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INTRODUCTION GENERALE 

Dans un lingot, des variations de compositions en élément d'alliage peuvent être observées à 
différentes échelles : on parle de macroségrégation lorsque la zone ségrégée peu être observée à 
l'échelle du produit. A l'inverse, la microségrégation est une ségrégation observée à l'échelle de la 
structure de solidification, dont la plus commune est la dendrite. La connaissance de ces 
hétérogénéités de composition est essentielle puisqu'elles entraînent des différences de propriétés 
dans les parties du métal solidifié, dont certaines peuvent ne plus remplir le cahier des charges du 
produit final à fournir. 

Différents phénqmèn~sétan1 à l'origine de la macroségrégation ont été identifiés [48] : 
• Le mouvement du liquide provoqué par des gradients therniiques et solutaux qui 

s'établissent en cours de solidification. La densité du liquide n'est donc plus homogène à 
l'échelle du lingot, ce qui provoque une convection dite thermo-solutale; 

• Le mouvement du liquide dû au retrait en cours de solidification ; 
• Le mouvement de grains équiaxes qui germent de manière hétérogène dans le liquide, ou de 

fragments de bras de dendrites. La densité du solide étant supérieure à celle du liquide, ces 
grains peuvent sédimenter au fonds du puits liquide et donner naissance à un cône dit de 
sédimentation, ségrégé négativement en pied de lingot ; 

• La déformation spongieuse du squelette dendritique solide, dont les effets sont 
particulièrement importants en coulée continue. 

En particulier, il est clairement établi que la convection thermo-solutale est contrôlée par la 
microségrégation, puisque celle-ci entraîne des hétérogénéités de concentration en soluté qui peut 
avoir une masse volumique très différente du solvant. Il en découle des différences de densités 
locales à l'échelle du lingot qui sont à l'origine du mouvement du liquide. 

Les échanges de matière à l'échelle d'une dendrite en train de solidifier sont dus à la solubilité 
différente du soluté dans les phases en présence. Cette différence de composition aux interfaces 
conduit à une redistribution du soluté en cours de solidification et à la microségrégation fmale. 
Celle-ci dépend donc : 

• De la cinétique de croissance de la (ou des) phase(s) cristalline(s); 
• De la solubilité des éléments d'alliage dans les phases en présence. Il faut donc connaître 

leur nature, ce qui suppose la prédiction des transformations de phases en cours de 
solidification et la connaissance du diagramme de phase de l'alliage considéré; 

• De la morphologie de l'interface entre les différentes phases. 

Inversement, le mouvement du liquide perturbe les propriétés physiques du mélange pâteux à 
l'échelle de la dendrite, et donc la microségrégation. Melford et Granger [102] ont tenté de mettre 
expérimentalement en évidence le lien entre la microségrégation caractérisée en différents zones 
d'un lingot de 2,5 tonnes de type 100C6 (Fe-1,5%Cr-1%C) avec la nature de la texture locale 
colonnaire ou équiaxe. Ceux-ci ont comparé les profils de microségrégation obtenus 
expérimentalement avec ceux calculés à l'aide de modèles théoriques basés sur l'hypothèse que la 
zone d'analyse de la microségrégation a une composition moyenne en soluté égale à la composition 
nominale du lingot. Ils en ont conclu qu'il était difficile sur un lingot d'étudier la microségrégation 
indépendamment des flux convectifs de soluté qui perturbent son évolution au cours de la 
solidification. Cet exemple illustre le couplage très fort entre la microségrégation et la 
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macroségrégation. Par conséquent, une bonne description de 1 'une ne peut pas se faire sans une 
bonne description de l'autre. 

Lorsque l'on passe au stade de la modélisation de la ségrégation dans un lingot, les algorithmes de 
calcul utilisés doivent refléter le couplage qui existe entre la microségrégation et la 
macroségrégation. Le Laboratoire de Science et Génie des Matériaux et de Métallurgie dispose d'un 
code numérique de simulation de la ségrégation dans un lingot, nommée SOLID, dont l'architecture 
est basée sur une distinction en deux blocs : un bloc macroscopique et un bloc microscopique. Dans 
ce type de configuration, le modèle de microségrégation doit pouvoir prendre en compte les 
échanges de masse de soluté entre la zone d'analyse de la microségrégation considérée et 
l'extérieur. Cette discussion amène dès maintenant à définir plusieurs notions: suivant que le 
domaine d'analyse de la microségrégation entretient des échanges de masse avec l'extérieur ou non, 
on parlera respectivement de système ouvert ou de système famé. 

Le travail effectué durant ces trois années de thèse a porté sur la conception d'un modèle décrivant 
la microségrégation dans une structure dendritique colonnaire intégrable dans un code de 
macroségrégation. Parmi les transformations de phases les plus communément observées au cours 
de la solidification d'un acier, la réaction péritectique a été spécifiquement étudiée. Les applications 
présentées dans ce travail portent toutes sur des aciers ternaires. 

La première partie de ce manuscrit présente une étude bibliographique sur les différents 
phénomènes physiques à l'origine de la microségrégation. Ces phénomènes étant identifiés, il est 
alors possible de construire des modèles théoriques de microségrégation ayant pour but de 
quantifier leur influence. En particulier, cette étude met en évidence une classification possible des 
modèles de microségrégation existant en deux grandes catégories : 

• les modèles dédiés à l'étude exclusive de la ségrégation à une seule échelle qui est celle des 
stuctures de solidification ; 

• Les modèles dédiés au couplage avec des modèles de macroségrégation. 
Dans la mesure où ce travail porte sur la conception d'un modèle de microségrégation de la seconde 
catégorie, il convient dès à présent de mentionner une contrainte essentielle à prendre en compte 
pour leur développement, liée au temps de calcul. Il est donc d'ores et déjà possible de soulever 
l'une des difficultés essentielles rencontrées dans ce travail: trouver un bon compromis entre le 
coût en temps de calcul du modèle de microségrégation et le degré d'exactitude de la solution 
obtenue par rapport à la réalité ou à des modèles de microségrégation plus précis de la première 
catégorie. 

Pour répondre à cette question, le second chapitre est dédié à la construction du modèle, à savoir : 
• la définition du domaine d'étude représentatif de la microségrégation. C'est en particulier 

au cours de cette étape qu'est définie la morphologie des interfaces entre les différentes 
phases; 

• l'établissement des équations constitutives du modèle; 
• le choix du mode de couplage avec le logiciel de calcul d'équilibre thermodynamiques 

Thermo-Calc ; la prise en compte des équilibres thermodynamiques entre phases nécessite 
en effet le calcul précis des diagrammes de phases correspondant ; 

• l'algorithme de résolution adopté. 

La troisième partie porte sur l'étude de sensibilité du modèle aux paramètres numenques et 
physiques. Puis une première analyse théorique des résultats générés par le modèle pendant la 
transformation péritectique est proposée. Elle repose en particulier sur l'allure des profils de soluté 
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en cours de solidification, les chemins de diffusion dans le diagramme des phases, et 1' évolution des 
titres massiques dans le liquide en cours de solidification. 

La suite de ce manuscrit a été construite de manière à montrer si le modèle de microségrégation 
répond à la double contrainte mentionnée plus haut. 

Si le but de cette thèse est bien de développer un modèle de rnicroségrégation intégrable dans un 
code macroscopique, il convient d'abord de juger de la qualité des résultats générés par le modèle 
de microségrégation seul. En parallèle du travail présenté ici, une thèse a été menée par Addad pour 
caractériser expérimentalement la microségrégation dans les aciers. Le chapitre IV propose donc de 
tester la qualité de l'outil numérique présenté dans le chapitre II en confrontant des résultats du 
modèle avec l'expérience sur des alliages ternaires Fe-Ni-C de différentes compositions. Plusieurs 
types de résultats relatifs à la ségrégation peuvent être obtenusaus~i bien par le modèle 
qu'expérimentalement: les profils linéiques ou les profils de fraction cumulée par exemple. A partir 
de la comparaison entre les résultats numériques du modèle et les résultats expérimentaux d' Addad, 
le choix de la représentation la plus pertinente pour une comparaison qualitative et quantitative est 
plus amplement discutée. 

Enfin, le cinquième et dernier chapitre présente le mode de couplage du modèle de 
microségrégation avec le code de macroségrégation SOLID. Il montre en particulier la faisabilité 
d'un calcul micro-macro avec le modèle de microségrégation présenté dans le chapitre II à partir de 
plusieurs applications qui tendent à illustrer l'interaction entre la microségrégation et la 
macroségrégation : 

• Influence de la microségrégation sur la macroségrégation au travers d'un cas théorique dans 
lequel le chemin de solidification local peut comporter une transformation péritectique en 
certain point du lingot ; 

• Influence de la macroségrégation sur la microségrégation dans le cas d'un lingot industriel 
coulé par Ascométal avec une nuance d'acier de type 100C6. 
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I- REVUE BIBLIOGRAPHIQUE SUR L'ETUDE DE LA 
MICROSEGREGATION ET DES MICROSTRUCTURES 

Ce chapitre a pour objectif de présenter une revue bibliographique des principaux problèmes liés à 
la modélisation de la microségrégation. Les bases théoriques de la microségrégation ainsi qu'une 
partie des hypothèses faites pour développer le modèle présenté dans le chapitre II sont exposées 
dans un premier temps. Puis une seconde partie donne les principales informations permettant de 
lire correctement un diagramme d'équilibre de phases pour un système ternaire mettant en jeu une 
réaction péritectique, ainsi que les stratégies utilisées pour exploiter les données thermodynamiques 
quilui Bont associées. _Des confrontations entre 111odèles de microségrégation et expériences de 
solidification mettant en jeu une réaction péritectique sont ensuite analysées. Enfin, une dernière 
partie pose le problème de la prise en compte de l'évolution des microstructures en cours de 
solidification dans un modèle de microségrégation. 

1- 1. APPROCHE THEORIQUE DE LA MICROSEGREGATION 

1 -1.1. PHENOMENES CINETIQUEMENT LIMITANTS 

Les différents phénomènes identifiés comme pouvant contrôler la cinétique de croissance d'une 
phase cristalline sont [94] : 

• Le transfert de chaleur ; 
• Les réactions interraciales ; 
• La diffusion chimique. 

I - 1.1.1. Le transfert de chaleur 

Le nombre de Lewis est un nombre adimensionnel défini par le rapport NLewis = DT/D'f (pour les 

notations, voir la nomenclature). Il est de l'ordre de 1000 pour les aciers: le transfert de chaleur 
s'opère donc beaucoup plus rapidement que le transfert chimique. Ceci explique donc que le 
transfert de chaleur est très rarement le phénomène limitant qui contrôle la croissance cristalline. La 
très grande vaieur du nombre de Lewis permet également de faire I 'hypothèse suivante : 

Hl.l : la température Test uniforme à l'échelle du domaine d'étude de îa microségrégation. 

Dans ce manuscrit, la notation Hx.y a la signification suivante : 
H : hypothèse, 
x : numéro du chapitre, 
y: numéro de l'hypothèse dans le chapitre 

Cette hypothèse est faite dans tous les modèles de microségrégation présentés dans ce chapitre. 
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1 - 1.1.2. Les réactions interfaciales 

Si la vitesse de l'interface solide/liquide yint est suffisamment lente ou modérée pour permettre au 
mouvement des atomes de maintenir l'équilibre thermodynamique local au niveau de l'interface, 
alors 

sn k lis 
W = eW 

ke est le coefficient de partage à l'équilibre. Notons H1.2 cette hypothèse. 
(1.1) 

Par conséquent, dans le cadre des deux hypothèses Hl.l et Hl.2, la diffusion chimique est le 
phénomène limitant de la solidification. L'hypothèse Hl.2 peut cependant être mise en défaut en 
solidification rapide, c'est-à-dire pour des valeurs de yint élevées. L'étude thermodynamique de 
l'inteiface en solidification rapide a permis à Aziz [104] de définir un nombre de Péclet interfacfal · 
Peint = daVint;nint permettant de caractériser l'état thermodynamique de l'interface de la manière 
suivante: 

(1.2) 

• Si Peint tend vers 0, k tend vers ke: l'équilibre thermodynamique interfacial est atteint. 
• Si Peint tend vers l'infini, k tend vers 1 : la solidification est trop rapide pour que le 

partitionnement puisse s'opérer, le cas extrême étant que le solide se forme avec la même 
composition que le liquide à l'interface. 

Le modèle de microségrégation développé par Kraft et coll. [67] permet de gérer des situations de 
non-équilibre à l'interface en intégrant une expression de k proche de (1.2). 

1 - 1.1.3. Phénomènes de transport à l'échelle de la dendrite 

Le soluté peut être transporté par diffusion et par convection, l'importance relative de ces deux 
îîîûdes de transpûrt dépendant de la taille du dûmaine sur lequel on étudie la ségrégation. La 
convection transporte le soluté sur des distances grandes par rapport à celles liées à la diffusion, ce 
qui donne lieu à la macroségrégation. A l'échelle de la dendrite, en revanche, la redistribution du 
soluté dépend principalement de la diffusion dans le solide et le liquide. La première loi 
phénoménologique de Fick énonce qu'en présence d'un gradient de concentration Vw, il s'établit 
un flux de particules dans le sens descendant le gradient, et que ce flux est proportionnel au gradient 
correspondant : 

J=-Dvpw 
Combinée à l'équatiûn de cûntinuité, ûn übtient l'équatiün différentielle fondamentale de la 
diffusion, ou seconde loi de Fick : 

a 
81

(pw) = -V(DV'pw) (1.4) 

Pour les systèmes multiconstitués, cette loi phénoménologique ne permet cependant pas de prendre 
en compte la possibilité qu'un gradient d'une espèce chimique peut influer sur la diffusion de 
l'autre espèce chimique. Par exemple, dans l'expérience de Darken, deux aciers Fe-Si-C de teneur 
différente en carbone et en silicium sont soudés ensemble. Darken observe que le carbone diffuse 
des basses teneurs vers les plus élevées, ce qui contredit la première loi de Fick. Pour rendre compte 
de ce phénomène, la thermodynamique des processus irréversibles permet d'aborder le problème de 
la diffusion dans toute sa généralité et d'expliquer la diffusion atomique par l'existence non pas 
d'un gradient de concentration mais d'un gradient de potentiel chimique. L'application de ce 
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formalisme est à la base du logiciel DICTRA [69], ce qui en constitue son principal intérêt par 
rapport à d'autres codes commerciaux traitant des transformations de phases contrôlées par la 
diffusion chimique. 

Dans la suite de ce travail, on notera Hl.3 l'hypothèse suivante: 

H1.3 : le transport par diffusion suit la seconde loi de Fick. 

1- 1.2. MODELES DE MICROSEGREGATION 

Différentes hypothèses faites sur la diffusion dans les phases solide et liquide permettent d'établir 
des modèles analytiques simples décrivant l'évolution de la rnicroségrégation dans le cas où une 
phase soliae notée s se fomie à partir du liquide note l Le système d'étude de la rnicroségrégation 
est schématiquement représenté sur la figure I-1 et sa taille est notée "A. 

L'équation de base de ces modèles est le bilan global de conservation de la masse en soluté qui 
s'écrit: 

(1.5) 
avec, par définition, 

(1.6) 

1- 1.2.1. Traitement de la diffusion dans le solide 

Dans ce paragraphe, seul l'effet de la diffusion dans le solide (appelée aussi rétro-diffusion) est 
envisagé. Les hypothèses Hl.l et Hl.2 sont adoptées et ke sera par la suite noté k pour alléger les 
notations. Comme pour la plupart des solutés, D1>>D5

, on fait l'hypothèse supplémentaire suivante: 

H1.4 : la diffusion dans le liquide est supposée infinie, donc le titre massique dans le liquide est 
uniforme d'où: 

wl = wl/s (1. 7) 

Cette hypothèse évite d'avoir à résoudre l'équation de la diffusion (1.4) dans la phase liquide. 
En l'absence de convection, la forme locale de la conservation de la masse en soluté est donnée par 
(1.4). En l'intégrant sur la phase solide, on obtient la relation suivante (voir annexe 2): 

A ce stade, les deux hypothèses les plus simples concernant la diffusion à l'état solide sont : 

• D' est infini : 

Le titre massique dans le solide est donc uniforme ce qui se traduit par : 
\VS= ws/1 (1.9) 

En combinant (1.5), (1.6), (1.7), (1.8) et (1.9), on obtient la loi de rnicroségrégation suivante, dite du 
bras de levier : 

wlls 1 
w = 1 - (1-k) f (1.10) 

Elle est souvent employée pour décrire la microségrégation des éléments qm diffusent par 
mécanisme interstitiel dans le solide, comme le carbone. 
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Cette démonstration est valable que le système considéré soit ouvert ou fermé. 

• D'est nul: 

H1.5 : les densités du solide et du liquide sont égales et constantes au cours de la solidification, 
donc p5=p1=p=constante. 

Sous l'hypothèse Hl.5 et comme on a la relation rs = (p5/p)gs, l'équation (1.8) devient: 

.s!. (:f - s) = s/1 d:f 
dt w w dt 

H1.6 : le système est fermé. Par conséquent : 
d -- - d-
dt(P w}= p diw) = 0 

(1.11) 

(1.12) 

En différentiant (1.5) par rapport au temps et en y reportant (1.6), (1.7), (1.11) et (1.12), on obtient: 

(1-k)w115d:É' = (1-:f)dw115 (1.13) 

Hl. 7 : le coefficient de partage est constant au cours de la solidification. 

L'intégration de (1.13) donne donc 
wl/s k 
-0 = (1-f) -1 

w 
(1.14) 

Il s'agit de la loi établie par Gulliver en 1913 [4] et Scheil en 1942 [5]. Elle est souvent employée 
pour décrire la microségrégation des éléments qui diffusent par mécanisme substitutionnel dans le 
solide, comme la plupart des éléments d'alliage, tel que le chrome ou le nickel. 

Contrairement à la règle du bras de levier, la loi de Gulliver-Scheil n'est valable qu'en système 
fermé. Cependant, une généralisation de cette loi au système ouvert a été présentée par Cefalu et 
Krane [107] dans le cas où seul le liquide participe aux échanges de matière avec l'extérieur du 
système. Le principe en est le suivant: comme le système est ouvert, w(t) évoluent au cours du 
temps. A l'instant to, le domaine liquide est désigné par L0, la fraction liquide par (f)0 et la 
composition en soluté dans le liquide par (w1)0

• Basé sur le fait que la composition locale du soluté 
dans le solide n'évolue pas au cours de la solidification (analyse de Gulliver et Scheil), le modèle 
calcule la mise en équilibre du domaine liquide de composition (w1)0 comme si le solide n'existait 
pas, par l'utilisation de la régie du bras de levier couplée au bilan enthalpique. Ils en déduisent ainsi 
une fraction liquide (fr et une fraction solide (f)eq du domaine liquide Lo. Ainsi, à l'instant t, ils 
obtiennent la nouvelle fraction liquide dans tout le domaine f = (f)0(ftq. 

Les modèles du bras de levier et de Gulliver-Scheil reposent sur des hypothèses très fortes en ce qui 
concerne la diffusion à 1' état solide. Brody et Flemings [ 6] se sont donc placés dans les hypothèses 
Hl.1 à Hl.6 mais en supposant que Ds a une valeur finie. Comme le montre l'équation (1.8), le fait 
de prendre en compte la diffusion à l'état solide amène à faire des hypothèses pour exprimer la 
surface spécifique ss~I, qui dépend de la structure de solidification (voir I - 4). En supposant que la 

géométrie du domaine est cartésienne (S 5~1 =W.), que Vws peut être exprimé par la quantité dw511/ds 

(s repère la position de l'interface s/1) et que le taux de croissance de la phase solide est parabolique 
t 1/2 

(f = (t) ), ils établissent la loi de microségrégation analytique suivante, dite de Brody-Flemings : 

wl/s r 1..!:1..._ 
wo = L 1-f(l-2ak)..I-2ak (1.15) 
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L'approche de Brody-Flemings permet de faire apparaître une grandeur physique très importante 
D8t 

pour l'étude de la diffusion à l'état solide: il s'agit du nombre de Fourier a= ")/qui permet de 

comparer la taille caractéristique du système A à la distance (D8td12 sur laquelle les atomes 
diffusent dans le solide pendant la durée totale de solidification tr. Si a tend vers 0 (hypothèse de 
Gulliver-Scheil), l'équation (1.15) doit coïncider avec (1.14), ce qui est bien le cas. En revanche, si 
a tend vers l'infini (hypothèse du bras de levier), l'équation (1.15) doit coïncider avec (1.10), or ce 
n'est pas le cas : il s'agit de l'inconvénient majeur de la loi de microségrégation de Brody­
Flemings. 

Cette incohérence a été analysée par Clyne et Kurz [9] qui ont alors montré que le modèle de 
Brody-Flemings ne peut pas conserver la masse lorsque le nombre de Fourier a est trop grand. En 
effet, le ternie de rétro-diffusion est· évalué à partir d'une couche limite de diffusion qui peut 
devenir plus grande que la taille caractéristique du solide, ce qui revient à dire que du soluté quitte 
le système à la frontière solide du domaine. Pour pallier ce problème, Clyne et Kurz introduisent un 
facteur correctif a<Il calculé en supposant que le profil du soluté dans le solide est de forme 
exponentielle, qui remplace le nombre de Fourier a dans l'équation (1.15): 

1 1 
aOl = a[1-exp(-~)]-0.5exp(-2a) (1.16) 

Si a tend vers 0 (Gulliver-Scheil), a(I) tend vers 0 et l'équation (1.16) tend bien vers (1.14). Si a 
tend vers l'infini (bras de levier), a<!) tend vers 0.5 et l'équation (1.16) tend vers la loi du bras de 
levier. 

Une modification similaire a été proposée par Ohnaka [1 0] en supposant que la croissance est 
parabolique et que le profil de soluté dans le solide est quadratique : 

w\rl) = a1'] 2+b (1.17) 
11 désigne une variable spatiale normalisée par rapport à A (ainsi que dans les équations (1.21) et 

(1.22) qui suivent) et les constantes a et b peuvent s'exprimer en fonction de w5 et w118
• 

Dans ce cas, u..11e loi analytique du même type que l'équation (1.15) est obtenue, mais en remplaçant 
a par a<2l: 

1 [ 2a ] 
a<

2
>=2 1+2a (1.18) 

Sous l'hypothèse d'une vitesse de refroidissement constante et non plus d'une croissance 
parabolique, Voller [7] a étendu l'équation (1.18) au cas d'un alliage binaire présentant une réaction 
eutectique en remplaçant a<2

) par a<3
): 

a<
3
l = ~ [(1-t":f+2) (1.19) 

où rut est la fraction massique de la phase eutectique en fin de solidification. 

L'hypothèse du profil quadratique en soluté dans la phase solide est souvent utilisée [11,12,14], 
puisqu'elle permet d'exprimer le terme de rétro-diffusion de manière simple. En effet, dans ce cas : 

wsil_ \,VS 
Vws = (1.20) 

Ôs 

d 
où Ôs = 

6
s dans le cas d'une géométrie cartésienne (la relation (1.20) est établie dans l'annexe de la 

référence [12]). C'est en particulier la technique utilisée par Schneider et Beckermann [14] pour 
décrire la rétrodiffusion dans leur modèle micro-macro qu'ils ont testé sur un lingot théorique avec 
différents alliages contenant respectivement 2, 5 et 10 éléments. 
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Plus généralement, Combeau et coll. [13] suggèrent d'exprimer le profil de soluté dans le solide 
sous la forme d'une loi de type puissance : 

W
5(1l) = a'llY+b' (1.21) 

De même que dans l'équation (1.17), les constantes a' et b' peuvent s'exprimer en fonction de w5 et 
wl/s. 

Cependant, ils ont montré que l'approximation par la loi puissance reproduit mal l'évolution du 
profil dans le cas d'une refusion. C'est pourquoi il peut être plus pertinent d'utiliser la méthode de 
la collocation, c'est-à-dire de supposer que le profil de soluté dans le solide est donné par une loi 
polynomiale du troisième degré: 

w5(11) = a"+b"112+c"113 (1.22) 
La détemünaiion des trois coef'fidents a", b" etc'' suppose d'exprimer la conservation de lamasse 
en soluté dans la phase solide mais également dans un sous-domaine fixé de la phase solide (le 
détail des calculs est donné dans ia référence [13]). 

La même démarche pourrait conduire à utiliser des polynômes de degré plus élevé pour reproduire 
des profils plus compliqués. Cependant, pour un polynôme de degré n, il faudrait définir n sous­
domaines sur lesquels appliquer la conservation de la masse en soluté pour calculer tous les 
coefficients du polynôme. Cette méthode reviendrait donc à définir un maillage particulier dans la 
phase solide en une dimension, comme le nécessiterait la résolution numérique directe de l'équation 
de la diffusion. Cette approche perdrait alors de son intérêt en terme d'économie de temps de calcul. 

Les approches simplifiées exposées ci-dessus ne sont parfois pas en mesure de reproduire des 
profils de soluté parfois complexes, tels que ceux rencontrés lors de transformations de phases 
secondaires en cours de solidification: la résolution de la seconde loi de Fick (1.4) est alors 
inévitable. Kobayashi [57] est parvenu à trouver une solution analytique au problème de la diffusion 
à une dimension dans le cas non stationnaire sous les mêmes hypothèses que celles de Brody-

"RJ • D • ·1 • ;1 • • 1..1 • 1"' l fXlz T 1 • • 
~ .~em1ngs . .1- our ceci, 1.t 1ntrouu1t corrllïle var1au1e partiCUilere il = 2a L;J . .Ltâ Sû1üt1ûn se presente 

alors sous la forme suivante : 

W5(r,,) = I Un(ll)(rt (1.23) 
n=O 

(L'expression détaillée des fonctions Un est donnée dans l'annexe II de la référence [57]). 
Lll "'olntion trollVPP n:~r Koh""""hi P"t """" Ill forrnP il'nnP "PrÏP infiniP l'P nni n'Pd""" "imnlP --- ~--------- ----·-- r--- ------J-~--- ------- ~- ~------- --------- ---~-.-.--- -- -...-- ----- r-- ........ - ...... r ... -

d'exploitation. En effet, Kobayashi cherche des approximations de sa solution analytique pour 
pouvoir ensuite les utiliser dans une méthode numérique qui lui permettrait de s'affranchir des 
hypothèses restrictives de Brody-Flemings. A ce stade, il peut donc apparaître plus simple d'avoir 
directement recours à une résolution numérique de l'équation de la diffusion. Une méthode 
particulièrement bien adaptée au problème de la diffusion à une dimension est la transformation de 
Landau, présentée plus en détail dans la partie II - 2. 

1 - 1.2.2. Traitement de la diffusion dans le liquide 

En solidification rapide, l'hypothèse H1.4 n'est plus valide. En effet, il s'établit de forts gradients 
de concentration dans le liquide au voisinage des pointes de dendrites en cours de croissance. Ces 
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forts gradients sont à l'origine d'une importante surfusion chimique, qui doit être prise en compte 
pour l'estimation des microségrégations. 

1 - 1.2.2.1. Croissance de la pointe de dendrite contrôlée par diffusion 

L'assimilation de la pointe de dendrite à une paraboloïde de révolution a permis à Ivantsov [76] de 
traiter simplement le problème de la diffusion chimique autour de la pointe. La résolution de 
l'équation de la diffusion dans le liquide donne la relation suivante: 

ni= Iv(Pei) (1.24) 
ni est la sursaturation réduite associée à l'élément d'alliage i : 

w11s _ wo 
- 1 1 

!li= w1is (l- k) (1.25) 

Pei est le nombre de Péclet chimique associé à l'élément d'alliage i : 

-~ Pei- 2D1 
1 

(1.26) 

Upp désignant la vitesse de la pointe primaire de dendrite (voir nomenclature). 
Sous 1 'hypothèse où la surfusion Ll T est uniquement due à la ségrégation chimique, il vient : 

LlT = ~ mi(w~- w1is) = ~ miw~(l- 1-(1-ki~Iv(Pei)) (1.27) 
1 1 

Langer et Müller-Krumbharr [96] ont énoncé que le rayon de pointe d'une dendrite paraboloïdale en 
régime de croissance stationnaire contrôlé par la diffusion de chaleur dans le liquide est très proche 
de la longueur d'onde de stabilité marginale ls d'un front plan avançailt dans les mêmes conditions 
que la dendrite : 

rp = ls (1.28) 
Le critère de stabilité marginale a été généralisé au cas de alliages binaires par Kurz et coll. [11 0] et 
aux alliages multiconstitués par Bobadilla et coll.[39]. Ceux=ci ont ainsi établi la relation suivante : 

0 
o _[ "~ wi .!. s 1 -1 

fi;- cr{~ Dl i(ki-1)1-(1-ki)Iv(Pei)Ç(Pei)- 2(GT+GT)} 
1 

avec: 

Gt le gradient de température à l'interface dans la phase <p, 

Àt la conductivité thermique dans la phase <p, 

- À~+J..i 
ÀT=-2-, 

. . À,* 
g!=GtÀ~' 

Pei - (PeT+4n2)112 

Ç(Pei) = Pei - 2kiPei - (PeT+4~)112 ' 

et cr est une constante. 

(1.29) 

Bobadilla et coll. ont étudié expérimentalement le mode de solidification de plusieurs aciers Fe-Ni­
Cr en faisant varier leur composition et en étudiant la phase primaire qui précipite. Les résultats 
expérimentaux ont été ensuite comparés aux résultats calculés à partir des équations (1.27) et 
(1.29) : celles-ci permettent de calculer la température théorique en pointe de dendrite qui 
correspond respectivement à une solidification primaire en o ou en y. Le critère de sélection suivant 
est alors adopté : la phase primaire qui se dépose correspond à la température de pointe de dendrite 
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la plus élevée. Le modèle permet donc de prédire quelle phase primaire se déposera. A titre 
d'exemple, la figure I-2 montre que pour un alliage Fe-18.5%Cr-11 %Ni dont la phase primaire est 
normalement la ferrite d'après le diagramme d'équilibre de phases, le modèle prédit qu'il existe une 
vitesse de croissance critique à partir de laquelle l'austénite va solidifier à la place de la ferrite. Il 
est alors possible d'effectuer le même travail sur des aciers de compositions différentes donc de 
vitesses critiques différentes. Le modèle développé permet de prédire convenablement le mode de 
solidification des aciers Fe-Cr-Ni connaissant la composition et la vitesse de solidification. 

1 - 1.2.2.2. Modèles de microségrégation prenant en compte la diffusion dans le liquide 

Si l'on prend en compte la surfusion aux pointes, la composition du liquide qui se solidifie en 
premier n'est plus wû mais wpointe. Si l'on applique directement cette nouvelle condition au modèle 
de Gtilliver-Scheil; il vient qu't:m début de solidification, il se dépose instantanément : 

pointe 
f' = 1-(~)1/k-1 (1.30) 

w 
Il s'agit du modèle de Scheil tronqué. Afin d'éviter cette discontinuité dans le chemin de 
solidification due à la non prise en compte de la diffusion du soluté dans la phase liquide, Giovanola 
et Kurz [29] ont subdivisé la zone pâteuse en deux régions : 

• la région aux pointes des cellules (ou de dendrites), où les gradients de concentrations dans 
le liquide sont importants. On y suppose qu'il existe une relation parabolique entre f' et w 511

: 

f' =a (w511i + b W 511 + c (1.31) 
wpointe est estimé à l'aide de (1.24), (1.25) et (1.26). 

• la région correspondant aux grandes fractions solidifiées, dans laquelle le liquide résiduel 
peut être considéré comme chimiquement homogène. Une démarche analogue au modèle de 
Gulliver-Scheil est adoptée pour décrire la redistribution du soluté dans cette zone. Les 
inconnues a, b et c sont déterminées en exprimant des relations de continuité entre les deux 
zones. 

Le modèle de Tong et Beckermann [30] décrit la redistribution du soluté dans une direction 
perpendiculaire à la direction de croissance, sur un élément de volume de longueur À1/2, en 
supposant l'interface plane et le régime de croissance quasi-stationnaire, ce qui permet d'établir: 

wl-wO yint.x 
---vs::-u =exp[ --DI] (1.32) w -w cr2 

où cr2 est une constante d'ajustement. 
En faisant l'hypothèse de la croissance parabolique, l'application du bilan de conservation de soluté 
sur le domaine d'étude vermet d'établir la relation suivante: 

- d s/1 

F1(î5) Ms = F2(î5, w'11
) (1.33) 

(F1 et F2 sont deux fonctions dont les expressions sont données par les relations (13) et (14) de la 
référence [30]). 
Si l'on fait tendre :f vers 0 dans l'équation (1.33), on obtient: 

s/1 1+2cra 0 
w = 1+2cra/k w (1.34) 

Comme w5\f' ~0) doit être égale à kwpointe calculé à partir des relations (1.24), (1.25) et (1.26), on 
obtient une relation pour déterminer la constante cr : 

cr= 1-Iv(Pe) (1.35) 
2Iv(Pe)a 
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Cette première partie a montré les différents modèles permettant de traiter de la microségrégation 
dans le cas où seules deux phases sont présentes dans le volume d'étude. Dans le cadre de ce travail, 
une étude particulière de la transformation péritectique pouvant se produire au cours de la 
solidification a été faite pour un système multiconstitué. Une bonne compréhension de celle-ci 
passe par une connaissance de quelques éléments théoriques simples sur les diagrammes d'équilibre 
de phases. La partie suivante s'attache surtout à la description d'alliage ternaire : ce sont en effet les 
systèmes les plus complexes qui puissent encore être représentés en totalité dans l'espace. Ils 
présentent donc un réel intérêt didactique pour comprendre qualitativement les chemins de 
solidification dans les systèmes multiconstitués. 

1- 2. DIAGRAMMES D'EQUILIBRE DE PHASES 

1- 2.1. REGLE DES PHASES DE GIBBS 

La règle des phases de Gibbs énonce qu'à l'état d'équilibre thermodynamique complet: 
v= c + 2 - cp (1.36) 

avec 
v la variance qui dénombre les variables indépendantes choisies parmi les fractions molaires 

(ou massiques) de tous les constituants dans toutes les phases, plus les variables pression et 
température que représente le 2 dans la formule, 

c le nombre de constituants indépendants du système qui est le nombre d'espèces chimiques 
distinctes dans 1' alliage, 

<P le nombre de phases coexistantes en équilibre entre elles. 

Si la pression a été fixée à une valeur constante souvent choisie égale à P0 = 105 Pa, la relation 
(1.36) prend la forme modifiée suivante : 

v= c + 1 -cp (1.37) 

1- 2.2. APPLICATION A UN SYSTEME BINAIRE DIPHASE OU TRIPHASE 

Pour un système binaire, c = 2. En cours de solidification, les deux phases mises en jeu sont la 
phase solide et la phase liquide, d'où cp= 2. En appliquant (1.37), v= 1 : il y a donc un seul degré 
de liberté dans le système en cours de solidification si l'on suppose les deux phases à l'équilibre 
thermodynamique totaL Cela signifie qu'il est par exemple possible d'exprimer la températrrre T en 

-1 

fonction d'une seule vanable d'état, par exemple w·: 

T = fct(w1) (1.38) 
La ligne de liquidus dans un diagramme binaire est par définition donnée par l'équation (J.38).Si 
l'on considère à présent une réaction mettant enjeu non plus 2 mais 3 phases en équilibre, v= 0: il 
n'y a plus de degré de liberté dans le système et les variables d'état sont définies de manière 
unique. C'est par exemple le cas de la réaction péritectique au cours de laquelle une phase solide a 
réagit avec une phase liquide 1 au cours du refroidissement pour donner une seconde phase solide 

J3: 
a+l_,J3 (1.39) 

Comme montré précédemment, la température à laquelle a lieu cette réaction est unique et est noté 
Tp : la réaction péritectique apparaît donc sous la forme d'un palier dans le diagramme de phase 
binaire et les titres massiques des phases en équilibre sont également définis de manière unique, 
comme le montre la figure I-3. 
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Plusieurs diagrammes de phases binaires présentent un palier péritectique tel que celui représenté 
sur la figure I-3. Pour les systèmes Fe-Ni et Fe-C, la phase solide primaire a est la ferrite notée ù, et 
la phase solide pest l'austénite notée y. 

I- 2.3. APPLICATION A UN SYSTEME TERNAIRE DIPHASE OU TRIPHASE­
EQUILIBRE MONOV ARIANT 

Pour un système ternaire, c = 3. En cours de solidification, <p = 2. En appliquant (1.37), v= 2 : il y a 
donc un degré de liberté supplémentaire dans le système en cours de solidification si l'on suppose 
les deux phases à l'équilibre thermodynamique total, par rapport au système binaire. Cela signifie 
qu'il est par exemple possible d'exprimer la température T en fonction de deux variables d'état, par 

exemiJle la coll1position duliquide en soluté A w l, et la composition du liqt.tideensoluté B, w! :. 

r = fctCwl,w!) (1.40) 

La nappe de liquidus dans un diagramme ternaire est par définition donnée par l'équation (1.40). 
Si l'on considère à présent la réaction péritectique mettant en jeu 3 phases en équilibre, v = 1 : à la 
différence d'un système binaire, le système ternaire possède 1 degré de liberté. C'est pourquoi la 
réaction péritectique, dans un système ternaire, peut théoriquement se produire sur toute une 
gamme de température plus ou moins large, alors que dans un système binaire, la température à 
laquelle se produit la réaction péritectique est unique. En conséquence : 

• Si l'on se place dans une coupe isotherme du diagramme d'équilibre (T est fixée), la 
variance est nulle et les compositions des trois phases en équilibre sont fixées : dans une 
coupe isotherme du diagramme de phases apparaît donc un triangle qui donne les 
compositions des trois phases en équilibre, comme le montre la figure I-4. 

• Dans le diagramme d'équilibre d'un alliage ternaire, les titres massiques des phases en 
équilibre pendant la réaction péritectique suivent une ligne monovariante, c'est-à-dire une 
ligne le long de laquelle v = 1. 

Dans un système binaire, la présence d'une réaction péritectique qui s'écrit a+l~P est 
immédiatement reconnaissable par rapport à un autre type de réaction invariante, la réaction 
eutectique, qui s'écrit l~a+p. Dans un système ternaire, ces deux types de réaction mettent en 
équilibre 2 phases solides et une phase liquide et correspondent toutes les deux à un équilibre 
monovariant. Au cours d'un refroidissement L\T, elles peuvent donc toutes deux s'écrire sous la 
forme généralisée suivante : 

h + a1 + f3t~ lz + az + f3z (1.41) 
La réaction eutectique est définie comme étant celle au cours de laquelle les quantités de a et p 
augmentent, tandis que la réaction péritectique est celle pour laquelle la quantité de a ou p diminue. 
Sahu [87] a proposé un critère pour distinguer ces deux types de réactions dans un diagramme 
ternaire en faisant l'hypothèse de l'équilibre thermodynamique total: la relation (1.5) généralisée 
aux 3 phases a, p et 1 donne pour chaque soluté : 

w = f<Xwa + :ti3wf3 + f w1 (1.42) 
qui après différentiation donne: 

fŒ Llwa + :fi3 L1wf3 + f L1w1 + L1f<l wa + L1:fi3 wf3 + M~ w1 = 0 

f'+~+f=1 
W<p = W<pp 

En combinant (1.42) à (1.45), Sahu obtient la relation suivante : 
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(1.43) 
(1.44) 

(1.45) 



(1.46) 

Si 1' on se place dans une coupe isotherme du diagramme de phase telle que celle représentée sur la 
figure I-5, les valeurs des deux premières matrices du membre de droite sont données par le 
diagramme de phases. Les valeurs de :f, f3, et f dépendent de la position du point représentatif des 
titres massiques nominaux dans le diagramme d'équilibre: il en est donc de même du type de 
réaction rencontrée. 

La relation (1.46) n'étant pas simple d'exploitation, Hillert [2] a proposé une analyse géométrique 
du problème en opérant un changement de repère astucieux à partir du système de coordonnées (wÂ, 

A ' ] ' ' 
ws)--*(WA', w13') tel que: w~-'f = w ~ > w~. Dans ces nouvelles co-ordonnées, la relation (1A3t 

devient: 

(1.47) 

Dans l'hypothèse où Llw~' = 0 et Llwl3f' = 0 (cas considéré comme étant équivalent au fait que le 

soluté ne diffuse pas dans les phases solides), il vient que ilfl est du même signe que Llw1~' dont la 

représentation graphique est donnée sur la figure I-5. On aboutit ainsi à un critère simple déjà établi 
par Ricci [105] et repris par West [106] permettant de distinguer une réaction péritectique d'une 
réaction eutectique : la réaction est péritectique si les compositions des deux phases solides sont du 
même côté de la ligne monovariante liquide, contrairement à la réaction eutectique dans laquelle la 
ligne monovariante coupe celle joignant les compositions des deux solides. 

Quel que soit le critère retenu, rien n'empêche que le long d'une même ligne monovariante, on 
puisse observer une transition entre une réaction eutectique et une réaction péritectique ou 
inversement. Comme signalé par Hillert, l'équilibre parfait est une hypothèse très forte et difficile à 
obtenir dans les cas pratiques, ce qui rend le critère de Sahu inapplicable. Le critère de Ricci se 
justifie dans les cas où la diffusion de chaque soluté est nulle dans les phases solides a et !3, mais 
dans la plupart des cas, les solutés peuvent avoir des coefficients de diffusion très différents, comme 
pour les systèmes ternaires Fe-C-X où X est un élément substitutionnel. Par conséquent, le calcul du 
chemin de solidification devient décisif pour connaître la nature de la réaction dont la détermination 
a priori par des critères simples n'est plus pertinente. 

Les différents éléments théoriques présentés dans cette partie permettent de mieux comprendre les 
travaux de Krane et colL [51] qui ont développé pour des alliages ternaires un modèle de 
microségrégation dont les principales hypothèses sont les suivantes : 

• Le diagramme ternaire est linéarisé et les principaux cas de figure pouvant être rencontrés 
dans les chemins de solidification sont les suivants : la solidification primaire, la 
solidification secondaire monovariante eutectique ou péritectique, la présence d'un point 
invariant eutectique ou péritectique dans le diagramme des phases. 

• Les taux des différentes phases au cours de la solidification sont calculés par la régle du bras 
de levier, c'est-à-dire que toutes les phases sont supposées à l'équilibre thermodynamique 
complet. 

Krane et Incropera [52] ont appliqué ce modèle de microségrégation pour prédire la solidification et 
les phénomènes convectifs dans 4 alliages théoriques Pb-Sb-Sn dans une cavité rectangulaire de 
dimension (30cmx lOOcm). Les chemins de solidification pour les différents alliages sont les 
suivants: 
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• 1) Alliage Pb-9%Sb-3%Sn: solidification primaire+ point eutectique ternaire; 
• 2) Alliage Pb-9%Sb-l %Sn : solidification primaire + réaction eutectique monovariante + 

point eutectique ternaire. Le chemin de solidification atteint la ligne eutectique quand r" = 

30%; 
• 3) Alliage 3 Pb-Il %Sb-l ,5%Sn : solidification primaire + réaction eutectique monovariante 

+ point eutectique ternaire. Le chemin de solidification atteint la ligne eutectique quand r" = 

10%; 
• 4) Alliage Pb-5%Sb-35%Sn: solidification primaire+ réaction péritectique monovariante. 

Entre les alliages 2 et 3, les auteurs ont fait varier les compositions nominales de manière à ce que 
la réaction eutectique monovariante se produise plus ou moins tôt durant la solidification. Si cette 
rP~ctlf"\n S"'" nrot1ult cn-Ffisam'"""'nt tAt {~ < ':lf\0/0\ r-ollo~r-1 "nO"'Ili- aun-Îr "'11'1"1 o.f..C:et s1n-n1hroa+1+ sll'l'" la ..._....,u- "·'-'-'..L """ y..1. U. .1.'- ~U-.1. .L .1. Ll.l..l.'-'.1. 1. '-V \.L .JV/(j, ""'\o.I.L.I.\o,.,-\.1.1. J:-''-'UL YV.l...l UJ.J. "-'Lli L .l.fSJ..l.l.l..L\.1 \..1.1. U.l J. 

- macroségi"égation J."ésultante. Pour l'alliage 4, les macroségrégations en zinc et antimoine- sont 
inversées. En effet, au cours du refroidissement, si le chemin de solidification suit la ligne 
péritectique monovariante, le liquide s'enrichit en zinc mais s'appauvrit en antimoine. 
On notera ici les principales limites du modèle : 

• L'hypothèse de l'équilibre thermodynamique complet est très restrictive puisque des 
éléments comme le nickel ou le chrome diffusent très peu à l'état solide. De plus, les taux de 
phases calculés en fin de solidification par la méthode du bras de levier diffèrent 
complètement de ceux calculés par Gulliver-Scheil. 

• Le diagramme de phase est linéarisé, ce qui constitue dans certains systèmes ternaires une 
approximation grossière, d'où l'intérêt d'avoir recours à des logiciels de calculs d'équilibre 
thermodynamiques. 

I- 2.4. METHODE DE CALCUL DES DIAGRAMMES D'EQUILIBRE DE PHASES : LA 
METHODE CALPHAD 

Pour la plupart des alliages multiconstitués, les diagrammes de phases ne sont pas disponibles et 
l'approche habituelle consiste à déduire les coefficients de partage et les pentes de liquidus relatifs à 
chaque soluté à partir des informations sur les alliages binaires. Une approche plus robuste, comme 
la méthode CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams), est cependant requise pour inclure les 
importantes interactions entre les différents éléments d'alliage et limiter dans le même temps les 
expériences à réaliser sur les alliages multiconstitués. Elle consiste dans un premier temps à calculer 
l'énergie de Gibbs G'~' de la phase cp pour les sous-systèmes binaires en utilisant l'expression 
suivante: 

XA 

XB 

~~ 
~~ 
Gideal 

(1.48) 

la somme des énergies de Gibbs des constituants présents dans la phase et considérés à l'état 

pur, soit pour un système binaire x A~~+ xB~~, 
la fraction molaire du constituant A, 

la fraction molaire du constituant B, 

le potentiel chimique du constituant A à 1' état pur, 

le potentiel chimique du constituant A à l'état pur, 

l'entropie de mélange pour une solution idéale, soit Gideai = RT(xAlnxA + xBlnxB) 
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Gex l'entropie d'excès décrite pour un système binaire sous la forme d'un polynôme dit de 
n 

Redlich-Kistler Gex = L Gi(xA-xB)i, où Gi désigne les termes d'interaction et n le degré du 
i=O 

pôlynome. 

Ce formalisme est appliqué aux alliages binaires à base de cuivre par Miettinen [ 46] dans le cadre 
de la conception d'un nouveau modèle de microségrégation, CASBOA. Une banque de données des 
termes d'interactions Gi est reportée dans la référence [46]. 

De manière plus générale, la méthode CALPHAD suppose que l'on peut calculer l'énergie de Gibbs 
G'~' de la phase cp pour un système contenant i constituants à partir de la relation (1.48) avec G0 = 

-L -xiG?-et Gideal= L xjln(xj). 
i 

Seul le calcul de Gex pose problème, aussi la méthode CALPHAD opère-t-elle l'extrapolation 
suivante: 

Gex=" Gex 
ter L... bm (1.49) 

bin 

G~e~ l'entropie d'excès pour un système ternaire 

G:~ l'entropie d'excès pour un sous-système binaire 

Les résultats donnés par cette extrapolation sont comparés aux expériences, et si nécessaire, des 

fonctions d'interaction G~~; sont ajoutées : 

Gex= L Gex + Gint 
ter bm ter (1.50) 

bin 

Pour calculer GeX, la même procédure est appliquée pour passer d'un système contenant 
constituants à un système contenant i+ 1 constituants. 
Le modèle de rrJcroségrégation IDS (InterDendritic Solidification model) développé par ~v1iettinen 
[45] et appliqué aux aciers faiblement alliés ou inoxydables est basé sur le même formalisme. A 
partir de l'expression de l'énergie de Gibbs, le potentiel chimique de chaque constituant i dans la 

phase <p Ill peut être calculé. L'équilibre thermodynamique s'exprime alors de la manière suivante : 

ll~\T,x~1 
•... , x~1 ) = ll~2(T,x~2 •... , x~2) (1.51) 

Pour chaque élément i. 
~O. 'I'T\n..rl6.1a _n...,roa r.-..~';1 ;....,. .... 1,-.+ l"" .nnl.-.-. .. 1 .,1...., ln ;I;+'.P,,...,;.....,. ...... ..-..1....:...-.:..-. .... .-.. ..-..+ ..,l,........, ....::1..-..--~.-..ro +1...-..--.--...-.....::I .. T- ...... ..._.: .................. 
'-""" ~.u.vu."".l""' pu.~.....,...., 'i" .l..L _._.~_..~_"-'J.Lu- J."-' '-'u.u.,uJ. u'"' .tu u..L.LLU~.LVJ..t '-'J..l.L.l.LH'fU'-' "-'Lu"""' uVl-llJ.\,A ... ., u.u ... J..U.tvuyJ.JalJ.lJ"::_uc-.3, 

donne des températures de soli dus proches de celles mesurées par des expériences d' .~.A:.. TD (.i\:L.L~alyse 
Thermique Différentielle) pour une large gamme d'aciers. Gu et Beckermann [42] ont testé le code 
de solidification micro-macro de Schneider et Beckermann [14] sur un lingot industriel, et ont 
utilisé le modèle de microségrégation de Miettinen pour déterminer la température de solidus de 
l'alliage correspondant. 

De nombreux logiciels commerciaux basés sur la méthode CALPHAD pour calculer des 
diagrammes d'équilibre ont été développés. Parmi les plus utilisés, on peut citer PANDAT, 
MTDATA, Thermo-Calc ou les programmes dits de Lukas, comme PMLFKT ou TERFKT. Ce 
dernier programme a permis de générer une banque de données thermodynamiques pour des 
superalliages à base nickel contenant jusqu'à 10 éléments. Boettinger et coll. [43] présentent des cas 
de couplage de cette banque de données via une subroutine spécifique avec le modèle de Gulliver­
Scheil et un modèle de microségrégation incluant la diffusion à l'état solide. Cette subroutine a été 

-25-



couplée avec succès au code de solidification multi-échelle développé par Schneider et Beckermann 
[44]. Le code obtenu a été appliqué à l'étude de la solidification dirigée d'un superalliage à base 
nickel dans une cavité rectangulaire à deux dimensions. En conclusion, il soulève le problème du 
temps de calcul excessif que peut nécessiter un tel couplage. Cependant, cette subroutine a été 
simplifiée et seule la solidification primaire est considérée, la fin de solidification étant simulée par 
une réaction eutectique isotherme. 

1- 2.5. METHODES DE COUPLAGE DES MODELES DE MICROSEGREGATION AVEC 
LES LOGICIELS DE CALCUL D'EQUILIBRE THERMODYNAMIQUE 

La partie I - 1 a présenté des lois analytiques de microségrégation dont la plupart sont basées sur 
une description grossière des diagrammes de phases. On suppose en ef'tèt souvent que le coefficient 
departage et la pente-de liquidus relatifs à chaque soluté-i sont constants, ce qui peut se révéler 
préjudiciable, surtout lorsque l'on veut tenir compte des transformations de phases en cours de 
solidification pour des alliages multiconstitués. Même pour des alliages binaires, tels Al-Mg, 
Combeau et Mo [82] ont montré que le chemin de solidification était modifié de manière notable 
selon que le diagramme de phases était linéarisé ou non. 

L'intégration de calculs d'équilibres thermodynamiques dans un modèle de microségrégation peut 
se faire par plusieurs moyens : 

1 - 2.5.1. Couplage direct 

Parmi les logiciels existants, certains mettent à disposition une interface grâce à laquelle des 
variables importantes peuvent être transférées d'un langage à un autre. C'est le cas de Thermo-Calc 
avec l'interface TQ qui permet un couplage direct avec un programme développé en langage 
FORTRAN à l'aide de librairies et de commandes spécifiques. Cet interfaçage direct est appliqué 
dans DICTRA [69] et dans les travaux de X. Yan et coll. [72], pour le calcul de la température de 
liquidus et des coefficients de partage pour un alliage Al-4,5%Cu. En utilisant des données 
thermodynamiques relatives au diagramme binaire Al-Cu établies par différents auteurs, Yan et 
coll. ont montré que le choix de celles-ci n'était pas sans influence sur les profils de 
microségrégation calculés. Le même type de couplage a également été testé par F.-X. Xie et coll. 
[73] dans le cas de l'alliage ternaire Al-Cu-Mg, mais son influence sur les résultats calculés ne 
donne pas lieu à de discussion particulière. Dans les travaux de X. Yan et coll. [74], le logiciel 
PANDAT, également basé sur la méthode CALPHAD, a été testé sur l'alliage quaternaire Al-Cu­
Mg-Si. 

Le fait de coupler directement un modèle de microségrégation avec un logiciel de calculs 
d'équilibres thermodynamiques alourdit cependant les calculs, ce qui a amené certains auteurs à 
réfléchir à d'autres méthodes de couplage plus efficaces. 

1 - 2.5.2. Méthode tabulaire 

Elle a été appliquée dans les travaux de Doré et coll. [1] et est basée sur le principe suivant: un 
logiciel de calculs d'équilibres thermodynamiques, ici Thermo-Calc, est d'abord utilisé pour 
générer un fichier de données relatif à un équilibre s/1. Par exemple, pour un système ternaire A-B­
C, ce fichier contient, pour chaque couple de valeurs (wl, w~): 

• La température de liquidus Tliq ; 
• Les deux coeîficients de partage (kA,kB) ; 
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• Les pentes de liquidus (mA,mB). 

Les couples de valeurs (w1, w~) sont choisis sur une grille de points qui quadrille de manière plus 

ou moins fine une zone du diagramme d'équilibre ternaire. Ces fichiers de données sont ensuite 
utilisés comme des valeurs d'entrée du modèle de microségrégation. A chaque pas de temps, les 
données thermodynamiques correspondant aux valeurs (wl, w~) sont calculées en utilisant une 

interpolation bilinéaire à pa.rtir des données du fichier généré. Ce type de couplage a été testé sur 
l'alliage ternaire Al-Mg-Si pour décrire la solidification primaire en a et le dépôt de la phase Mg2Si 
le long de la ligne monovariante liquide. Le chemin de solidification aboutit en cours de 
refroidissement au point eutectique invariant correspondant à l'équilibre l-aAl-Mg2Si-Si. 

La méthode tabulaire a également été testée par Kraft et coll. [67]. Les program_mes 
thermodynamiqlles utilisés sont ceux dits de Luka_S, TERFKT et_PMLFKT _qui _sont utilisés 
respectivement pour les alliages ternaires et quaternaires (voir également [43]). Les auteurs 
affirment qu'une réduction importante du temps de calcul peut être obtenue par la méthode 
tabulaire. Une grille de 1000 points pour les systèmes ternaires et de 20000 points pour les systèmes 
quaternaires donne un temps de calculs divisé par 10 pour un système ternaire et par 100 pour un 
système quaternaire par rapport à un couplage direct. 

Plus de détails sur la méthode tabulaire sont donnés dans la partie II- 3. 

1-3. REACTION ET TRANSFORMATION PERITECTIQUE 

Dans la plupart des alliages industriels, il est assez rare que les séquences de solidification ne soient 
constituées que de la formation d'une seule phase solide primaire. Des transformations de phases 
ont généralement lieu, telle la formation de phases eutectiques ou péritectiques, ou encore le dépôt 
de carbures en fin de solidification pour des aciers de fort tonnage corrm1e le 1 OOC6. La formation 
de ces phases bouleverse la microségrégation pour plusieurs raisons : 

• Celles-ci présentent généralement des propriétés physiques complètement différentes de la 
phase solide primaire, en terme de solubilité ou de transport par diffusion ; 

• Elles présentent des microstructures très spécifiques qui influent sur les chemins de 
diffusion dans les différentes phases. 

1- 3.1. TRAVAUX EXPERIMENTAUX SUR LA REACTION ET LA TRANSFORMATION 
PERITECTiQUE 

Blanc et Tricot [60] ont été parmi les premiers à s'intéresser expérimentalement à l'influence de la 
présence de ferrite sur la microségrégation dans les aciers inoxydables Fe-Ni-Cr. Leurs observations 
ont porté sur des alliages à l'état brut de coulée sous forme de lingots de 250 kg, avec 5 
compositions nominales différentes désignées par les lettres A, B, C, D et E, de manière à obtenir 
un dépôt de ferrite primaire croissant. Ils ont ainsi constaté que : 

• l'alliage D comportait de la ferrite localisée sur les axes des dendrites; 
• 1' alliage B comportait de la ferrite située entre les branches austénitique de la zone 

basaltique ; 
• L'alliage A était entièrement austénitique; 

Ils analysent les ségrégations fmales en en distinguant trois grandes origines et utilisent donc la 
terminologie suivante : 

-27-



• la ségrégation dite dendritique qui se traduit par un enrichissement des espaces 
interdendritiques en chrome et nickel ; 

• La ségrégation dite de partage correspondant à l'enrichissement de la ferrite en chrome et 
son appauvrissement en Ni (le nickel est gammagène et le chrome est deltagène). Ainsi, la 
présence de ferrite masque en partie la ségrégation dendritique ; 

• La ségrégation dite de régression qui laisse subsister une ségrégation en sens inverse pour 
les éléments Ni et Cr . 

• 
Les observations faites par Blanc et Tricot illustrent que le taux de ferrite résiduel qui s'est déposé 
en cours de solidification primaire est à l'origine des deux derniers types de ségrégation. Or, ce taux 
de ferrite évolue au cours de la réaction péritectique dont une description fine est requise pour 
prédire convenablement la ségrégation finale. 

Fredriksson et Nylén [16] ont observé expérimentalement le déroulement de la réaction péritectique 
en solidification dirigée sur un alliage Cu-70wt%Sn. Dans les premiers stades de la solidification, 
les trois phases restent en contact à une jonction triple I, comme montré schématiquement sur la 
figure I-6, et la croissance de f3 s'accompagne de la dissolution et de la resolidification successives 
de la phase a. 

Ce premier stade de la croissance péritectique, que l'on nommera par la suite réaction péritectique, 
se termine lorsque la couche f3 entoure complètement la phase primaire a. Peut alors commencer le 
second stade de la croissance péritectique correspondant à l'épaississement de la couche f3 entre a 
et le liquide et qui sera notée par la suite transformation péritectique. A ce stade, on comprend 
mieux pourquoi ce type de croissance a été qualifié de péritectique, qui étymologiquement provient 
du grec peri (autour) et tectos (fondre). Ainsi, la transformation péritectique peut être décrite 
comme la combinaison de deux transformations de phases à haute température : 

• la régression de la phase solide primaire a~f3 ; 
e la soiidification directe de p----j;-1. 

Il est expérLmentalement difficile de distinguer la réaction de la transformation péritectique. 

La transformation péritectique étant définie comme 1' épaississement de la couche f3 entre la phase 
primaire a et le liquide, elle s'opère donc par un mécanisme de diffusion à travers la couche f3. 
Matsuura et coll. [18] ont étudié la diffusion à travers la couche péritectique dans le système Fe-C 
au moyen de 1' expérience du couple de diffusion, dont le dispositif expérimental est représenté sur 
la figure I-7. 

Deu.x types d'alliages sont alors préparés : 
• l'alliage A contenant 1.61 %mass de carbone est fondu dans un creuset puis refroidi jusqu'à 

1696 K. une petite quantité d'austénite cristallise ce qui maintient la composition en carbone 
du liquide résiduel à la composition d'équilibre à 1696 K; 

• L'alliage B constitué de ferrite o à 1696 K (contenant 0.03%mass de carbone) est placé dans 
le four juste au-dessus du creuset, et mis en contact avec l'alliage A. 

La température du milieu est maintenue à 1696 K. Au bout de différents laps de temps, le couple de 
diffusion ainsi formé est rapidement trempé à 1' eau glacée. Le type de microstructure obtenu après 
trempe montre qu'il n'y a pas de joints de grains au niveau de l'interface initiale ce qui suggère que 
les grains d'austénite se sont bien développés à la fois à partir du liquide et de la ferrite. D'autre 
part, en se référant à la position initiale de l'interface entre les deux. alliages l~:...· et B, on peut 
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quantifier la quantité d'austénite formée à partir de la ferrite et celle formée à partir du liquide. En 
effectuant des trempes au bout de laps de temps différents, il est alors possible de dresser une 
courbe expérimentale qui donne l'épaisseur de la phase d'austénite formée d'une part à partir de la 
ferrite et d'autre part à partir du liquide, en fonction du temps. Les courbes obtenues peuvent alors 
être décrites comme suit : 

x 1 =5 .4t0•
57 

X2=80.0t0·
50 

X3=85. 7t0
·
50 

test la durée de la réaction (ens), Xl et X2 sont les épaisseurs (en tJ.m) de la phase austénitique 
respectivement formée à partir du liquide et de la ferrite, et X3 est 1' épaisseur totale de 1' austénite. 

Il est observé que 90% de la phase austénitique sont issus de la ferrite. Ceci s'explique assez 
. façjlement.au vu dela figur~ I-8. En effet, w~Y- wY2 >wY~8 - w~Y : pour rejeter une même quantité de 

soluté lors de la croissance, l'interface y/1 doit moins avancer que l'interface 8/y. L'échantillon 
trempé est partagé selon des épaisseurs de 2mm, puis chaque tranche est analysée par la méthode 
EPMA afin de pouvoir établir le profil de concentration du carbone sur une section longitudinale de 
l'échantillon. Les valeurs de la concentration aux interfaces sont celles lues sur le diagramme de 
phase, ce qui justifie l'hypothèse H1.2 souvent faite dans les modèles de microségrégation. Les 
effets de la température ont également été étudiés et il se révèle que lorsque la température de 
réaction baisse, la vitesse de croissance de 1' austénite augmente. Ceci est en fait le résultat de deux 
effets antagonistes : le coefficient d'interdiffusion du carbone dans l'austénite diminue mais la 
différence de concentration wY2- wY~8 augmente. Or c'est ce dernier effet qui l'emporte. En effet, la 

différence de concentration en carbone à 1700 K est 13 fois plus grande que celle à 1760 K, alors 
que le coefficient d'interdiffusion dans l'austénite ne diminue que de 70% entre ces deux 
températures. 

1- 3.2. TRAVAUX ANTERIEURS SUR LA MODELISATION DE LA REACTION ET DE 
LA TRANSFORMATION PERITECTIQUE 

D'après la partie I- 2, à l'équilibre thermodynamique total : 
• pour un alliage binaire, la composition du liquide et la température sont fixées pendant la 

réaction péritectique ; 
• pour un alliage ternaire, la composition du liquide suit une ligne monovariante dans le 

diagramme d'équilibre de phases. D'après cette analyse, le chemin de solidification se 
confond donc avec la ligne mono variante pendant la réaction péritectique. 

Cependant, l'hypothèse de l'équilibre thermodynamique total est rarement atteinte dans la pratique. 
Pour décrire la croissance péritectique dans les aciers, 1 'hypothèse suivante est souvent faite : 

H1.8 : la phase de réaction est négligée et seule la transformation est considérée. La deuxième 
phase solide formant une couche entre la phase primaire et le liquide, on suppose donc comme 
corollaire de l'hypothèse Hl.2 que l'équilibre thermodynamique local est atteint aux interfaces o/y 
et y/1 (figure I-8). 

Sous l'hypothèse H1.8, la règle des phases de Gibbs ne s'applique plus et les compositions des 
phases en présence ne sont donc pas celles données par le palier péritectique dans le cas binaire ou 
par le triangle d'équilibre dans le cas ternaire. Par conséquent, le chemin de solidification, pendant 
la transformation péritectique, n'est plus forcé de suivre la ligne monovariante d'où la nécessité de 
le déterminer en ne prenant en compte que l'équilibre thermodynamique local aux interfaces 8/y et 
y/1. L'hypothèse H1.8 est adoptée dans la plupart des modèles traitant de la croissance péritectique. 
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Fredriksson et Stjemdahl [21] montrent l'importance de l'hypothèse H1.8 et la manière dont elle 
peut influer sur le déroulement de la solidification dans le cas de l'alliage ternaire Fe-Mn-S. La 
projection des nappes de liquidus du coin riche en fer dans le diagramme de phases est représentée 
sur la figure I-9. En choisissant convenablement les compositions nominales, la ferrite delta 
précipite et la composition du liquide s'enrichit en Mn et S jusqu'à atteindre la ligne monovariante 
liquide Ll ((1) sur la figure I-9). A ce stade, l'austénite peut se former de deux manières 
différentes : 

• L'austénite recouvre entièrement la ferrite primaire : le chemin de solidification est alors 
représenté par la ligne pointillée (2) sur la figure I-9. Comme mentionné ci-dessus, le 
chemin de solidification n'est pas forcément confondu avec L1 mais s'en écarte pour 
atteindre la ligne L2 à droite de son maximum en tempéraD..1re noté M sur la figure I-9 :c'est 

-alors le sulfure FeS qui se forme.- -
• L'austénite ne recouvre que partiellement la ferrite primaire: le liquide est donc en contact 

avec la ferrite primaire et l'austénite. Sous l'hypothèse que le liquide est homogène en 
composition et que l'équilibre thermodynamique local est maintenu aux interfaces, le 
chemin de solidification suit la ligne monovariante Ll ((3) sur la figure I-9) jusqu'à 
disparition totale de la ferrite. Puis la solidification de l'austénite se poursuit ((4) sur la 
figure I-9) jusqu'à ce que le chemin de solidification atteigne L2 à gauche de son 
maximum: c'est alors le sulfure MnS qui se forme. 

1 - 3.2.1. Modélisation de la transformation péritectique dans les alliages binaires 

St-John et Hogan [17] ont étudié deux types de systèmes péritectiques, Al-Ah Ti et Cd-Cd3Ag (ces 
deux systèmes ont un coefficient de partage k> 1 ), en solidification dirigée. Sous l'hypothèse H1.8, 
la loi de croissance isotherme de la phase ~ qui se forme au cours de transfonnation péritectique est 
établie à l'aide de la formule de Wagner [28): 

e = a(2t)1
/
2 (1.52) 

Avec e l'épaisseur de la couche d'austénite, 
( p!a ~/!)( al~ Il~) 

_ ~[-w - w __ w - w -]112 
a-D ( wa/~- wtl)(wtl- wlltJ) ' 

wp;a + wPfl 
wtl=---2--

t le temps de réaction. 

Expérimentalement, ils ont constaté que la régression de la phase primaire a joue un rôle mineur 
dans le système Al-Ab Ti et que la plus grande partie de la phase ~ est formée par solidification 
directe à partir du liquide: par conséquent, la relation (1.52) n'est pas adaptée à la description de 
l'évolution de la couche ~· En revanche, pour le système Cd-Cd3Ag, la régression de la phase 
primaire est notable et celle-ci est réduite approximativement à sa proportion d'équilibre à la 
température considérée. Dans ce cas, la relation (1.52) est validée. 

Un modèle numérique dans le cas des alliages Cd-Ag et Pb-Bi et a été proposé par Das et coll. [84] 
pour traiter les cinétiques interraciales en régime non stationnaire pour une géométrie sphérique. 
Les équations de conservation de soluté dans chaque phase et aux interfaces sont résolues par la 
méthode des éléments finis dans la phase primaire a et la phase péritectique ~·Les résultats obtenus 
offrent une bonne corrélation avec l'expérience par rapport à d'autres modèles basés sur 
l'hypothèse quasi-stationnaire par exemple. 
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1 - 3.2.2. Modélisation de la transformation péritectique dans les alliages multiconstitués 

Fredriksson a modélisé la transformation péritectique dans les aciers Fe-Ni-Cr [20,22] et Fe-C-X 
[19], où X est un élément substitutionnel, en utilisant des modèles simples préexistants pour traiter 
la solidification primaire (voir I- 1 ). Il adopte l'hypothèse Hl.8 et suppose également que : 

• le titre massique en soluté C et X est uniforme dans le liquide ainsi que dans la phase 
primaire ferritique ; 

• le titre massique en carbone est uniforme dans l'austénite. En particulier: 
wy/I=wy/8 

c c 

• la diffllsion des éléments substitutionnels dans l'austénite est nulle; 
• bes coefficients de-partage des différents solutés s0nt-supposés constants. 

Ces hypothèses lui permettent d'utiliser la loi de Gulliver-Scheil pour les éléments substitutionnels 
afin de décrire les mouvements respectifs des interfaces 8/y et y/liquide en cours de solidification. 

Pour les aciers Fe-C-X, deux cas peuvent se présenter: 

• cas n°l : w~1 > wY!l 
La figure I-10 montre alors que wr.Q est dans le triangle d'équilibre. Fredriksson suggère que 

dans ce cas, il peut être difficile de former une couche complète d'austénite, car il est 
thermodynamiquement favorable de former de la ferrite et de l'austénite en même temps. 

• cas n°2 : wr.Q < wY!j 
La figure I-10 montre que c'est wYij qui tombe à l'intérieur du tria..t1gle d'équilibre. Ceci 

implique la formation de liquide à l'interface ferrite/austénite via une réaction métatectique, 
Û-*Y +liquide. Il a été montré expérimentalement qu'une réaction métatectique est associée 
à une réaction péritectique dans les alliages Fe-Ni-S, Fe-Ni-Mn-S et Fe-C-P. 

Ueshima et coll. [24] ont traité la transformation péritectique dans les alliages multiconstitués sans 
considérer d'interaction entre les différents solutés, en supposant Hl.l à H1.8. La méthode 
numérique est basée sur la discrétisation de l'équation de la diffusion par la méthode des différences 
finies dans les phases solides. La géométrie adoptée est représentée sur la figure I-ll : les sections 
transversales des dendrites primaires sont assimilées à des hexagones réguliers. La même 
description a été utilisée par Miettinen [26]. En fait le choix de la géométrie adoptée dans ce modèle 
est le fruit de plusieurs simulations qui ont été effectuées sur des formes différentes des bases de 
dendrites (carrée au lieu d'hexagonale par exemple). La forme hexagonale, parmi toutes celles qui 
eut tté ~ssayées, dcru~e les résultats les plus preches de l'expérien~e. Ces différents essais révèlent 
la difficulté de connaître précisément la géométrie des !Ilicrostructures en cours de solidification. 
Pour valider leur modèle, des expériences de solidification dirigée ont été menées sur des aciers Fe­
C-Si-Mn-P-S. Les échantillons ont été découpés et les sections transverses analysées afin d'établir 
des profils de concentration. De manière générale, il y a un bon accord entre le modèle et 
l'expérience. Cependant, leur démarche rend difficile une étude fine de l'influence de chacun des 
solutés sur le déroulement de la transformation péritectique. Leur étude a permis de conclure que : 
• Le phosphore est redistribué du liquide interdendritique vers le centre de la dendrite ; 
• Le manganèse est redistribué du centre de la dendrite vers le liquide interdendritique, mais cette 

redistribution est moins intense ; 
• La redistribution du phosphore au centre de la dendrite s'accentue lorsque la vitesse de 

refroidissement diminue ; 
= Quand la concentration initiale en carbone est plus faible, les concentrations finales en 

manganèse et en phosphore dans la région interdendritique diminuent. 
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Schneider et Beckermann [50] ont également abordé de front le problème couplé de la 
microségrégation et de la macroségrégation dans le cas de la solidification péritectique. Ils utilisent 
les mêmes hypothèses que dans la référence [14] pour leur couplage micro-macro. Là encore, les 
auteurs utilisent l'hypothèse H1.8 ainsi que l'approximation du profil de concentration dans la 
ferrite et l'austénite sous la forme d'une loi quadratique. Une simulation de la solidification d'un 
acier comprenant dix éléments d'alliage a été menée dans une cavité rectangulaire refroidie par les 
parois. Les résultats de ces travaux n'ont cependant pas permis de faire une analyse spécifique de la 
transformation péritectique sur la macroségrégation. 

I- 3.3. DISCUSSION SUR LA NATURE DE L'EQUILIBRE o/y LORS DE LA 
REGRESSION DE LA FERRITE 

La régression de la ferrite correspond à une transformation à l'état solide à haute température au 
cours de laquelle la ferrite se transforme en austénite. Dans la littérature, de nombreux travaux ont 
été consacrés à la transformation y~8 qui se produit pour des alliages Fe-C-X où X est un élément 
substitutionnel à plus basses températures. Les études antérieures faites sur les transformations à 
basse température à l'état solide contrôlées par la diffusion chimique peuvent permettre de mieux 
comprendre les phénomènes dont l'interface 8/y est le siège. Dehoff [40] a théoriquement étudié la 
croissance d'une particule P dans une matrice M contrôlée par diffusion dans un système 
multiconstitué sous les hypothèses suivantes : 
• la croissance est isotherme ; 
• l'interface est à l'équilibre thermodynamique local; 
• Le coefficient de diffusion du soluté i dans la matrice M D~ est indépendant de la composition ; 

• La particule P de rayon r croît dans la matrice M supposée semi-infinie. 

Dehoff établit alors pour chaque soluté i !a relation suivante : 

WM/P- WO 

où j3i est une fonction de la supersaturation Qi = ~ ~ et t est le temps de réaction. 
w i -wi 

Comme r doit être le même pour chaque soluté i, il vient : 

13c (D~) 112 
= 13x (D~) 112 

(1.53) 

(1.54) 
A -,--"'-.: .. ..J_ 1- --1-.4-: __ /1 CA'\~.._- ......... ._ ................. ............................. ....1 ...... r1,.... ......... 6..o. fro'acd- ~--rl~vco -n.n.11T" nrM/P t:lot ,uP tlnnnPc\ nn 

1"\. flC:U lll UÇ la 1 CaaLlVil \ .1.-.J..,.) \.Jl pvuJ. U.ll'-' "-'VJ..ll.J.VU\,.1 U-VJ.ll..l"-'""" \ "-' ""',;,~~u-u..LA.'-' .t''-''-'".L •• l _.,. n l _ _....._...._._ ... -~ /' ......,...._ 

• • . 1\ ~ .• , 0 • ' 1 fi T'" n 1' 1 b peut ams1 tracer Wj( en roncuon ae w~, comme monrre sur m 1gure 1-1..::. \...Oates a appe1e 1es cow es 

ainsi obtenues« interface composition contours» ou plus brièvement« IC contours». 

Inversement, pour les compositions nominales données (w~,w~) comprises dans la zone d'équilibre 
P+M, il existe une seule connode telle que les flux de chaque soluté à l'interface donnent la même 
croissance de la phase fille. Dans le cas où D~>>D~, les coubes IC ont l'allure représentée sur la 

figure I-12b) et se divisent nettement en deux parties dont l'une est parallèle à l'axe Wx (notée I) et 
l'autre à l'axe wc (notée II). Deux cas peuvent alors se présenter: 

• le point nominal (w~,w~) appartient à la zone I : le titre massique moyen en X (titre dans M 
loin de l'interface M/P) est différent du titre massique en X dans P (figure I-13a) 
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• le point nominal (w~,w~) appartient à la zone II: le titre massique moyen en X est le même 
que le titre massique en X dans P (figure I-13b) 

Dans le cas du profil en X établi dans la région II, il peut arriver que la couche limite ·de diffusion 
soit de l'ordre de grandeur de quelques distances interatomiques, auquel cas parler de couche limite 
de diffusion n'a plus aucun sens. Physiquement, ce cas signifie que le partitionnement n'a plus le 
temps de s'opérer au niveau de l'interface. Le profil est alors donné par la figure I-14. Cette 
situation est désignée par le terme paraéquilibre [41] :au niveau de l'interface, le potentiel chimique 
du carbone est le même dans les deux phases. En revanche, pour le soluté X, c'est le titre massique 
et non plus le potentiel chimique qui est le même à l'interface. A partir de ces données, il est 
possible de calculer un diagramme de « paraéquilibre » de phases. 

Cependant; la situation suivante peut également serencontrer: laphase fille se forme avec-la même 
composition que la phase parente, mais il y a présence d'un pic de soluté à l'interface suffisamment 
large, ce qui la distingue du paraéquilibre. C'est la raison pour laquelle on désigne cette situation 
par le terme « faux paraéquilibre ». 

Généralisation à une croissance non isotherme : 
Au cours du refroidissement, le point nominal (w~,w~) peut changer de zone (I ou II) et le régime de 
croissance peut alors être modifié au cours de la transformation de phase. 

1- 4. MICROSTRUCTURES 

Les échanges de matière aux interfaces sont bien sûr dépendants de la géométrie de celles-ci et donc 
de la morphologie de la structure de solidification. Comme le montre l'équation (1.8), l'évaluation 
du terme de rétrodiffusion nécessite une bonne connaissance de la géométrie interfaciale ainsi que 
des tailles de structures mises en jeu via le terme S~1'Vw8 

1 s/l. 

Généralement, on distingue trois grandes catégories de modèles permettant la résolution couplée de 
la microségrégation et des microstructures en cours de solidification : 

• Les modèles déterministes ; 
• Les modèles de type « automates cellulaires » ; 
• Les modèles de champ de phases 

Comme cela a déjà été mentionné dans l'introduction, l'objet de cette thèse vise la mise au point 
d'un modèle de microségrég2-tion performant en. terme de temps de calent C:ela écarte donc 
d'emblée les deux derniers types de modèle. C'est la raison pour laquelle dans cette partie sont 
principalement présentées des méthodes plus ou moins sophistiquées de modélisation des 
microstructures dans des modèles de type déterministe. 

Dans un lingot, on observe souvent deux types de structure au cours de la solidification : 
• Une structure colonnaire qui se forme à partir de la zone de peau sur la paroi des moules et 

qui se caractérise par une forte anisotropie: la croissance s'effectue selon une direction 
privilégiée qui dépend du flux d'extraction de chaleur; 

• Une structure équiaxe qui se développe dans le bain liquide : dans ce type de croissance, 
l'évacuation de la chaleur n'a pas de direction privilégiée, il en est donc de même pour la 
croissance. 
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Chacun de ces types de croissance peut présenter une structure bien différente suivant l'aspect de 
l'interface solide/liquide : une éventuelle destabilisation de l'interface peut en effet donner 
naissance à des structures plus ou moins ramifiées appelées dendrites. 
Ainsi, en croissance colonnaire, on peut distinguer : 

• une structure cellulaire qui provient de la déstabilisation d'une interface plane. Il est alors 
possible dans ce cas de caractériser cette structure par la donnée d'une seule distance 
caractéristique, ia distance entre bras primaires de dendrites, notée À1 ; 

• Une structure dendritique caractérisée par une ramification plus ou moins fme de l'interface 
solide/liquide. A ce stade, la donnée d'une seule distance n'est plus suffisante pour décrire la 
morphologie obtenue et une description plus précise de la structure exige l'introduction de la 
distance entre bras secondaires de dendrites, notée À2• 

A ce stade, au vu de la multiplicité des distances caractéristiques mises en jeu dans le réseau 
dendritique, il devient difficile de savoir quelle est la grandeur pertinente sur laquelle s'effectue le 
transport par diffusion. Ainsi, Kobayashi [57] choisit successivement comme grandeur spatiale 
caractéristique l'espacement entre bras primaires de dendrite À~, l'espacement entre bras 
secondaires À2, et même (À1+À2)/2. 
Il en de même pour la géométrie : en une dimension, laquelle des géométries cartésienne, 
axisymétrique ou sphérique est la plus adaptée ? 

1- 4.1. MODELES DE MICROSEGREGATION lD AVEC PRISE EN COMPTE DE 
MICROSTRUCTURES DENDRITIQUES COMPLEXES 

Dans les modèles présentés précédemment, on supposait que la solidification commençait en x = 0 
(voir figure 1-1). On peut cependant imaginer que la solidification commence en x= À, c'est-à-dire 
sur le pourtour de la structure. Si ces deux possibilités sont équivalentes pour une géométrie plane 
(P), il n'en est pas de même pour une géométrie axisymétrique ou sphérique. Si la solidification 
commence en x = À, on parlera de géométries axisymétrique à solidification externe (AE) et 
sphérique à solidification externe (SE). Pour chacune de ces géométries, Xu [77] calcule le 
paramètre cp G tel que : 

(1.55) 

0 

oùG=P,A, S, AE ou SE. 
L'iilée de Xn est de caractériser l'évolution morphologique colonnaire ou équiaxe à l'aide des cinq 
géométries de base citées précédemment. Il introduit donc la nouvelle grandeur : 
(j)G = ÇP(:f)cpp+ ÇA(:f)cpA+ ÇS(:f)cpS+ çAE(f)cpAE+ ÇSE(:f)cpSE 
avec ÇP(:f)+ Ç\:f)+ ÇS(:f)+ ÇAE(:f)+ ÇSE(:f) = 1 
Les coefficients ÇG (G = P, A, S, AE ou SE) permettent de quantifier en cours de solidification la 
part que chaque géométrie peut jouer dans la description de la structure dendritique. 

La relation (1.55) est alors modifiée comme suit : 
f" 

Jô(psffis) - ---'8("'-p_sffi_s.,_)* 
ôt dTj = cp G :f ôt 

0 

(1.56) 

La limite d'une telle approche est que le choix des fonctions ÇG(:f) est totalement arbitraire. 
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Rappaz et Thévoz [ 61] ont développé un modèle de microségrégation en croissance équiaxe 
dendritique pour un alliage binaire. A cet effet, ils ont divisé le milieu en trois parties : la fraction de 
solide gs comprise dans une fraction de grain genv contenant le solide et le liquide interdendritique, 
elle-même contenue dans une sphère de rayon R101 contenant le liquide environnant 
extradendritique. Un modèle numérique et un modèle analytique ont été proposés: la figure I-16 
donne une illustration des profils de soluté dans ces modèles. Dans les deux cas, le grain croît avec 
une composition du solide à l'interface en équilibre avec le liquide à la températùfe, supposée 
uniforme, régnant dans le grain. Le liquide interdendritique est supposé homogène, à la composition 
d'équilibre notée w1i et la rétro-diffusion est négligée. Dans le modèle numérique, le profil de soluté 
est établi en résolvant l'équation de la diffusion entre la frontière du grain Rg et le rayon total R101• 

Dans le modèle analytique, qui est plus avantageux en terme de temps de calcul, une couche limite 
de diffusion a été déterminée (d'épaisseur 81 = 2D/V) dans laquelle on impose une loi linéaire de 
composition. La croissance du grain est régie par la -cinétique des peintes de-dendrites. 1-a -fr~ction 
interne de solide gi définie comme le rapport g8/genv, est déduite du bilan global de soluté. Pour un 

alliage binaire, les hypothèses du modèle conduisent à wpointe = wli. Rappaz et Boettinger [64] ont 
montré que l'extension de ce modèle aux alliages multiconstitués conduit à ce que wpo~me n'est pas 

forcément égale à w\i. 

Wang et Beckermann [11; 12] ont généralisé cette approche à la croissance dendritique colonnaire 
et en prenant en compte la diffusion à l'état solide. Les profils de soluté sont supposés suivre une loi 
quadratique en géométrie cartésienne dans le solide et dans le liquide extradendritique : la relation 
(1.20) est alors valable et les distances Os et 81 (voir figure I-16) peuvent être calculées assez 
facilement. La prise en compte de la diffùsion à l'état solide suppose la définition de la surface 
spécifique ss~i· Considèrant les branches dendritiques comme des plaques infinies espacées d'une 

distance moyenne 'A2, Wang et Beckermann emploient la relation suivante : 
ss~i = 2/'A2 genv (1.57) 

En suivant la même démarche, une relation similaire peut être établie en supposant les branches 
dendritiques non plus comme des plaques infmies mais comme des cylindres à section circulaire: 

ss~i = 4/'A2 g1{2 genv (1.58) 

Intéressant pour sa simplicité, cette expression souffre néanmoins d'une limitation importante : 
quand la structure dendritique a disparu, la surface du solide n'est pas égale à celle de l'enveloppe 
du grain. Quand la fraction volumique interne de solide gr est proche de 1, l'approximation 

gécmétriq11e des branches cylindriq!!es n'est ph.!s pertinente_ P~r con8éqnent=- la relation suivante a 
été proposée par Appolaire [34] en tenant compte de la valeur limite de la surface lorsque le cristal 
n'est pas dendritique : 

(1.59) 

Où rn est un exposant strictement positif qui détermine en partie le comportement de la surface de 
solide lors d'un changement de volume. 

Une relation analogue a été proposée pour décrire la distance caractéristique du solide : 
d =À g112 (1-gP) + gl' d s 2 1 1 1 eq 
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Où p est un exposant strictement positif et deq une distance représentative du volume occupé par 
l'enveloppe. 

Le modèle microscopique de Wang et Beckermann [11,12] a été couplé avec un code 
macroscopique, en supposant des vitesses de liquide différentes dans le liquide intradendritique et le 
liquide extradendritique [86]. Au niveau des équations de transport macroscopique, il est donc 
nécessaire de traiter les deux liquides comme deux phases distinctes. 

I- 4.2. DISTANCE ENTRE BRAS PRIMAIRES DE DENDRITES 

I - 4.2.1. Modèles théoriques 

En supposant que la forme de la cellule (ou dendrite) est un ellipsoïde et en utilisant le critère de 
stabilité marginal, Kurz et Fisher [31] établissent la relation théorique suivante pour un système 
binaire: 

lc, = 4,3 [m(k-l)Df'/k2]0.25 wo-~5 G-~5 y-0.25 

Où V est la vitesse du front de solidification. 

(1.61) 

D'autres auteurs ont obtenu différemment la relation (1.61) avec les mêmes exposants pour GT et V, 
même si le coefficient multiplicatif 4,3 peut différer. 

Pour valider ces formules théoriques, de nombreux chercheurs ont mené des essais de solidification 
dirigée. Les corrélations empiriques qu'ils obtiennent sont de la forme suivante : 

lc1 = CG-~1Yn1 (1.62) 

Le tableau I-1 montre les valeurs de C, ml et nl trouvées dans la bibliographie. 

Une récapitulation plus exhaustive de relations empiriques du même type que (1.61) proposées dans 
la littérature est donnée dans [109]. 

Bouchard et Kirkaldy [98] mettent l'accent sur le fait que des expressions validées en régime 
stationnaire ne le sont pas forcément en régime non stationnaire. Ils établissent pour leur part que la 
relation suivante est celle qui reproduit le mieux les résultats obtenus en régime non stationnaire : 

16w1~G0Ef'D 112 
À!= 120( (1-k)mGTU ) (1.63) 

où E est une constante. 

I- 4.3. DISTANCE ENTRE BRAS SECONDAIRES DE DENDRITES 

I - 4.3.1. La maturation 

On désigne par maturation (coarsening en anglais) l'augmentation en cours de solidification de la 
distance entre bras secondaires de dendrites comme illustré sur la figure I -17. 

Young et Kirkwood [99] ont identifié deux mécanismes contribuant à la maturation : 

• La refusion des branches dendritiques les plus petites (ripening en anglais), conduisant à une 
diminution moyenne du nombre de branches secondaires et ainsi à une augmentation de la 
distance entre elles. Pour une température T du milieu étudié, le bras de dendrite dont le 
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rayon est le plus élevé a une surfusion due à la courbure il Ta plus faible que celle du bras de 
dendrite plus petit ilTr (figure I-18). Par conséquent, La concentration en soluté du liquide à 
la surface de la grosse dendrite CL a est plus élevée que la COncentration CLr à la SUrface de la 
plus petite dendrite. Un gradient de concentration s'établit donc dans le liquide, gradient qui 
favorise la croissance de la grosse dendrite et la dissolution de la plus petite. 

• L'aggiomération des branches dendritiques secondaires entre elles en fin de solidification, 
dénommée coalescence (même terme en anglais). 

Le modèle obtenu par Kattamis et al. [97] pour un système binaire permet d'obtenir une expression 
de CJ--2)r ainsi que l'évolution au cours du temps de À2. Ce modèle a été étendu aux alliages 
muiticonstitués : Rappaz et Boettinger [64] obtiennent ainsi la relation suivante : 

("A2)r = 5,5{Mtr)113 (1.64) 

L mi(l - kj)wf/Di 
-r i 

avec M = ln---'------- et wf est la composition du liquide en fin de 

L m/1- kj)(wf- w~)/Di I mi(l- kj)w~/Di 
1 

solidification. 
Appolaire [34] a généralisé l'expression de Mortensen [33] pour la maturation et aboutit à 
l'équation suivante: 

avec 

(1.65) 

-r AB= ___ __;:_ __ _ 

I 
a le rapport du nombre de dendrites se dissolvant sur le nombre de dendrites s'épaississant, 
b le rapport de leur taille moyenne. 

En supposant que a, b, et gi varie suffisamment lentement sur un pas de temps pour pouvoir les 
considérer constants, l'intégration de la relation (1.65) don11e: 

d"A 3 - A 4(b-1 )(1 +a(b-l)i d ( 1. 66) 
2- B b2g/l-g'(2) t 

En prenant a= 0,5 et b = 2 on trouve : 

(1.67) 

La maturation n'est pas évidente à caractériser expérimentalement et la plupart des travaux portent 
sur la détermination de ("A2)r. Les corrélations empiriques obtenues par Jacobi et coll. [113] sont: 

("A2)r= C (GTYm2 y-n2 mm (1.68) 
Pour les aciers Fe-0,59%C-1,1%Mn, C = 11,2, rn2 0,51 et n2 0.41 dans l'intervalle 
expérimental 30<GT <l08°C/cm,30<V<750mm/h. 
Pour les aciers Fe-1,48%C-1,1%Mn, C = 17,4, rn2 0,51 et n2 0.49 dans l'intervalle 
expérimental50<GT <88°C/cm,30<V<750mmlh. 
Constatant que les exposants de GT et V pour les expressions de ("A2)r sont les mêmes, Jacobi et coll. 
en déduisent : 

(1.69) 

-37-



1 - 4.3.2. Influence de la maturation sur la microségrégation 

La maturation dans les modèles de microségrégation est modélisée dans le cas le plus simple de la 
manière suivante: si l'on considère que la taille caractéristique du domaine est À2 , alors la taille du 
domaine varie avec le temps, ce qui n'était pas le cas dans tous les modèles présentés jusqu'à 
maintenant (voir figure I-19). 

Pour montrer l'effet de la maturation sur la microségrégation et plus particulièrement sur 
l'interaction qu'il peut y avoir entre rétro-diffusion et maturation, Voiler et Beckermann [35] ont 
mené l'analyse suivante: considérant un domaine mono dimensionnel de longueur À et introduisant 
COJJ1111e v~riables rédui!es,r = t/tf et 1; =x/À, _l'équation de cop.se~ation dusolu!é s'écrit: 

f' 

f
&ws dr' dw1 
-dl;+ (k-l)w1-+ (1-f)-= 0 

<7-r: a. a-. (1.70) 

0 

Si À= À(t), 1; = l;(x,t) et la transformation de Landau appliquée à la seconde loi de Fick donne: 

ÔWS a2wS 5_ dÀ aws 
a. =a 81;2 +À d-r; aç (1.7l) 

En reportant respectivement (1.71) dans (1.70), il vient: 

(1.72) 

0 

A ce stade, il s'agit d'évaluer le dernier terme du membre de gauche. Pour ce faire, Voller et 
Beckermann supposent que le profil du solide dans le solide peut être évalué par un polynôme (voir 
partie I- 1): 

Ws = a(-r;) l;m + b(-r;) 
Une intégration par partie donne alors : 

f' 

f &ws liT &ws 
1; aç dl; = rn+ 1 [ aç h = r" 

0 

• 1er cas: si À est constant au cours du temps (pas de maturation), é =O. 

• 2e cas : À= À(t), les auteurs font alors les hypothèses supplémentaires suivantes: 
1) le taux de croissance est parabolique, d'où f = (-r;)0

·
5 

2) la loi de maturation est donnée par : À = Ànn 

il en découle ac=~: oour n=l/3 et m=2,333, é = 0,1. 
ffi"t-1 '. 
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L'équation (1.68) permet de mettre en évidence deux effets antagonistes associés à la maturation 
via la quantité a + é qui caractérise la rétro-diffusion : 

• Au cours de la solidification, la taille de structure À augmente, donc le nombre de Fourier a 
diminue :l'homogénéisation en soluté entre bras secondaires tend à être freinée; 

• la maturation s'accompagne d'une homogénéisation inhérente au phénomène puisque par 
rapport à l'analyse en domaine fixe, tout se passe comme si le nombre de Fourier était 
augmenté de la valeur é. 

Le modèle de V oller et beckermann suggère que la prise en compte de la maturation dans un 
modèle de microségrégation est simple puisqu'il suffit de remplacer le nombre de Fourier a par a+ 

- = a ~ac. Ainsi, Won et Thomas [8] ont proposé un modèle-analytiquede microségrégation basé 
sur celui de Clyne et Kurz (voir I- 1.2.1) mais où aOl est remplacé par a<4l: 

(4) +[ 1 ] 1 \ a =a 1-exp(-+) -0.5exp(---:;:, a 2a 
(1. 76) 

Y oo et Viskanta [3 7] ont développé une solution analytique pour décrire 1' effet de la maturation sur 
la microségrégation en l'absence de rétro-diffusion. Si l'on exprime l'équation de conservation en 
soluté en coordonnées réelles x et non plus en coordonnées réduites comme dans (1.67), on obtient: 

1 ds dw1 
5[0ws] 1 0 d'A 

(k-1)w dt+('A-s)Tt+D 8x x=s+(w -w) dt=O (1.77) 

(voir figure I -1 pour les notations) 
Comme mentionné précédemment, l'analyse de Voller et Beckermann [35] a conduit à définir le 
terme é lié à l'homogénéisation inhérente au phénomène de maturation. Dans l'équation (1.75), 

1 0 d'A 
l'analogue de ce terme est (w - w) ili· 
En supposant un taux de refroidissement constant et une loi de maturation analogue à celle de 
V oller et Beckermann, il vient : 

.t:S 1 ( -1) k -11(1-k)( 1)-nF( k ) 
1 = l-k 1-wr -~ wr- wr, ,n (1.78) 

wr 
avec wr = w1/w0 etF(wr,k,n) = Jç0 -2k)/(J-k)(Ç-lt+1dÇ. 

1 

Il apparaît que l'équation de Gulliver-Scheil est un cas particulier de l'équation (1.78). Surtout, 
qmmd f' tend vers 1, w1 tend vers une valeur finie selon l'équation (1.78), contrairement à la loi de 
Gulliver-Scheil. Cette observation est cohérente avec l'analyse menée par Voller et Beckermann qui 
ont conclu par une démarche numérique différente que la maturation s'accompagnait d'un effet 
d'homogénéisation. Dans le cas d'un diagramme binaire eutectique, la loi de Gulliver-Scheil 
prévoit que la phase eutectique se forme toujours en fin de solidification. L'application de la 
formule (1.78) permet d'aboutir à des conclusions plus nuancées. Andreas Mortensen [100] a 
construit à partir des mêmes hypothèses que Y oo et Viskanta une solution analytique dans les cas 
plan, axisymétrique et sphérique. 

Comme le montrent les modèles précédents, les lois analytiques obtenues dépendent de la loi de 
maturation qui a été choisie. Voller [36] reprend son modèle analytique de microségrégation établie 
dans la référence [7] et propose la loi de maturation suivante : 

À2- ('A2)0 =Cl s (1.79) 
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à l'aide de l'équation de Kirkwood [111], {Pv2)r = 9,4 t? J .. Un, et en posant ("A2)0 
= C2 t'in, Voller 

calibre C 1 de manière à ce que le (À2)r soit compatible avec ( 1. 79). 
Avec les hypothèses faites précédemment, il établit la loi de microségrégation suivante : 

F-1 
f = 2u<3lk 4- FB - 1 (1.80) 

~ _ rw~-w1(k+B-1 )]2a"lk+(B-l)/k+(B-l) 
avec r - L (1-k)wo , 

B une constante. 

Afin de déterminer la constante B, le modèle est comparé à la solution analytique obtenue par 
Mortensen dans le cas particulier où la diffusion dans le solide est nulle. L'auteur admet cependant 
qu'utiliser une expression linéaire de la fraction solide pour décrire la loi de maturation ne se 
justifie que dans fa mesure où elle permet de trouver une solution analytique. 

Roosz, et coll. [38] proposent un modèle numérique qui résout l'équation de la diffusion dans le 
solide et qui prend en compte la maturation dans le cas d'une géométrie plane à une dimension 
(figure I-19). En définissant le coefficient d'homogénéisation H comme suit: 

min s/1 w -w 
H(t) = o s/1 w-w 

Où wmin est le titre massique au centre de la dendrite au temps t, les calculs montrent que le 
coefficient H(mat) calculé en prenant en compte la maturation est plus élevé que celui trouvé sans 
maturation H. En moyenne : 

H(mat) = H+0,02 
L'effet de la maturation reste donc limité et a pour effet d'augmenter l'homogénéisation dans le 
bras secondaire de dendrite, ce qui est cohérent avec ce qui a été dit précédemment. 

I- 5. CONCLUSIONS 

Les différents modèles de microségrégation présentés dans cette étude bibliographique se 
distinguent par la nature de leurs hypothèses, qui concernent la diffusion dans le solide ou dans le 
liquide, le nombre d'éléments que comporte l'alliage, la géométrie de la microstructure qui se 
développe, le nombre de phases mises en jeu au cours de la solidification, la maturation ou encore 
la surfusion. La classification de ces modèles proposée par les tableaux I-2 et I-3 met l'accent sur 
leur finalité. Les termes en gras indiquent les phénomènes physiques particulièrement visés par le 
modèle. 
Dans le tableau I-2 figurent les modèles de microségrégation développés en système fetmé et ne 
prenant pas en compte les phénomènes dus à la macroségrégation, tandis que le tableau 1-3 regroupe 
les modèles de microségrégation destinés à être couplés avec un code de calcul macroscopique. 
Dans ce dernier cas et comme cela sera expliqué dans le chapitre 5, les modèles doivent être 
performants en terme de temps de calcul. C'est la raison pour laquelle les modèles du tableau I-2 
sont majoritairement numériques tandis que ceux du tableau I-3 sont dans la plus grande partie 
analytiques ou semi-analytiques. 
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II- MODELISATION DE LA MICROSEGREGATION EN 
CROISSANCE DENDRITIQUE COLONNAIRE 

L'étude bibliographique a permis de mettre en évidence les principales difficultés que pose la 
prédiction quantitative de la microségrégation dans un lingot, à savoir : 

• La résolution de l'équation de la diffusion qui requiert la connaissance des coefficients de 
diffusion de chaque élément dans chaque phase, ainsi que des microstructures très 
complexes et des distances caractéristiques à 1' échelle dendritique ; 

• La prise en compte des transformations de phases en cours de solidification ; 

• La détermination de quantités thermodynamiques qui nécessite, surtout pour des alliages 
multiconstitués, la connaissance du diagramme d'équilibre de phases correspondant; 

• La prise en compte du mouvement du liquide (dans le cadre de ce travail, le solide est 
supposé fixe) qui induit des modifications des propriétés physiques du mélange pâteux à 
l'échelle dendritique (les conditions de refroidissement ainsi que les teneurs moyennes en 
soluté, qui résultent respectivement du transport macroscopique de l'énergie et de la masse 
en soluté, sont différentes en chaque point du lingot). 

L'objectif de ce chapitre est de présenter un modèle de microségrégation abordant ces différents 
problèmes. 

Corn~~e mentionné précédenunent, la modélisation de la ségrégation dans un lingot est basée sur 
une approche multi-échelle permettant de découpler le traitement des phénomènes de transport 
diffhsif et convectif. Concrètement; la diffusion est traitée au niveau du modèle de microségrégation 
tandis que la convection est traitée au niveau du code de macroségrégation. Ainsi, nous 
présenterons dans un premier temps le modèle en système fermé (prise en compte de la diffusion 
uniquement), puis en système ouvert. 

II- 1. SPECIFICATION DU DOMAINE D'ETUDE DE LA MICROSEGREGATION 

Il s'agit dans cette partie de définir un domaine rnicroscopique qui soit représentatif du 
comportement de la zone pâteuse au cours de la solidification dendritique. Cette étape est 
essentielle puisqu'elle détermine la manière dont l'évolution microstructurale est modélisée et 
distingue deux types de morphologies définies ci-dessous. Elles seront désignées par la suite 
« morphologie simplifiée » et « morphologie complexe ». Quel que soit le type de morphologie 
adopté, la température est supposée uniforme dans le domaine d'étude de la microségrégation, ce 
qui a été amplement justifié dans la partie I-2.1. (hypothèse Hl.l ). 
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II- 1.1. MORPHOLOGIE SIMPLIFIEE 

En première approximation, le domaine est supposé comporter une seule dimension caractéristique 
au regard de la diffusion, notée Â. Dans ce cas, l'étude de la microségrégation se réduit à un 
problème à une dimension. La coordonnée spatiale est notée r. 
L'étude bibliographique a révélé que dans une structure dendritique, le choix de Â n'est pas évident 
en raison de la multiplicité des distances caractéristiques de la diffusion, dont les plus importantes 
sont 'A1 et 'A2 (voir I- 4). 
Il en est de même du choix de la géométrie ID à adopter. Le modèle a été developpé pour les trois 
géométries suivantes : plane, axisymétrique ou sphérique. Certaines structures de solidification 
peuvent présenter des morphologies suffisamment simples pour être correctement décrites par l'une 
de ces trois géométries. Par exemple, les bras secondaires de dendrites bien développés ou les 
trom;s primaires de cellules colonnaires peuvent être approchés par une géométrie axisymétrique. 
De même, les structures globulitiques typiques d'alliages fortement inoculés peuvent être décrites 
par une géométrie sphérique. En revanche, pour caractériser une structure dendritique, il est a priori 
difficile de savoir laquelle des géométries plane, axisymétrique ou sphérique est la plus adaptée. 
C'est la raison pour laquelle ce modèle de microségrégation a été qualifié de modèle à morphologie 
simplifiée, puisque le domaine de calcul est ici une simplification des microstructures dendritiques 
réelles. 

Pendant la croissance péritectique, la phase de réaction telle qu'elle a été définie au paragraphe I- 3 
est négligée et l'hypothèse Hl.7 est adoptée : l'austénite y forme une couche entre la ferrite 8 et le 
liquide au cours du refroidissement. 

Le domaine d'étude de la microségrégation dans le cas d'une morphologie simplifiée est représenté 
sur la figure II-1 dans deux configurations : en solidification primaire et pendant la transformation 
péritectique. 

L'étude bibliographique a montré que le choix de la taille du système est lié au phénomène 
physique influant sur la microségrégation que 1' on veut étudier. 

Premier cas: Â = 'A1/2 (cas 1 sur la figure II-2). Ce choix est souvent adopté pour les modèles 
développés pour étudier la solidification rapide. Dans ce cas, la diffusion dans le liquide ne peut 
plus être supposée infinie et la surfusion aux pointes primaires de dendrites ne peut plus être 
négligée [29,30]. 
Dans le modèle à géométrie simplifiée, le calcul de la surfusion aux pointes primaires de dendrites à 
partir des valeurs du gradient thermique moyen Ch et de la vitesse des pointes primaires Upp est 
réalisé au moyen de l'algorithme développé par B. Appolaire [34] et présenté dans l'annexe 1 
(partie A 1.1 ). La surfusion est calculée uniquement dans le cas où la croissance de la pointe 
primaire est contrôlée par la diffusion et repose sur les relations établies par Bobadilla et coll. [39] 
(voir chapitre I). 

Deuxième cas: Â = 'A2/2 (cas 2 sur la figure II-2). Ce choix est souvent adopté dans les modèles 
développés pour étudier la maturation. Contrairement au premier cas, Â est alors fonction du temps. 
L'étude de la maturation se fait à l'échelle des bras secondaires de dendrites. Par conséquent, et 
contrairement à l'étude de la surfusion aux pointes, il paraît raisonnable de supposer la diffusion 
dans le liquide infinie, hypothèse qui est faite par la plupart des modèles présentés dans le chapitre I 
traitant de la maturation. 
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H2.1 : dans le cas où la maturation est prise en compte, le modèle à morphologie simplifiée suppose 
que le titre massique dans le liquide est uniforme et que la maturation suit la loi de Mortensen 
généralisée aux alliages multiconstitués (équation 1.64). La limite de validité du modèle se situe à 
une fraction solide de 80%, fraction au-delà de laquelle la maturation est principalement influencée 
par la coalescence. Par conséquent : 

• Si g5<80%, la loi de maturation (1.64) s'applique; 
• Si g5>80%, A2 = A2(gs = 80%). 

II - 1.1.1. Calcul des distances caractéristiques et des surfaces spécifiques 

Les expressions des distances caractéristiques et des surfaces spécifiques ont été indiquées dans les 
tableali.XII:l etll-2corresponciant respectivement à la solidification primaire et à la transformation 
péritectique. Le paramètre géométrique N introduit a la signification suivante : 

• si la géométrie est plane, N = 0 
• si la géométrie est axisymétrique, N = 1 
• si la géométrie est sphérique, N = 2 

Les différents symboles sont indiqués dans la nomenclature. Dans le cas de la transformation 
péritectique, les expressions des grandeurs morphologiques s'expliquent par 1 'hypothèse H 1. 7. 

II- 1.2. MORPHOLOGIE COMPLEXE 

La partie II - 1.1 a bien insisté sur les limites du modèle à morphologie simplifié dans la mesUïe où 
la morphologie des dendrites est une structure fortement anisotrope comportant plusieurs distances 
caractéristiques, à savoir A1 et A2. Le but de cette partie est d'intégrer dans un même modèle de 
microségrégation dédié à la croissance dendritique colonnaire les deux principaux cas exposés dans 
la partie précédente. 

La revue bibliographique a révélé que des approches inspirées de la croissance équiaxe ont permis 
de prendre en compte l'aspect multi-dimensionnel du problème (voir 1- 4). Ces méthodes ont donc 
été généralisées à la croissance colonnaire. 

La figure 11-4 montre la définition du nouveau système représentatif à géométrie complexe inspirée 
de l'observation des coupes longitudinales et transversales d'une dendrite obtenue par Addad [88] à 
partir d'un barreau de TSD de l'alliage Fe-4%Ni-O,l%C. Elle introduit une nouvelle surface par 
rappon au cas précédent appelée envdupp~::; ct:llt:-ci est défiii.ie com.ïüc étant la surfa:.:e joignant les 
extrémités des pointes secündaires de dendrites. Elle permet ainsi de distinguer un liquide 
intradendritique (situé entre les bras secondaires de dendrites) et un liquide extradendritique (situé à 
l'extérieur de l'enveloppe). Dans cette modélisation, les phénomènes physiques relatifs au cas 1 et 
au cas 2 de la partie II - 1.1 sont respectivement associés au liquide extradendritique et au liquide 
intradendritique. 

H2.2 : le titre massique dans le liquide intradendritique est supposé uniforme. 

A ce stade, la grandeur gi;s est introduite : 

(2.1) 
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Elle désigne la fraction volumique interne de solide dans l'enveloppe: 
• Plus gi;s tend vers 0, plus la structure est dendritique ; 
• Plus gi;s tend vers 1, plus la structure est compacte. 

De même, on défmit gi;o et gi;o+y au cours de la transformation péritectique de la manière suivante : 
vo 

gi;o = yenv (2.2) 

vo+vr 
gi;o+y = yenv (2.3) 

H2.3 : dans le cas où la maturation est prise en compte, la même loi de maturation que dans H2.1 
est appliquée mais la limite de validité se situe à une fraction interne de solide de 80%. Par 
conséquent: 

• Si gi;s <80%, la loi de maturation (1.64) s'applique; 
• Si gi;s >80%, fc2 = Az(gi;s = 80%). 

II- 1.2.1. Modèle géométrique de l'enveloppe pour la croissance colonnaire 

H2.4 : les dendrites primaires sont supposées former un réseau de base carrée dont une cellule 
élémentaire a été représentée sur la figure II-4. 

Cette géométrie a été adoptée pour sa simplicité. D'autres choix auraient bien sûr été possibles et un 
certain nombre d'entre eux ont été explorés par Ueshima et colL [24] ou Matsumiya et colL [91], 
comme celui d'une base hexagonale par exemple. 

Chaque côté de ce carré a pour dimension Â.1. Les pointes secondaires de dendrites croissent le long 
des diagonales de ce carré. La longueur d'une pointe secondaire par rapport au coeur de la dendrite 
primaire est notée 11• L'enveloppe est elle-aussi supposée de section carrée et homothétique de la 
cellule élémentaire. 

Sous ces hypothèses, les relations suivantes peuvent être facilement établies : 

yenv = 2 lÎ H d'où genv = 2 (l/AI)2 

senv = 4-fi l1 d'où se~v = 4.J2ldAT 

(2.4) 

(2.5) 

A ce stade, on définit le rayon équivalent R.,q du cylindre à section carrée que Cûnstitue l'enveloppe 
comme le rayon du cylindre à section circulaire occupant le même volume. Il en découle : 

(2.6) 

En différentiant la relation (2.1) par rapport au temps t, il vient : 

(2.7) 

où Ups est la vitesse des pointes secondaires de dendrites. Ce modèle de croissance suppose donc la 
détermination de Ups· 
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II- 1.2.2. Calcul de la vitesse des pointes secondaires de dendrites 

La partie 1 - 1.2.2.1 a montré comment pouvait être calculée la vitesse de la pointe primaire de 
dendrite contrôlée par diffusion chimique dans le cas d'un alliage multiconstitué. Dans cette 
modélisation, la composition chimique loin devant les pointes primaires demeurent égales à la 
composition nominale de 1' alliage notée w?. Pour calculer la vitesse des pointes secondaires de 
dendrites, le même formalisme a été adopté. En revanche, la composition chimique loin devant les 
pointes secondaires n'est pas constante et égale à la composition nominale w?. Pour calculer Dps, 

Rappaz et Thévoz [61] et Rappaz et Boettinger [64] remplacent w? par le titre massique du liquide 

le long de la frontière extérieure du domaine représentatif de la microségrégation, noté we~t, tandis 

que Wang et Beckermann [11,12] remplacent w? par le titre massique moyen dans le liquide 

extradendritique w1f. Cependant, que- ce soit we~t o~ w1f, le titre massique choisi pour remplacer w? 
évolue au cours de la solidification en raison de l'enrichissement du liquide extradendritique. Dans 
le modèle, les expressions (1.24) à (1.29) sont appliquées pour calculer Ups, en considérant que le 
gradient thermique est nul (corollaire de l'hypothèse Hl.l) et que le titre massique «vu» par les 

pointes secondaires de dendrites n'est pas w?' mais w1f, d'où les nouvelles expressions de la 
sursaturation réduite et du nombre de Péclet chimique associé à l'élément d'alliage i, de la surfusion 
.11 T et du rayon à la pointe de dendrites secondaires : 

wl/s- wl~ 

Qi = WJ~s' (1 - ~i) 
_ ÏpsUps 

Pei- 2D1 
1 

Qi= lv(Pei) 

•,...- "'\" -- 'w-le -wll" - "'\" --~ .::-Jet1 1 \ 
LH - ~ lTii~ i - i } - ~ hliWi \1- 1-(1-ki)lv(Pei)J 

1 1 

2_[ ''.1,k__ Ils -1 
rps- cr{~ n;mi(ki-l)w i Ç(Pei)} 

1 

avec Ç(Pei) = p . 2k·P . (P 2 4 2)112 e, - , e,- ei+ 1t 

(2.8) 

(2.9) 

(2.10) 

(2.11) 

(2.12) 

Dans i'annexe 1 est présenté l'algorithme de calcul de Ups· :Même si les équations constitütives sont 
formellement les mêmes, cet algorithme diffère de celui présenté pour calculer la surfusion aux 
pointes primaires de dendrites à partir de Upp et de GT. Comme cela sera montré dans la partie Ii - 2, 

w1f est calculé par un modèle de diffusion et est donc une valeur d'entrée du modèle permettant de 

calculer Ups· 

Pendant la transformation péritectique, c'est l'austénite qui est supposée être en contact avec le 
liquide, les valeur de mi et ki sont donc prises relativement à la nappe de liquidus austénitique et r = 
r(y) dans les expressions (2.5) à (2.9). 
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II - 1.2.3. Calcul des distances caractéristiques et des surfaces spécifiques 

II - 1.2.3.1. Solidification primaire 

La partie 1 - 4 a montré l'intérêt du mode de calcul des grandeurs morphologiques dans le modèle 
d' Appolaire [34] par rapport à celui de Wang et Beckermann [11,12]. En solidification primaire, ce 
sont donc les expressions établies par Appolaire qui ont été adoptées dans ce modèle et qui sont 
rappelées ici : 

pest un exposant strictement positif pris arbitrairement égal à 10. 

(2.13) 

(2.14) 

L'influence de gi;s sur d8 
= 2r8 est représentée sur la figure 11-5 pour une taille d'enveloppe donnée 

par h = 2A2• La courbe est croissante mais non linéaire. L'augmentation de ds avec gi;s est 
relativement modérée pour gi;s<80% puis s'accentue fortement pour gi;s>80%. 

Pour une enveloppe donnée caractérisée par la donnée de h qui reste fixe et donc pour une surface 
d'enveloppe donnée, la figure 11-6 montre une évolution non monotone de S811

, que l'on peut diviser 
en 2 régimes: 

• Régime 1 : pour gi,s < 80%, c'est-à-dire jusqu'à un certain niveau de compacification, 
S811 augmente avec la fraction interne de solide et atteint sa valeur maximale (S811

)max = 2,4 
senv. 

• Régime II : pour g;,s > 80%, S811 diminue lorsque la fraction interne de solide augmente et 
atteint senv pour gi,s = 1. 

II - 1.2.3.2. Généralisation à la transformation péritectique 

La coupe longitudinale de dendrite représentée sur la figure II-3a) montre que pendant la 
transformation péritectique, la stmcture de solidification peut être décrite corr1me la superposition 
d'un réseau dendritique ferritique 8 et d'un réseau denàritique austénitique y. La :sl!uctme 
dendritique ferritique y est beaucoup plus déchiquetée que la structwe austénitique qui apparaît 
pratiquement compacte, si bien que chacun de ces réseaux peut être caractérisé par des valeurs 
différentes de Â.z, respectivement notées [Az]o et [A2]y. 

Les relations (2.1 0) et (2.11) ont été généralisées en introduisant les grandeurs gi;ô et gi;ô+y ainsi 

que [A2]o et [A2]y : 
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II- 2. ÉQUATIONS CONSTITUTIVES DU MODELE DE MICROSEGREGATION 

II- 2.1. ÉQUILIBRE THERMODYNAMIQUE INTERFACIAL 

Les hypothèses Hl.l ainsi que Hl.2 sont adoptées. Il en découle ainsi la relation suivante pour toute 
interface <pl/<p2 présente dans le volume d'étude de la microségrégation: 

(2.19) 

L'application de (2.19) donne: 
• En solidification primaire : 

(2.20) 

• Pendant la transformation péritectique, les interfaces 8/y et y/1 évoluent simultanément dans 
le volume d'étude d'où: 

(2.21) 

II- 2.2. ÉQUATION CARACTERISTIQUE DU REFROIDISSEMENT 

Le refroidissement du domaine d'étude de la microségrégation peut être caractérisé par deux 
données différentes : 

II- 2.2.1. L'évoiution temporeiie àe ia température T(t) 

C'est par exemple le cas dans les expériences de solidification dirigée. En effet, l'intérêt de ce 
dispositif est de pouvoir faire varier indépendamment le gradient thermique GT dans la zone pâteuse 

et la vitesse du front V, ce qui permet d'accéder à la vitesse de refroidissement t par la relation: 

. 
T'= n_" (') ')')\ 

...._ ..._..J • ,-·--/ 

Dans ce cas, dT est une valeur d'entrée du modèle et l'équation (2.19) est directement utilisable. 

II- 2.2.2. L'évolution temporelle de l'enthalpie spécifique moyenne ÏÏ(t) 

C'est le cas dans l'algorithme de couplage micro-macro décrit dans le chapitre V, où l'équation de 
conservation de l'énergie est résolue par la méthode enthalpique. 
La nouvelle équation caractéristique du refroidissement peut être établie à partir de la relation entre 
l'enthalpie spécifique moyenne h et les enthalpies spécifiques h'~' des différentes phases <p présentes 
dans le volume d'étude: 
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(2.23) 

En différentiant, 

dh = L [h'~'NfP + L [fPNh'~' (2.24) 
<p <p 

Pour calculer dh'~', l'hypothèse supplémentaire suivante est adoptée: 

H2.5: l'enthalpie massique h'~' est supposée uniforme dans chaque phase <p. Ainsi, si <p =<pl, alors 
h'~' = h'~' 1 (T,w'~' 1 ('~'2). 

Sous H2.2, il vîent : 

(2.25) 

En reportant (2.19) dans (2.25), on obtient : 

(2.26) 

Finalement, en reportant (2.26) dans (2.24), on obtient la nouvelle équation caractéristique du 
refroidissement : 

(2.27) 

h'~'[' est une quantité thermodynamique pouvant être directement calculée par le couplage avec un 
logiciel de calcul d'équilibre thermodynamique (voir II- 3). Les seules inconnues de cette équation 
sont donc dfP ainsi que dw'~' 1 ('~'2 . 

II- 2.3. BILAN DE CONSERVATION DE MASSE EN SOLUTE A L'INTERFACE ENTRE 
DRTJX PHASES q>1fcp2 

Ces bilans ont été établis en faisant les hypothèses suivantes : 

H2.6: au sein d'une phase <p, le coefficient de diffusion D'f de chaque soluté i et la densité p'~' sont 

uniformes. Le coefficient de diffusion D'f du soluté i dans la phase <p suit la loi d' Arrhénius 
suivante: 

(2.28) 

D'~'i0 est un facteur de fréquence préexponentiel (m2/s), Q'f est l'énergie molaire d'activation (J/mol), 
Rest la constante des gaz parfaits (R=8.314J.mor1.K-1

). 
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La notation indicielle i a été abandonnée dans cette partie pour alléger les expressions obtenues. 
Cependant, elles sont valables pour chaque soluté i. Dans l'annexe 2 est établi le bilan de 
conservation de la masse de soluté à l'interface <p1/<p2 : 

(1-k'~'ll'~'2)w'~'I/<p2r <pll<p2 = S'~'I~<p2(J<pi/<p2 + J'~'2/cpi) 

(voir l'annexe 2 et la nomenclature pour les notations) 

L'application de l'équation (2.29) permet d'écrire: 

• En solidification primaire à l'interface s/1 : 

• Pendant la transformation péritectique, aux interfaces 8/y et y/1 : 

(1-ko/y)Wy/o!(pogo)= Sù~Y(Jo/y +plo) 

(1-kl/y)Wl/y(~t(pYgY) + !(pogo)) = SY~l(JY/1 + ily) 

(2.29) 

(2.30) 

(2.31) 

(2.32) 

Comme le montre la partie II - 1, les expressions des surfaces spécifiques dépendent du type de 
morphologie adoptée dans le modèle. A ce stade, les ±lux massiques diffusifs moyens aux interfaces 
sont des inconnues. 

II- 2.4. BILAN DE CONSERVATION DE LA MASSE EN SOLUTE DANS LA PHASE cp 

H2. 7 : le solide est immobile : les phénomènes tels que le mouvement des grains dans un lingot 
n'est pas pris en compte. 

II - 2.4.1. La phase est immobile (s, 8 ou y) 

Selon l'hypothèse H2.7, le bilan de conservation de masse en soluté dans la phase <p supposée 
irmnobile prend la forme de la seconde loi de Fick représentée par l'équation (1.4). 

II- 2.4.1.1. Cas d'une morphologie simplifiée 

Pour les géométries plane, axisymétrique ou sphérique, l'équation de la diffusion dans la phase <p 

d 1 c . l"fi , . ô(p~w'~') -- r1N~(rNp~ a:r'P) (2.33) pren a 10rme s1mp 1 Iee smvante : u
1 

·v u 

Avec 
• N=O en géométrie plane 
• N= 1 en géométrie axisymétrique 
• N=2 en géométrie sphérique 

Pour traiter l'équation (2.33), la transformation de Landau est appliquée. Elle consiste à effectuer le 
changement de coordonnées indiqué dans le tableau A3-1 et visualisé sur la figure II-7. Dans le 
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nouveau repère, les interfaces ont des coordonnées fixes et Ç, 11 et x sont toujours comprises entre 0 

et 1. Si on pose V(Ç) = [~Jr, où Ç = Ç, 11 ou x, l'équation (2.33) devient dans ces nouvelles 

coordonnées, au terme de manipulations mathématiques exposées dans l'annexe 3 : 

(2.34) 

X est la taille de la phase considérée et est indiquée dans le tableau A3-2. 

Le mode de discrétisation de l'expression (2.34) est basé sur la méthode des volumes finis [58] et 
est exposé en détail dans l'annexe 3. La signification physique des différents termes de l'équation 
(2.34) apparaît plus chürement üne fois cette- équation discretiséë. Cette- discrétisation suppose fa 
définition d'un maillage microscopique. Dans l'approche de Landau, celui-ci est attaché à chacune 
des phases, donc évolue au cours du temps. En particulier, chaque volume élémentaire Volp du 
maillage varie avec les fractions volumiques des différentes phases. La figure II-7a) et II-7b) donne 
une représentation d'un tel maillage. Le nombre de mailles microscopiques dans le solide 1 (solide 
primaire), le solide 2 (austénite qui se forme au cours de la transformation péritectique) et le liquide 
est respectivement noté NMl, NM2 et NML dans la suite de ce travail. 

II- 2.4.1.2. Généralisation de l'approche de Landau au cas d'une morphologie complexe 

Dans ce cas, la forme simplifiée (2.33) de la seconde loi de Fick n'est plus exploitable et il faut 
intégrer celle-ci dans sa forme la plus générale sur chaque volume élémentaire V olp du maillage 
microscopique : 

ra(~w)dV =- (VJdV (2.35) 
J Ul Voir 

Voir 

Dans ce cas-là, l'approche de Landau a également été adoptée, c'est-à-dire que le maillage 
microscopique adopté est attaché à chacune des phases. Par conséquent, dans l'intégration (2.35), il 
faut tenir compte de la variation temporelle de V olp au cours de la solidification. La forme 
discrétisée de (2.35) est donnée dans l'annexe 3 et est une généralisation de la forme discrétisée 
établie à partir de (2.34). 

II- 2.4.2. La phase est mobile (liquide) 

II- 2.4.2.1. Le titre massique est uniforme dans la phase (liquide intradendritique) 

Si le liquide en contact avec les phases solides est intradendritique, dans lequel la composition en 
soluté est supposée uniforme, alors ifs est une forme indéterminée. Les équations (2.30) et (2.32) ne 
sont donc pas utilisables et sont remplacées par le bilan de masse de soluté dans le liquide 
intradendritique établi dans l'annexe 2 en présence ou non de liquide extradendritique. 

Bilan de masse du soluté dans le liquide intradendritique sans liquide extradendritique : 

Pligl~(wli) _ wliV(pligli(vli>li) + V(pligli(vli>liwli) = _ ss~ijslli + (ws/li_w~s)r ~~j ( 2362 

Biian de masse du soluté dans le liquide intradendritique en présence de liquide extradenàritique : 
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(2.37) 

Le terme - w1iV(pligii(VIi)li) + V(pligli(VIi)liw1i) est un terme source fourni par la résolution de la 
macroségrégation et sera dans la suite de ce travail désigné par Src1i. 

II - 2.4.2.2. Le titre massique est non uniforme dans la phase (liquide extradendritique) 

Dans ce cas-là, les méthodes de résolution de l'équation de la diffusion présentées dans les parties II 
- 2.4.1.1 et II - 2.4.1.2 (suivant le type de morphologie adoptée) sont appliquées au liquide 
extradendritique. L'apport de soluté dû au transport de liquide est traité corr.me un terme source 

-supplémentaire dans l'équatien discrétisée(voir annexe 3). 

II- 2.5. PRISE EN COMPTE DE LA MATURATION 

Le but de cette partie est de montrer comment la prise en compte de la maturation modifie le bilan 
massique de soluté dans le liquide intradendritique dont il est rappelé que la composition en soluté 
est supposée uniforme. 

II - 2.5.1. Bilan de masse de soluté dans le liquide intradendritique sans liquide 
extradendritique 

Dans la partie 1- 4.3.2 a été exprimé le bilan de conservation de masse en soluté dans un domaine 
de rnicroségrégation de taille caractéristique À qui varie au cours du temps sous les hypothèses 
simplificatrices suivantes : 

• Seules la phase sûlide set la phase liquide 1 sont considérées dans le volw~e d'étude; 
• Le titre massique en soluté dans le liquide w1 est uniforme ; 
• Le système est fem1é ; 
• La géométrie du domaine est plane ; 
• Les densités des différentes phases sont supposées égales. 

Il vient: 

ds dw1 aws d'A 
fJ..-_1\ 'WI_+ r~ -sî -+nsf--] + t I_ woî -= 0 
,.~ ' 1 dt v"- 1 dt · ~ l 8x x= s 'w · 1 dt (1.75) 

Où s repère la position de l'interface s/1. 

Comme mentionné dans l'étude bibliographique, la prise en compte de la maturation induit la 

présence du terme supplémentaire (w1
- w<) ~~dans l'équation (1. 75). En divisant (1. 75) par 'Al t+o\ 

il vient: 
1, [si t+ot -si 1] 

1 1 
[w1

1 t+ot - w1
1 

1] 

[(k-1) w] 'Al t+otdt +('Al -si ) 'Al t+otdt 

1 s[aws] 1 0 dÂ. 1 
+'Al t+ot D 8x x= s + (w - w) dt 1J t+oc 0 (2.38) 

Ce qui donne en terme de fraction volumique de phases : 
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[ (k -1) wl]t [gsl t+ôt - gsl t ~~~~:t ] dt 

1 t ~ [ wll t+ôt - wll t] _1_ s aws 1 0 dÂ. _1_ 
+ g 1 À.l t+ôt dt + Àl t+ot D [ ax ]x= 5 + (w - w ) dt À.l t+ot = 0 

Ou encore 

[(k-1) wl]t [g•l t+ôt _ (gsi yeinit] dt 

Avec: 

[ JI t+ôt JI tl 1 aws 
+ (gll t)reinit w - w + --DS[--] + (wl - wo) gmat = 0 

dt Àl t+ot ax x = s 

r' 1 t 

(gsl t)reinit = gsl t 1 A+ 
1 )..l'o 

(gll t)reinit _ gll t ~ 
- À.lt+ùt 

mat dÀ 1 
g =dt Àl t+ot· 

(2.39) 

(2.40) 

. (2.41) 

(2.42) 

(2.43) 

En généralisant cette approche à notre modèle, le bilan de masse du soluté dans le liquide 
intradendritique s'exprime de la manière suivante : 

[ Jilt+ot liltl 
pli (glil tteinitw dt- w+ Srcli = 

- ss~ijs/li + (wsni_wli/s)ps[tl t+8t- (gsl treinit] dt+ (pliw!i-pw)gmat (2.44) 

Numériquement, la prise en compte de la maturation peut &mc être traitée comme suit : à partir de 
la connaissance de t.) 1 et de Àl t+ot fournies par la loi de maturation, les fractions volumiques des 
phases en présence sont réinitialisées à l'aide de (2.41) et (2.42) tandis que gmat est calculé par 
(2.43). Cependant, ces formules ne sont valables que pour une géométrie plane. Les formules de 
réinitialisation pour les autres types de géométrie sont données dans le tableau II-5 et généralisées à 
la transformation péritectique dans le tableau II-6. 

En fait, cette démarche revient à dissocier les différents phénomènes ayant lieu entre les bras 
secondaires de dendrites, à savoir : 

• La maturation dont il a été montré dans le chapitre I qu'elle correspondait en fait à une 
refusion de bras secondaires plus petits ; cette refusion est traitée numériquement par la 
réinitialisation des fractions volumiques de phase. 

• La solidification dont le déroulement est donné partiellement par la résolution de l'équation 
(2.44). 

II - 2.5.2. En présence de liquide extradendritique 

Le même raisonnement est appliqué non pas au volume entier du domaine de la microségrégation, 
mais seulement à l'enveloppe d'où: 
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r Iii t+ùt Iii 'l 
Pli (glil ')'einit W dt- w+ Srcli = 

_ ss~i:Jsili +Sli~e]Ieili + (wsiii_wiiis)ps(gsl t+ot _ (gsl tyeinit] ~t + (pliwli-penvwenv)gmat (2.4S) 

Les formules de réinitialisation sont données dans le tableau II-5 et II-6. 

II- 3. PRISE EN COMPTE DES EQUILIBRES THERMODYNAMIQUES ENTRE PHASES 
CALCULES PAR THERMO-CALC DANS LE CALCUL DE MICROSEGREGATION 

L'étude bibliographique a révélé plusieurs moyens d'exploiter le logiciel de calcul d'équiiibre 
therinodynarillque Therrilo-Calc : 

• l'appel direct de Thermo-Calc dans le programme de microségrégation via l'interface TQ; 

• l'utilisation de Thermo-Calc pour générer des fichiers de données thermodynamiques. Ces 
fichiers sont ensuite traités comme de simples fichiers de données par le modèle de 
microségrégation (approche tabulaire). 

Seule la deuxième méthode a été testée dans le cadre de ce travail pour des raisons de gain de temps 
de calcul soulignées dans la partie 1 - 2.5. 

Dans le présent travail, le modèle est appliqué aux aciers, dont le diagramme d' équiiibre des phases 
peut comporter une réaction péritectique. Par conséquent, les équilibres suivants ont été considérés : 
ferrite/liquide, austénite/liquide et ferrite/austénite. Pour un système à n constituants, une grille de 
tabulation est établie pour chaque équilibre <pl/<p2 (<pl/<p2 = 118, 1/y ou y/8), et chaque point de cette 
grille est défini par ses coordonnées, qui sont les titres massiques de chaque soluté 

(w'i1
, w'i1 

, ..• ,w:-1
1). Un exemple d'une telle grille est représenté sur la figure II-8 pour le système 

ternaire Fe-Ni-C. La finesse d'une telle grille est caractérisée par le paramètre ndiv(i), qui indique le 
nombre de graduations selon chaque axe du diagramme des phases pour chaque soluté i. Sur la 
figure II-8, ndiv(carbone) = ndiv(nickel) = 11. Le nombre de points que comporte la grille est donc 

TI ndiv(i). 

A l'aide de Thermo-Calc, les grandeurs thermodynamiques suivantes sont déterminées pour chaque 
puiui de la g1ille tt pom chaque équilibre themîodynamique q:;l/q:;2 : 

• la ternpératüre de liquidus Tliq(w:, w~, ... ,w
0

: 1) si <pllq:;2 = 118 ou 1/y; 

• la température de transus austénitique T501(wi, w~, ... ,W0~1 ) si <pl/<p2= y/8; 

(Après la détermination du champ de température, il est possible d'estimer la pente locale m'~' 1 ;'~'2 de 

la surface d'équilibre <pl/<p2 pour chaque soluté i) 

• Les coefficients de partage relatifs à chaque soluté i, k'~' 1 ;'~'2(w~1 , w'i1 
, •• • ,w:~); 

• Les enthalpies h'~'de la phase <p 

(Après la détermination du champ h'~' 1 , il est possible d'estimer la pente locale h'~'/' de la surface 

d'équilibre <pl/<p2 pour chaque soluté i) 
Les valeurs de ces grandeurs thermodynamiques sont st{)ckées dans des fichiers de données avant 
de commencer le calcul de rnicroségrégation en tant que tel. La forme du fichier de données est 
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représentée par le tableau II-7. Pour chaque équilibre, un fichier de 2(n-1) + 3 colonnes et de 

Il ndiv(i) lignes est généré par Thermo-Calc. Ensuite, à partir de ces fichiers, les données 

thermodynamiques pour n'importe quel point (w<Jl1
1
, w'i1 

, ••• ,w:_1
1) peuvent être calculées par une 

interpolation linéaire d'ordre (n-1 ). 
A titre d'illustration, des fichiers de don.'lées thermodynamiques relatifs aux équilibres llo et 1/y ont 
été générés pour le système Fe-Ni-C dans le coin riche en fer. Les bornes et le nombre de 
graduations de la grille de tabulation relatifs à chaque soluté sont spécifiés dans le tableau II-8. A 
partir de ces fichiers de données, il est aisé à l'aide d'un logiciel de représentation 3D de visualiser 
sur la figure II-9 les nappes de liquidus ferritique et austénitique. Sur cette figure, la ligne 
monovariante apparaît comme l'intersection des deux nappes de liquidus correspondant aux deux 
équilibres bivariants 118 et Ur. La ligne mono\lariante peut alors s'interpréter comme la délimitation 
entre deux zones du plan (wc, WNi): 

• Si (w~,w~J appartient à la région I, la nappe de liquidus ferritique se situe au-dessus de la 

nappe de liquidus austénitique et l'alliage se solidifie en ferrite; 
• Si (w~,w~;) appartient à la région II, la nappe de liquidus ferritique se situe au-dessous de la 

nappe de liquidus austénitique et l'alliage se solidifie en austénite. 
La partie I - 1.2.2.1 a cependant bien montré que la surfusion aux pointes primaires de dendrites 
peut remettre en cause ces conclusions. 

II - 4. ALGORITHME 

L'algorithme de calcul de l'évolution de la microségrégation au cours de la solidification est dans 
un premier temps présenté dans le cas d'une morphologie simplifiée où l'équation de la diffusion 
est résolue dans toutes les phases. Il peut se diviser en 5 séquences : 

Séquence 1 : calcul des grandeurs morphologiques 

à partir des valeurs de fPI 1 et de ~cl 1 à l'instant t, on calcule de manière explicite les grandeurs 
morphologiques S<Jl 1~<Jl2 et r<Jl. 

Séquence 2 : calcul des grandeurs thermodynamiques 

A partir des valeurs de w'P1('P2
1 \ on calcule par interpolation linéaire à partir des fichiers de données 

thermodynamiques (voir II - 3) : 

• m<Jl 1;cp2 pour chaque soluté i et pour chaque équilibre <pll<p2 ; 

• Les coefficients de partage k<Jl1;cp2 relatifs à chaque soluté i et à chaque équilibre <pl/<p2 ; 

• Les enthalpies massiques h'P de chaque phase <p en présence, 

• la quantité hcpr relative à la surface d'équilibre <pl/<p2 pour chaque soluté i. 
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Séquence 3 : calcul des coefficients de diffusion 

A partir de la valeur de la température Tl', on détermine Df à l'aide de (2.28). 

A ce stade, les inconnues à déterminer pour décrire la solidification sont w'P1i'P21 t+dt et dfP. Le 

modèle de microségrégation qui présente le plus de similitude avec celui développé dans ce travail 
est celui de Doré et coll. [1]. Essayons donc d'appliquer en l'état leur algorithme de résolution qui 
est rappelé ci-dessous. 

Séquence 4 de Doré et coll. : 

Ils supposent que le titre massique est uniforme dans le liquide et que le système est fermé. Par 
corisequen(l'équation (2:29) est iCi remplacée par: 

Pligli_Q_(wli) =- ss/liJslli + (1-kcpl/cp2)w'i r . 0t v 1 1 s/11 (2.46) 

Pour linéariser cette équation, le flux r1
li est exprimé explicitement ainsi que w~i dans le deuxième 

terme de droite. L'équation (2.46) prend donc la forme suivante : 

pliglij t !cwli) =- ss~il t Js/lij t + (1-kcpl;cp21 t )wli 1 t rs/li (2.47) 

L'équation caractéristique du refroidissement ainsi que 1' équation (2.4 7) permettent ainsi de 
déterminer wli 1 t+ct et àfP 1 t+ct. 

1 

Séquence 5 de Doré et coll. : 

L'équation de la diffusion est résolue à l'aide de la méthode de Landau pour chaque soluté i en 
utilisant w~i 1 t+ot et dfP 1 t+ot comme condition aux limites. La détermination du profil de soluté 

permet ainsi de calculer Jsilil t+ot qui est ensuite utilisé dans la séquence 4. 

Essayons de généraliser cet algorithme au cas où le titre massique n'est pas supposé uniforme dans 
le liquide. Dans ce cas, l'équation (2.38) est remplacée par: 

(1-kcp'Jcp2)wq>llcp2r cpllcp2 = S'P'~cp2(Jcp'Jcp2 + Jcp2/cpl) (2.48) 

Si la meme méthode que celle de la séquence 4 de Doré et colL est appîiquée, c'est-à-dire si ies flux 
massiques moyens aux interfaces sont explicités, alors il vient : 

(1-kcpllcp21 t)w'P'Icp21 trcp,;cp2 = S'P'~cp21 t(J'Pucp21 t + J'P2/cpll t) (2.49) 

D'où l'on peut déduire r cpllcp2 = S'P 1~'P21 \J'~' 11'P2 1 1 + J'~'21'P'j 1)/[(1-k'P11'P21 1)w'P11'P21 1] pour chaque soluté i. 

Or l'algorithme n'assure pas que le terme S'P 1~'P21 1(J'P 11'P21 t + J'P21'P11 1)/[(1-k'P11'P21 1)w'~' 11'P2 1 1
] soit le même 

pour chaque soluté. Cet algorithme doit donc être adapté lorsqu'aucune des phases de part et d'autre 
de l'interface n'est en état de mélange complet. Par conséquent, les séquences 4 et 5 précédentes ont 
été remplacées par les séquences 4' et 5' suivantes. 
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Séquence 4' : 

J'~' 1 ;'~'2 est exprimé à l'aide d'un développement de Taylor d'ordre 2, c'est-à-dire en fonction du titre 

massique à l'interface w'~' 1 ;'~'2 ainsi que des titres massiques dans les deux mailles les plus proches de 

l'interface da.ns la phase <pl (annexe 3) : 
8w<Jl1 

(--~ ) = aw'1'1(Il) + bw'1'1(I2) + cw'~' 11'~'2 or <pl/<p2 1 1 1 
(2.50) 

a, b et c dépendent seulement des propriétés géométriques du maillage dans la phase <pl et leur 
expression est donnée dans l'annexe 3. {Il; 12} = {1; 2}, {NMl; NMl-1}, {NM2; NM2-1}, ou 
{NML ; NML-1} selon 1' interface et la phase où cette méthode est appliquée. 
Les valel:trs de w~1 (D) and w'~'/(12) sont prises à l'itération iter~l et w'~' 1 ;'~'2 demeure donc une 
inconnue du système à l'itération iter: 

aw'~'1 

( __ i ) = aw<Jl1(Il)i iter-1 + bw<Jl1(I2)1 iter-1 + cw<p1/cp2 
or <p1/<p2 1 1 1 

(2.51) 

Cette expression est reportée dans les équations de conservation de masse en soluté aux interfaces, 
ce qui leur permet de conserver leur linéarité. A ce stade, les seules inconnues demeurent 
w<pl/<p2 et r'~' 11'~'2 . 

1 

Séquence 5' : 

Elle est identique à la séquence 5 de Doré et coll., mais ce sont w~1 (11)1 iter et w~\12)1 iter qui sont 

ensuite utilisés dans la séquence 4', et non J'~' 1 ;'~'2 1 iter. Une boucle itérative sur les séquences 4' et 5' 

permet de faire converger le système. Le critère de convergence utilisé est le suivant : 

I l r<pl/<p2
1 

iter _r<p1/<p2
1 

iter-1 l 
r!pl!tp211ter-1 

<pl/<p2 

Où s est une constante fixée à 10-5
. 

(2.52) 

Remarque: au niveau de la séquence 5', il est tout à fait possible d'utiliser une autre méthode pour 
obtenir le profil de soluté, comme par exemple la collocation dans le cas où celui-ci peut être 
approché par un polynôme de degré 3. 

Cet algorithme reste valable dans le cas d'une morphologie complexe. Cependant, une étape 
supplémentaire que l'on notera séquence 4'bis doit être rajoutée à la suite de la séquence 4' pour 
calculer l'évolution de la fraction volumique d'enveloppe dtnv_ 

Séquence 4'bis : 

A partir des valeurs de w1fl iter-1 et w~sl iter-1, il est possible de calculer la surfusion ~Ti iter-1 par la 

relation (2.11). A l'aide de l'algorithme présenté dans l'annexe 1, en on déduit Urs et ainsi 
dg env grâce à la relation (2. 7). 

L'algorithme général du calcul de l'évolution de la rnicroségrégation sur un pas de temps 
microscopique 8t est représenté sur la figure II-10. 
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Il- 5. DYNAMIQUE DE SOLIDIFICATION 

Dans le cadre de ce travail, le domaine d'étude de la microségrégation peut être dans 7 « états » 
différents : 

1. entièrement liquide (1) ; 
2. pâteux en présence de ferrite (1+8) ; 
3. pâteux en présence d'austénite (l+y) ; 
4. pâteux en présence de ferrite et d'austénite (transformation péritectique : 1+8+y); 
5. entièrement ferritique (8); 
6. entièrement austénitique (y); 
1. solide avec lesdeux phases 0 et y (o +y). 

A partir de ces 7 états, il est donc possible d'envisager 49 transitions numérotées dans le tableau II-
9. 

On suppose que 1' équation caractéristique du refroidissement est donnée par 1' évolution temporelle 
de l'enthalpie ÏÏ (II - 2.2.2). 8ÏÏ et 8wi étant des données d'entrée du modèle, on en déduit 
directement ïïl t+ot et wil t+ot_ A l'aide de l'approche tabulaire décrite plus haut, il est possible de 

calculer les enthalpie de liquidus relatives à chaque phase 8 et y, notée respectivement hlf/wil t+ot) et 

hlYq(wil t+ot). Dans le module de microségrégation, les cas de figure suivants ont été envisagés: 

O. iïl t+Ot > max(h1~q(\v;l t+Ot), h1Jq{\v;l t+Ot)) : alors le domaine est entièrement liquide quelle que soit 

l'état initial du domaine ce qui permet de gérer les transitions 1, 8, 15, 22, 29, 36, et 43. 

1. Le domaine est entièrement liquide au temps t : si ïïl t+ot < max(hl~q(wil t+ot), hlYq(wil t+ot)), deux 

cas peuvent se présenter : 

1.1. max(hlfq(wil t+o1),hliq(wd t+ot)) = hlfq(wil t+ot): alors le volume devient pâteux. La fraction solide 8 

est initialisée à une petite valeur f'0<<1 (transition 2). 
1.2. max(hl~q(wil t+ot),hlYq(wil t+ot)) = hliq(wil t+ot) : alors le volume devient pâteux. La fraction solide y 

est initialisée à une petite valeur f"'0<<1 (transition 3) . 

., T ..-.. .,li...,. __ ..,.!_...,. ..,.....,4- :,. 1'..':4- ..... 4- -~4- ..... -. ... r J..LS:. • 
Me .LJ...:; UVUI.AI.&U;:; 'Ç.,t. a I ÇLAI. pau;;;u.a._ I • U • 

2 1 Pl t+Ù( _..-{\ • n J~?s Pl t+Ot a~t -f:~,!;a a' (\ at +<'1 t+Ot= 1 • lo ,.J,.,.,.,a;no o.,t ont;e'rPmPT'It f"PrrltlflllP (tr<lT'I"ltÏOfi 
.~. l.l ......_V • OJ.V.l .11 '-'"'L .l..lA\wl"" v,""'-.!. 1 .!. • .L'-' UV.I.J..I. .L..L.L\ol '-'~" """.L.U,..l ..L""..L..L.LV..L.Ll. .L"'"".L..L..L"-"-"1.-- ,._.._ ....... ,...._,...._ .. .._...., 

12). La valeur de l'enthalpie en dessous de laquelle le domaine est entièrement solide est stockée et 
notée h801

• Les profils de solutés sont stockés. 
2.2. f'l t+ot <0: alors :fi t+ot est fixée à 1, et f'l t+ot=O: le domaine est entièrement liquide (transition 8). 
Si les conditions 2.1 et 2.2 ne sont pas remplies, alors : 

2.3. Connaissant w1~31 \ on calcule hlfq(w1~3 1 1
) et hlJq(w~31 1

) pour repérer l'instant où la transformation 

péritectique commence : 

2.3.1. hl~q(w1~31 1
) > hlJq(w1~31 1

): cela signifie que le chemin de solidification n'a pas encore atteint la 

ligne monovariante et le domaine demeure à 1' état 1+8 (cas 9). 
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2.3.2. hl~q(w~s[ 1
) < hlJ/w';sl 1

): le chemin de solidification a atteint la ligne monovariante et la 

transformation péritectique commence. Le domaine passe à l'état 1+8+y et la fraction solide y qui 
apparaît est initialisée à une petite valeur fi•0 < < 1 (transition 11). 

3. Le domaine est à l'état pâteux l+y : 
3.1. ri t+lit <0: alors ri t+ot est fixée à 0, et fi[ t+lit=l : le domaine est entièrement austénitique 
(transition 20). La valeur de l'enthalpie en dessous de laquelle le domaine est entièrement solide est 
stockée et notée h501

• Les profils de solutés sont stockés. 
3.2. fi[ t+ot <0: alors r[ t+ot est fixée à 1, et fi[ t+81=0 : le domaine est entièrement liquide (transition 
15). 
3.3. Sinon, le domaine demeure à l'état pâteux l+y (cas 17). 

4. Le domaine est à l'état pâteux l+o+y: 
4.1. f'l t+ot <0: alors f'l t = 0, ri 1 = 1-fil t et on relance le calcule à l'état l+y pour calculer 
correctement l'évolution des grandeurs microscopiques (transition 23). 
4.2. fi[ t+ot <0: alors fi[ t = 0, rit= 1-f'l tet on relance le calcule à l'état 1+8 (transition 24). 
4.3. r[ t+ot <0: alors fi[ t+ot = 1-f'[ t+ot et le domaine passe à l'état 8+y (transition 28). La valeur de 
l'enthalpie en dessous de laquelle le domaine est entièrement solide est stockée et notée h801

• Les 
profils de solutés sont stockés. 
4.4. Sinon, on reste à l'état 1+8+y (cas 25). 

5. Le domaine est entièrement solide : 
5 1 'h[t+lit h 501 1 d . ..-1 ., l'ri n 1 rl'l . d 
·'· u < u : ,e omame ~emeure entlerement so.l-e. ~ans .e mo_e.e, on ne tlent pas compte e 

l'homogénéisation, et l'équation de la diffusion n'est plus résolue. 8T est obtenue facilement à 
partir de l'incrément de l'enthalpie (cas 33, 41, et 49). 
5.2. ïïl t+ot > h501

: alors on initialise la fraction de liquide ri t+lit à une valeur très faible r·0<<1 
(transition 30, 38 et 46) et l'évolution de la microségrégation est calculée à partir des profils de 
solutés gardés en mémoire juste avant la disparition complète du liquide. 

Toutes les transitions indiquées dans le tableau II-9 peuvent être décomposées en transitions 
élémentaires qui ont été décrites ci-dessus. Par exemple, si l'on considère la transition 26 : 

l+o+y ~ transition 26 ~ 8 

Elle peut se décomposer en deux transitions élémentaires : 
1+8+y ~transition 23 ~ 1+8 ~transition 12 ~ o 

Dans le tableau II-9, les transitions élémentaires sont indiquées en noir. Par la suite, on choisit le 
pas de temps 8t relatif à la gestion de la microségrégation suffisamment petit pour qu'une seule 
transition élémentaire puisse se produire dans le laps de temps 8t. En conséquence, seules les 
transitions élémentaires sont gérées par le modèle de rnicroségrégation. 

Remarque: si le refroidissement est donné par l'évolution temporelle de la température T (II -
2.2.1 ), alors il suffit de remplacer h parT dans ce qui précède. 

II- 6. CONCLUSION 

Le tableau Il-l 0 résume les bases du modèle numérique de microségrégation développé dans ce 
chapitre. 
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III- ANALYSE THEORIQUE DES RESULTATS GENERES PAR 
LE MODELE 

L'objectif de ce chapitre est dans un premier temps d'étudier la sensibilité du modèle de 
microségrégation présenté dans le chapitre II aux paramètres numériques (influence du pas de 
temps ôt, finesse du maillage microscopique) à partir d'un cas de référence. Dans un deuxième 
temps, l'influence des paramètres physiques tels que la taille des microstructures ou le type de 
morphologie adopté sera étudié plus en détail. 

III- _l._D_E:BNITION DU C.t\S DEREFER]LNCE 

On considère un alliage Fe-Ni-C, dont le coin riche en fer du diagramme d'équilibre de phase a déjà 
été représenté sur la figure II-9. Dans le cas de référence, les propriétés de la grille de tabuîation 
utilisées pour décrire le diagramme de phase sont spécifiées dan le tableau III-1. Pour chaque 
équilibre llo, 1/y et y/8, un fichier thermodynamique de 1020 1lignes et de 7 colonnes est généré. 

Au temps t = 0, le domaine d'étude de la microségrégation est supposé entièrement liquide. Les 
titres massiques nominaux sont les suivants : wc0=0,069%mass et WNi

0=4%mass. Les coefficients 
de diffusion de chaque soluté dans chaque phase sont indiqués dans le tableau A4-1. 

Le pas de temps ot choisi pour effectuer les calculs est de O,ls et le maillage microscopique est 
défini dans le tableau III-2. Dans l'annexe 3, il a été montré qu'un maillage adaptatif est utilisé dans 
le modèle. Au début des calculs, le maillage est régulier dans chaque phase, puis devient 
géométrique si le critère (A3.32) n'est plus respecté. La raison du maillage géométrique est alors 
calculée par le nîûdèle. Dans le cas de référence, il y a 30 mailles dans la phase solide primaire et 30 
mailles dans le liquide. Vu la nature du maillage adopté aux interfaces (figure A3.2), cela signifie 
que le profil de soluté dasn ces phases sera représenté par 1 composition pour chaque maille plus la 
composition aux interfaces, soit au total 31 compositions. De même, s'il y a 50 mailles dans le 
solide 2 durant la transformation péritectique, le profil sera représenté par 50+ 2 (1 composition par 
interface) compositions. 

La géométrie est supposée axisymétrique (morphologie simplifiée) et la taille du domaine de 
!J1icroségrégation À est 275J-tm. L'équation du refroidissement est donnée par: 

. 
T = -0.1°C/s (3.1) 

La surfusion aux pointes primaires de dendrites ainsi que la maturation ne sont pas prises en compte 
dans le cas de référence. 
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III- 2. RESULTATS OBTENUS POUR LE CAS DE REFERENCE 

III- 2.1. CHEMIN DE SOLIDIFICATION- EVOLUTION DES TAUX DE PHASES 

Comme le montre la figure III-2, la phase primaire qui se dépose est la ferrite pour les fractions 
nominales choisies. La température de liquidus calculée par le modèle est 1517°C. Durant la 
solidification primaire, le liquide s'enrichit en carbone et nickel (k~1<1 et k~i<1 comme le montre la 

figure III-1). 
La solidification primaire est indiquée par le chiffre 1 sur la figure III-2. La représentation des 

nappe-s de lîquidus 8 et y montre que pendant ce stade, T 1fq ( w1i81 
1

) > T 1Y~ ( w~81 1 
): Lorsque 

l'enrichissement du liquide est suffisant, T1fiw1~8l 1
) = T1Jq(w1~8l 1

), ce qui se traduit visuellement par 

le fait que le chemin de solidification* atteint la ligne monovariante : la transformation péritectique 
commence donc à cet instant et est désignée par le chiffre 2 sur la figure III-2. La température de 
transition calculée est de 1513 °C et la fraction de ferrite déposée à cet instant (que l'on notera par la 
suite (fi)p) est de 33%. La transformation s'achève lorsque l'une des deux phases consommées par 
la croissance de l'austénite disparaît. L'évolution des taux de phases au cours de la solidification est 
représentée sur la figure III-3. Cette dernière montre que la phase limitante de la transformation 
péritectique est la ferrite qui disparaît complètement à la température T = 1504°C. La fraction de 
liquide résiduel est alors de 10%. La solidification de ce liquide résiduel en austénite correspond au 
3ème stade et est désigné par le chiffre 3 sur la figure III-2 et la figure I!I-3. Durant les stades 2 et 3, 

Tlfq(w~YI 1
) < T1Yiw~YI 1). La température de solidus est de 1499°C. Par conséquent, l'intervalle de 

solidification ilTsoi est de l8°C et le temps total de solidification est de 180s. En résumé, la 
séquence de solidification calculée est la suivante : 

1~1+8~1+8-t-y~l+y~y 

(î) (î) (3) 

*On désigne ici par chemin de solidification le lieu des points (wl~s, w~~, T) dans le diagramme d'équilibre des phases. 

Dans la suite de ce travail, l'expression chemin de solidification pourra également désigner la courbe T = fct(f'). Le 
contexte précisera alors sans ambiguïtés de quel« chemin de solidification» il s'agit. 

III - 2.2. PROFILS DES TITRES MASSIQUES EN SOLUTE AU COURS DE LA 
SOLIDIFICATION 

Les profils des titres massiques en carbone et en nickel dans chaque phase durant les différents 
stades de la solidification ont été représentés sur la figure III-4. Les profils a) et b) ont été tracés 
juste avant le début de la transformation péritectique, c'est-à-dire lorsque le domaine d'étude de la 
micro ségrégation est encore à 1 'état pâteux {liquide+o}. Ensuite, au cours de la transformation 
péritectique, la couche d'austénite s'épaissit entre la ferrite et le liquide: les courbes pointillées 
représentent les profils après la transition. Les profils c), d), e), et f) illustrent que la croissance de 
l'a_ustétJÜe peutêtre divisée en deux phénomènes : la régression de la_ferrite e! la solidification de 
l'austénite. 
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Avant d'interpréter physiquement les résultats obtenus, il convient de s'assurer de leur validité en 
étudiant la sensibilité du modèle aux paramètres numériques introduits : 

• Le pas de temps de calcul microscopique ot ; 
• Le nombre de mailles microscopiques utilisées dans chaque phase. 

III- 3. ETUDE DE SENSIBILITE AUX PARAMETRES NUMERIQUES DU MODELE 

Quel que soit le paramètre étudié, l'étude de sensibilité se base sur la comparaison des résultats 
suivants: 

• L'évolution des taux de phases en cours de solidification; 
• Les profils de solutés. 

III- 3.1. INFLUENCE DU PAS DE TEMPS 

Le calcul de référence défini dans la partie III - 1 a été réitéré en prenant comme pas de temps de 
calcul ot = 10-2 s, 10-1 s, et 1s. Rappelons que pour le cas de référence, le temps de solidification 
obtenu est de 180s. 

III - 3.1.1. Comparaison des taux de phases 

De la figure III-5 on peut conclure que pour la gamme de pas de temps utilisé qui peut varier 
jusqu'à un rapport 100, il n'y a pas d'influence notable sur l'évolution des taux de phases générée 
par le modèle. 

III - 3.1.2. Comparaison des profils 

De la figure III-6 on peut conclure que pour la gamme de pas de temps utilisés, il n'y a pas 
d'influence notable sur les profils de solutés générés par le modèle. 

En résumé, la précision des résultats ne semble pas être altérée si on reste dans une gamme de pas 
de temps microscopiques allant de O,Ols à ls. En particulier, les résultats générés par le cas de 
référence sont de ce point de vue tout à fait valides. Cependant, cette conclusion ne vaut que pour la 
vitesse de refroidissement choisie qui est de -0,1 oc/s. En effet, des calculs complémentaires ont 
montré que dans le cas extrême où on impose une vitesse de refroidissement très élevée de -l0°C/s, 
1<3 r-olr-nl ....,a ron'l"'tuorlfTa. ·rv:1e< c_..~ .5\.t- = 1" Tl oe>t- ~::Joln.-rc nJ.r-occg1rP flp rohn1~1r nn n~~ rlP tPmn~ .s\t trPQ f~lhlP 
_l_\,..1 VU.I.VU.L J.J.'"' '"''-"~.I.<I ..... .1. 6 V yuo..J U..o. '-"'-' ..I.Vo .L.L ...,._,._ ._...._.....,..._._. .._ ... ..,.._.. ........ .....,.,...._.._..., '-'"- .... .._..._'-"""""-'......_ .,_..._.._ f"",._._, -- ~-~~-r...- _... ---~ ------

(10-2s). 

III- 3.2. INFLUENCE DU MAILLAGE 

A partir du cas de référence décrit précédemment, l'étude de l'influence du nombre de mailles sur 
les résultats calculés a été menée à partir des trois maillages définis dans le tableau III-3. 

III - 3.2.1. Comparaison des taux de phases 

La figure III-7b) montre que: 
e les 3 maillages prédisent la meme évolution de la fraction de ferrite en solidification 

primaire; 
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• Pendant la transformation péritectique, la régression de la ferrite calculée est la même pour 
les maillages Ml et M2. En revanche, le maillage M3 sous-estime la régression de la ferrite 
par rapport aux autres maillages en début de transformation péritectique, puis la tendance 
s'inverse ensuite. Cette différence constatée dans le calcul de la fraction de ferrite est 
maximale pour la température T = 1507°C et atteint 5%. Pour cette température, la fraction 
de liquide résiduelle est de l'ordre de 20%. Finalement, avec le maillage M3, la température 
de disparition de la ferrite se situe à 1505°C tandis que avec les maillages Ml et M2, celle-ci 
est de 1504°C. 

Cependant, les différences constatées à l'interface 8/y ne sont pas assez importantes pour affecter 
significativement les phénomènes à l'interface y/1: l'évolution de la fraction solide représentée sur 
la figure III-7a) ne dépend pas du type de maillage. 

III - 3.2.2. Comparaison des profils 

La figure III-8 représente les profils de solutés calculés pour chacun des maillages à des fractions de 
liquide résiduel données. Pour le maillage M3, les points représentent les titres à chaque nœud du 
maillage microscopique ainsi que les titres aux interfaces. 

Pendant la solidification primaire, à g1 
= 75%, 3 mailles dans la ferrite et 3 mailles dans le liquide 

(soit 4 points représentatifs du profil dans chaque phase) sont parfaitement satisfaisantes pour 
décrire correctement les profils de solutés et il n'y a pas de perte de précision par rapport aux 
maillages plus fins Ml et M2. Ceci concorde avec le fait que l'évolution de la fraction de ferrite en 
phase de solidification primaire est la même pour les trois maillages étudiés. 

En revanche, comme mentionné précédemment, pendant la transformation péritectique à g1 
= 20%, 

il y a une différence maximale de 5% dans le calcul du taux de ferrite par les maillages {Ml, M2} 
et le maillage M3. Les profils de solutés dans chacune des phases ont donc été représentés pour 
cette fraction liquide sur la figure III-8c) et d). On peut effectivement remarquer: 

• une position différente de l'interface 8/y selon le mailîage utiîisé; 
• les mêmes titres massiques interfaciaux à cette interface. 

Dans le modèle et comme cela est décrit par l'équation (2.29), le mouvement des interfaces est 
contrôlé par les flux diffusifs de part et d'autre de celle-ci. Chaque flux J'P 1 ;'~'2 est exprimé à l'aide 

d'un développement de Taylor d'ordre 2 (annexe 3), c'est-à-dire en fonction de w'~' 1 ;'~'2 , w~1 (Il), et 

w"'/(I2), où {Ii; I2} = {l; 2}, {Nivïl; hl1vil-l}, {Nivi2; Nivi2-1}, ou {I'I1viL; NiviL-1}. Ainsi, la 

figure III-8d) montre que 1 J~I 1 maiiiagel > 1 J~I 1 maillage
3 

, ce qui est cohérent avec la sous-estimation 

de la régression de la ferrite par le maillage 3 pour g1 
= 20%. 

Cependant, là encore, les différences constatées à l'interface 8/y ne sont pas assez importantes pour 
affecter significativement les phénomènes à l'interface y/1: la position de l'interface y/1 ainsi que les 
titres massiques en soluté dans la phase liquide sont les mêmes pour les 3 maillages. 

Le traitement de la solidification primaire par un maillage grossier comme M3 se révèle tout à fait 
satisfaisant par rapport à des maillages plus fins comme Ml ou M2. En revanche, la transformation 
8~y est beaucoup plus sensible aux valeurs des flux massiques moyens de part et d'autre de 
l'interface que ne l'est la solidification l~y ou 1~8. 

-62-



Plus généralement, cette analyse est cohérente avec l'étude bibliographique sur le traitement de la 
rétrodiffusion : de même que les profils simples en solidification classique peuvent être approchés 
par des polynômes de degré 2 ou 3, de même un nombre limité de mailles microscopiques est exigé 
pour avoir une bonne précision de la solution. En revanche, l'application de ces mêmes méthodes à 
une transformation solide/solide où les profils de solutés aux interfaces peuvent être très abrupts ne 
donne pas les mêmes conclusions. 

En conclusion, le maillage du cas de référence M2 donne les mêmes résultats que le maillage fin 
Ml. Par conséquent, les résultats générés par le cas de référence sont de ce point de vue tout à fait 
valides. 

L'étude de sensibilité du modèle aux paramètres numériques a montré que le cas de référence défini 
ci-dessus donnaiLdes_résultats_en concordance avec ceux génér_és au moyen de_pas de temps ttès 
petit ou de maillage très fin. Par conséquent, les résultats donnés par le cas de référence sont 
considérés comme numériquement fiables et suffisamment précis pour se prêter à une analyse 
théorique plus poussée. 

III-4. ANALYSE THEORIQUE DES RESULTATS OBTENUS PENDANT LA 
TRANSFORMATION PERITECTIQUE DANS LE CAS DE REFERENCE 

III - 4.1. ANALYSE DES PROFILS 

La figure III-9 montre le profil des titres massiques en soluté juste avant le début de la 
transformation péritectique (T = 1513°C) ainsi que l'évolution de ces profils au cours de celle-ci (T 
= 1510, 1507 et 1504°C): 

• Pour le carbone, les profils dans chacune des phases sont pratiquement plats, excepté dans 
l'austénite où le profil est linéaire et amorce une lègère pente; 

• Pour le nickel, les profils présentent deux particularités : 
1. il y a un appauvrissement du titre massique en nickel dans la ferrite à l'interface 8/y. 

Dans la ferrite, le titre massique en nickel à l'interface 8/y est plus faible que le titre 

massique loin de l'interface alors que k~i < 1. 

2. il y a une rupture de pentes dans le profil du titre massique en nickel au niveau de la 
position ùe i'interface o/lju:si~: av.:uü le début ùe la transfmmation péritectique. Cette 
ïüptùïe tend à s' atténueï légèrement au cours de la solidificatione 

De plus, pour le nickel comme pour le carbone, les titres massiques wy/o et w51
Y varient très peu lors 

de la régression de la ferrite. 

A partir des expressions du tableau A4-l, l'évolution des coefficients de diffusion durant la 
solidification a été représentée sur la figure III-10. En raison de la faible valeur de LlTsob ceux-ci 
n'évoluent pratiquement pas au cours de la solidification. En prenant une valeur approchée (D'f)app 

(D'~'tPPtr 
de la moyenne temporelle de D'fau cours de la solidification, les nombres de Fourier a'f = 'Â? 

relatifs à la phase <p et au soluté i ont été calculés et reportés dans le tableau III-4 afin d'interpréter 
les résultats obtenus sur les profils. 
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Les valeurs obtenues sont cohérentes avec l'allure des profils de la figure III-9. En effet: 

• a~, a~ et aJi >> 1 : par conséquent, le profil du titre massique en carbone dans la ferrite et le 
liquide ainsi que le profil du titre massique en nickel dans le liquide sont pratiquement 
uniformes; 

• aJi et aJi <<1 : il y a apparition d'une couche limite de diffusion étroite dans la ferrite au 
cours de sa régression et du fait de la faible diffusion du nickel dans l'austénite, il est 
possible de distinguer l'austénite issue de la régression de la ferrite de celle provenant de la 
solidification directe du liquide ; 

• a~ ~1 : le profil du carbone est linéaire dans l'austénite au cours de -la transformation 

péritectique mais non uniforme, wY2 est légèrement supérieur à wY~8. 

La figure III-11 montre l'évolution des pentes de liquidus ferritique et austénitique pour chacun des 
solutés, ainsi que les pentes de la nappe de solvus austénitique relative à l'équilibre 8/y. m~5, rn~: et 

m~I varient assez peu au cours de la solidification, à la différence de m6~Y qui augmente de près de 

20% au cours de la transfonnation péritectique. Pour chacun des solutés i, 1 mY~6 1 >> 1 mY~ 1, or 
d'après l'égalité (2.21), pour une même variation de la température dT: 

L mi~Ydwliy = L mYilidwY\6 (2.21) 
. . 
1 1 

Par conséquent, au cours de la solidification, 1 dwYi61 << 1 dwY{1 
1 ce qm est cohérent avec 

l'observation de la figure III-9. 

III - 4.2. ANALYSE DES CHEMINS DE DIFFUSION 

Une autre manière de représenter les informations fournies par les profils de la figure III-9 est de 
construire le chemin de diffusion* dans des coupes isothermes du diagramme d'équilibre des phases 
ternaire Fe-Ni-C. 

* Le chemin de diffusion dans une coupe isotherme du diagramme de phase est le lieu des points (w<g(j),w~i(j)) où j 

représente un nœud du maillage microscopique défini dans la partie III - 1. 

Ce travail a été réalisé sur la figure III-12 pour les 2 températures T = 1510°C et T = 1507°C. Les 
chemins de diffusion sont représentés en trait rouge gras. Leur observation permet de vérifier les 
points suivants : 

• l'équilibre thermodynamique est localement atteint au niveau des deux interfaces 8/y et y/1. 
pour les deux températures, les connodes ont été représentées en trait rouge fin pour les deux 
équilibres. Comme l'équilibre thermodynamique n'est supposé atteint par le modèle qu'aux 
interfaces, les compositions interfaciales ne sont donc pas données par les sommets du 
triangle d'équilibre des phases, ce qui serait le cas si le domaine d'étude de la 
microségrégation était supposé à 1' équilibre thermodynamique complet. Plus la température 
diminue, plus w1~Y s'écarte de wllf, ce qui était déjà visible sur la figure III-2. 
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• le chemin de diffusion calculé dans 1' austénite est entièrement compris dans la zone 
d'équilibre de l'austénite : l'austénite est donc thermodynamiquement stable. A ce stade, il 
est intéressant de revenir aux travaux de Fredriksson sur la transformation péritectique (voir 
I- 3.2.2) qui avait conclu que pour les aciers Fe-C-X, deux cas pouvaient se présenter, dans 
lesquels il n'était pas thermodynamiquement favorable de former une couche d'austénite. En 
effet, une partie du chemin de diffusion dans l'austénite théoriquement calculé par 
Fredriksson était incluse dans le triangle d'équilibre. Ces résultats avaient été obtenus sur les 
systèmes Fe-Ni-S, Fe-Ni-Mn-S et Fe-C-P. Rien de tel n'est cependant constaté pour le 
système Fe-Ni-C. 

= Le chemin de diffusion dans la ferrite est entièrement inclus dans la zone d'équilibre 8+y: la 
ferrite est- donc thermodynamiquement instable d'où sa régression -au cours de la 
transformation péritectique. Il apparaît nettement sur ces figures que le titre massique 
minimal en nickel est atteint dans la ferrite à l'interface 8/y. 

III- 4.3. DISCUSSION SUR LA NATURE DE L'EQUILIBRE THERMODYNAMIQUE 
LOCAL A L'INTERFACE ô/y 

Comme mentionné ci-dessus, le profil du titre massique en nickel dans la ferrite pendant la 
transformation péritectique se caractérise par le fait que le titre massique à l'interface 8/y est plus 
faible que le titre massique loin de cet interface alors que k~I < 1. Cette caractéristique a déjà été 

observée par exemple dans la simulation de la refllsion d'une phase solide. Par conséquent, la 
représentation d'un cycle solidification- refusion induit la présence d'une boucle dans le chemin de 
solidification [ 13]. 

Les che!llins de diffusion représentés sur la figure III-12 ont été agrandis dans la figure III-13 sur la 
zone d'équilibre 8+y. Dans notre cas de référence, on constate que la régression de la ferrite se 
divise en deux étapes : 

• w~~ est différent du titre massique en nickel dans la ferrite loin de l'interface 8/y (figure III-

4d); 

• w~~ est le même que le titre massique en nickel dans la ferrite loin de l'interface 8/y (figure 

III-4f). 

Sur ces chemins de diffusion ont été superposées les courbes IC associées théoriquement à la 
transformation 8~y (voir 1 - 3.3) : 

• A la température T = 151 Ü°C, le titre massique du nickel dans la ferrite loin de 1 'interface se 
situe dans la zone 1 de la courbe IC selon la terminologie employée dans la partie 1- 3.3, ce 
qui correspond à la zone d'établissement de la couche limite de diffusion du nickel dans la 
ferrite qui régresse. A ce stade, il y a partitionnement entre le titre de l'austénite qui se 
forme et le titre dans la ferrite en dehors de la couche limite (figure III-13a). 

• A la température T = 1507°C, le titre massique du nickel dans la ferrite loin de l'interface se 
situe dans la zone II de la courbe IC. A ce stade, il n'y a plus partitionnement entre le titre de 
l'austénite qui se forme et le titre dans la ferrite en dehors de la couche limite (figure III-
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13b ). Ce comportement correspond donc au régime de faux para-équilibre défini dans le 
chapitre 1 et bien connu des spécialistes des transformations à l'état solide. 

III- 4.4. EVOLUTION DES TITRES MASSIQUES DANS LE LIQUIDE A L'INTERFACE 
L/S 

La figure III-14 représente l'évolution du titre massique des différents solutés dans le liquide à 
l'interface 1/s où s = o ou y au cours de la solidification. La ligne ve1iicale en pointillés repère le 
début de la transformation péritectique. En solidification primaire, le liquide s'enrichit en carbone et 
en nickel puisque k~<1 et k~f<1 (figure III-1). 

Le modèlepréw>it-que-w~I-augmente au cours de la transformation péritectique. Envisageons à 

présent la configuration suivante que nous appellerons par la suite « cas BL » : si le chemin de 
solidification était décrit de manière simplifiée en supposant que les deux solutés suivent la loi de 
microségrégation du bras de levier (équation 1.10), alors il suivrait la ligne monovariante 
représentée sur la figure III-2a). Dans ce cas-là, w~I diminuerait au cours du refroidissement 

tandis que w1~Y augmenterait. Cette configuration où les titres massiques des deux solutés varient de 

manière opposée sous l'hypothèse de l'équilibre thermodynamique complet est analogue à celle 
rencontrée par Krane et lncropera [52] dans l'alliage Pb-5%Sb-35%Sn (voir 1 - 2). En effet, au 
cours du refroidissement, le chemin de solidification de cet alliage suit une ligne péritectique 
monovariante le long de laquelle le liquide s'enrichit en zinc mais s'appauvrit en antimoine. 

Comme mentionné dans la partie 1- 3, Fredriksson [21] associe le cas BL à celui d'un recouvrement 
partiel de la ferrite par l'austénite au cours de la transformation péritectique: puisque les trois 
phases restent simultanément en contact au cours de la transformation, il considère que le chemin de 
solidification est bien décrit par la ligne monovariante. Si à l'inverse il y a recouvrement complet, 
alors le chemin de solidification quitte la ligne monovariante, ce qui est l'analogue de notre cas de 
référence. Il en tire donc la conclusion suivante: l'évolution de la composition du liquide est 
fortement dépendante du degré de recouvrement de la ferrite par l'austénite. De la même manière, 
l'étude présente montre que l'hypothèse H1.7 influe de manière significative sur le chemin de 
solidification obtenue. 

Pour mieux comprendre l'influence de la régression de la ferrite sur le chemin de solidification, le 
modèle de microségrégation à morphologie simplifiée a été adapté de la manière suivante : lorsque 
rlP.h11tf' hl tr~m:form~tion nP.ritPdionP 1~ rr~ction nrim~ire rle ferrite reste hloauée Le liauide restant ---- -~-- --- -------------------- r ------ --... - -:; - - .J. ~ • .._ 

se solidifie en austénite comme si la ferrite primaire qui s'était déposée n'existait plus. Cette 
nouvelle configuration notée FB («Ferrite Bloquée») ne prenant pas en compte la régression de la 
ferrite a été représentée sur la figure III-15. 

L'évolution du titre massique en carbone et en nickel dans le liquide à l'interface 1/s obtenue dans le 
cas FB est représentée en pointillés sur la figure III-14. Celle-ci montre que : 

• La régression de la ferrite atténue l'augmentation du titre massique en carbone dans le 
liquide à l'interface 1/s. en effet, l'austénite qui se forme à l'interface o/y a une composition 
en carbone supérieure à celle de la ferrite (figure III-9a). Par conséquent, pendant la 
transformation péritectique, la régression de la ferrite consumeune quantité de carbone qui 
doit être compensée par un flux de carbone du liquide vers 1' austénite. 
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• La régression de la ferrite a peu d'effet sur l'évolution du titre massique en nickel dans le 
liquide à l'interface Vs, hormis en toute fin de solidification. En effet, il a été remarqué que 
pendant le 2ème stade de la transformation péritectique définie dans la partie III - 4.3, 
l'austénite qui se forme à l'interface 8/y a la même composition en nickel que la ferrite loin 
de l'interface 8/y, au-delà de la couche limite de diffusion interfaciale (figure III-9b). 

III- 5. ETUDE DE L'INFLUENCE DES P ARAMETRES PHYSIQUES DU MODELE SUR 
LES RESULTATS 

III~ 5.1. EFFET DE LA DISTA.l\l"CE CARA.CTERISTIQUE 

III - 5.1.1. Comparaison des chemins de solidification 

Cette partie présente une comparaison des résultats obtenus dans le cas de référence pour deux 
valeurs de À: 65)lm et 275)lm. Les chemins de solidification ont été représentés sur la figure III-
16a) pour les deux cas. La figure III-16b) représente l'agrandissement de la figure III-16a) sur les 
premières fractions solides et montre qu'en valeur absolue, la pente à l'origine de la courbe est plus 
forte pour À= 275)lm que pour À= 65)lm: 

• Pour une fraction solide comprise entre 0 et 30%, la concavité de la courbe change pour À = 

275)lm: elle est positive pour des fractions solides faibles puis elle devient négative, le 
point d'inflexion se situant à une fraction solide de 10%. 

• Pour À= 65)lm, cette courbure reste négative tout au long de la solidification. 

Pour interpréter ces résultats, les profils de solutés ont été représentés sur la figure III-17 à f' = 5% 
et pour les deux valeurs de À : 

• pour À = 65 )lm, les titres massiques en solutés carbone et nickel dans le liquide sont 
pratiquement uniformes et le resteront pendant toute la solidification : la concavité de la 
courbe du chemin de solidification reste donc la même pendant la solidification. 

• Pour À= 275)lm, les profils des titres massiques en solutés carbone et nickel présentent dans 
IP limJiclP 11nP ~ollP.hP limitE> cJp cliff11~ion si hien aue w 118 et wY~ ~ont nlus élevés dans le cas -- ___ J. ______ ----- -------- -------- --- ------------;,~- - - J. C l'II ... 

A= 275JJ,m que dans le cas ~~ == 65j..tm. Par Cûnséqüent, pour la même fraction solide r, la 
température du domaine d'étude de la microségrégation est plus faible pour À= 275)lm que 
pour À = 65)lm. Ensuite, pour À = 275)lm, la composition s'uniformise dans le liquide au 
cours du déroulement de la solidification d'où le changement de concavité de la courbe. 

Cette analyse nous permet de montrer que la courbure positive à 1 'origine du chemin de 
solidification est caractéristique de la prise en compte d'une diffusion fmie dans le liquide. 

La figure III-16a) indique une température de fin de solidification de 1502°C pour À= 65)lm et de 
1499°C pour À = 275)lm. A priori, ce résultat est conforme à la théorie: comme a~ (275)lm)< a~ 
(65)lm) et que aj (275)lll)< ay (65)lffi), le liquide en fm de solidification est moins enrichi pour À= 

65)lm que pour À= 275)lm, d'où Tsoi(275)lm)<Tsoi(65)lm). 
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III- 5.1.2. Comparaison des profils 

Jusqu'à présent, les résultats relatifs à la distribution des éléments d'alliage dans les différentes 
phases ont été représentés sous la forme de profils tracés le long de la variable spatiale r : 

w'f = fct(r) (3.2) 

Par la suite, de tels profils seront désignés par le terme de profils linéiques. Cependant, d'autres 
représentations sont possibles, comme celle décrite comme suit. 

Défmition etméthode de construction des profils cumulés : 

Adoptons les notations suivantes : à chaque nœud I du maillage microscopique est associé la 
composition w(I) ainsi que le volume de la maille V(I), qui dépend de la morphologie adoptée pour 
décrire le domaine microscopique. Le profil cumulé est obtenu en traçant la composition w(I) en 
fonction du volume cumulé V cum(I) défini comme suit : 

V cum(I) = L V (l') (3.3) 
l';w(l'):o;w(I) 

L'intérêt d'une telle représentation est exposé dans le chapitre IV. 

Description qualitative des profils cumulés de la figure III-18: 

La figure III-18e) représente le profil cumulé en nickel obtenu en fin de solidification pour 
À= 275J..1m. Celui-ci présente une rupture de pentes pour une fraction cumulée d'environ 30%. 
La figure III-18f) représente le profil cumulé en nickel obtenu en fin de solidification pmrr 
À= 65J..1m: 

• pour une fraction cumulée comprise entre 0 et 20%, le profil présente llile courbure 
fortement négative ; 

• pour une fraction cumulée comprise entre 20% et 100%, le profil est pratiquement linéaire. 

Description quantitative des profils cumulés de la figure III-18: 

Pour caractériser la sévérité de la rnicroségrégation finale représentée sur ces deux courbes, le 
coeffîcîent <Ni = w~fiw'j:Jf est caiculé dans chacun des cas et indiqué dans le tableau III-5. 

Classiquement, pour prédire qualitativement la sévérité de la microségrégation finale, le nombre de 
Fourier a est utilisé. Plus a est petit, plus <Ni qui caractérise la sévérité de la microségrégation 
finale est grand. L'application du critère de Fourier à notre cas laisse donc prévoir que <Nï(275J..1m) 
> 'L"Nï(65J..1m), ce qui contredit les résultats du tableau III-5. Ce dernier indique que w~x 

(275J..1m)>w~(65J..1m), ce qui est bien en accord avec le critère de Fourier mais w~f(275J..1m)>w~f 
(65J..1m), ce qui le contredit. 

L'écart entre l'analyse par le nombre de Fourier et les résultats du modèle provient de w~f. Pour 

mieux comprendre comment est obtenu w~f au cours de la formation de la microségrégation, les 

profifs linéiques en nickel ont été représentés pour les deux valeurs de X sur la figure III-18 : 
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• Pour A= 65!-lm, la couche limite de diffusion dans la ferrite est plus grande que r3 pour T = 
1510°C et 1507°C, ce qui n'est pas le cas pour A = 275!-lm. Cela signifie que le nickel 
parvient à diffuser beaucoup plus facilement de la ferrite vers l' austénite lors de la 
régression pour A= 65!-lm; 

• La rupture de pentes permettant de distinguer l'austénite issue de la régression de la ferrite 
de celle provenant de la soîidification directe du liquide reste apparente tout au long de la 
solidification pour A = 275!-lm, alors qu'elle est complètement atténuée par les effets 
diffusifs pour A = 65!-lm. 

Pour mieux comprendre les effets diffusifs et en particulier l'effet de A sur la régression de la ferrite 
indépendamment des phénomènes à l'interface y/1, deux cas limites théoriques déjà exposés dans le 
chapitre I sont rappelés- ici : 

• Cas limite du faux paraéquilibre: il a été largement exposé dans la partie III - 4.3 (figure 
III-19b) où il a été montré que le cas A= 275!-lm s'en rapprochait; 

• Cas limite de Fredriksson (voir I - 3.2.2) : la diffusion du soluté est nulle dans l'austénite 

et infinie dans la ferrite. L'évolution de w~Ï peut donc être décrite par une loi de type 

Gulliver-Scheil avec k31Y<I : 

(3.4) 

(w3)r désigne le titre massique moyen du soluté dans la ferrite juste avant le début de la 
transformation péritectique. Lorsque f" tend vers 0, wY

13 tend vers O. Cette configuration est 
représentée sur la figure III-19a). La courbure fortement négative à l'origine du profil cumulé 
tend donc à prouver que le cas A = 6S11m se rapproche davantage du cas limite de Fredriksson. 

A ces deux distances caractéristiques correspondent des cinétiques de régression de la ferrite 
différentes, comme cela est montré sur la figure III-20: pour A= 275!-lm, la vitesse de régression de 

la ferrite, définie par la quantité ~' augmente au cours de la transformation péritectique, alors que 

pour A = 65!-lm, elle diminue. 

Rn condnsion, ir~ vr~lenr rle w~JF rlépenrl rle la régression de la ferrite durant la transformation 

péritectique. Par conséquent, le critère de Fourier théoriquement établi en solidification primaire 
seulement n'est pas généralisable pour prédire la microségrégation finale lorsque la séquence de 
solidification comporte une transformation péritectique. 

-69-



III - 5.2. EFFET DE LA GEOMETRIE 

III - 5.2.1. Comparaison des chemins de solidification 

La figure III-21 représente le chemin de solidification du cas de référence en remplaçant 
l'hypothèse de la géométrie axisymétrique par celle de la géométrie plane ou sphérique. Un 
agrandissement de cette courbe sur le début de la solidification (figure III-21b) met en évidence le 
point suivant : le changement de courbure pour des fractions solides faibles déjà observé sur le cas 
de référence (III - 5.1) est amplifié pour une géométrie sphérique et atténué dans le cas d'une 
géométrie plane. La partie III- 5.1 a montré que ce phénomène était dû à la prise en compte de la 

. diffusion dans le -liquide. -Ces différences peuvent être -partiellement expliquées en étudiant 
l'évolution de la surface spécifique s/1 au cours de la solidification pour les trois géométries, comme 
montré sur la figure III-22. La comparaison des cas extrêmes plan et sphérique montre que: 

• Pour f' < 20%, ( ss~l )pian > ( ss~l )sphérique: aux faibles fractions solides, les échanges 

interfaciaux sont favorisés dans le cas plan et il est donc prévisible que la couche limite de 
diffusion dans le liquide dans le cas sphérique soit plus étroite que dans le cas plan. Par 
conséquent, pour une même fraction solide, la température calculée en sphérique est plus 
basse que celle calculée en plan ; 

• Pour f' > 20%, (Ss~l)pian < (Ss~l)sphérique: la tendance s'inverse et T calculée dans le cas plan 

est plus basse que celle obtenue dans le cas sphérique. 

En appliquant le même raisonnement à tous les cas, les positions respectives des chemins de 
solidification pour les trois géométries sont cohérentes avec l'évolution des surfaces spécifiques 
reproduite sur la figure III-22. 

Sur l'ensemble de la solidification, c'est la géométrie sphérique qui favorise le plus les échanges 
interfaciaux entre le solide et le liquide. Par conséquent, c'est elle qui donne la température de 
solidus la plus élevée (voir tableau III-6). Cette analyse est cohérente avec les profils cumulés de 
microségrégation finale en nickel (voir figure III-23) puisqu'on y observe clairement (w~t)sphérique < 

(w~t)axisymétrique < (w~t)plan· 

III- 5.3. EFFET DE LA MATURATION 

Le cas de référence a été repris mais en tenant compte de la maturation selon la méthode présentée 
dans la partie II- 2.5. La valeur de À2 a été initialisée à ("A2/ = 10/-lm. L'évolution de À2/2 calculée 
est représentée sur la figure III-25. 

Le début de la transformation péritectique s'accompagne d'une rupture de pentes de la courbe 
d'évolution de À. Lorsque la fraction solide atteint 80%, À se stabilise à "Ar= 321-lm. 

Pour étudier l'effet de la maturation, le même calcul a été effectué mais en prenant À fixe et égal à 
Àr. Les profils cumulés calculés avec et sans maturation sont représentés sur la figure 111-26. Ceux­
ci montrent dans les deux cas le même aspect qualitatif que le profircumulé de la figure III-18f) 
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mais la microségrégation finale est moins sévère avec que sans maturation, comme le montre le 
tableau III-7. 

Ces résultats étaient prévisibles pour deux raisons : 
• Le modèle prend en compte le terme d'homogénéisation inhérente à la maturation (1 - 4.3.2); 
• Dans le cas avec maturation, À :s; Àf durant toute la maturation. Par conséquent, et comme 

nous i'avons vu dans le paragraphe précédent, il est normal que w~x(maturation)<w~'f(sans 

maturation). 

III- 5.4. EFFET DE LA SURFUSION SUR LA MICROSEGREGATION 

Pour D1(C) = LQ"8m2/s~D1(Ni) = 2.10-9m2/s, Urr = 4.10-511lLs et ëh = 2,5°C/1TIIll, l'application de 
l'algorithme décrit dans l'annexe 1 donne les résultats suivants pour les compositions nominales 
choisies: 

• T1~q = 1516,8°C, la surfusion calculée pour une solidification primaire en ferrite est LlT6 = 

l,l5°C, à laquelle correspond un rayon de pointer~= 10,5 )lill. Par conséquent: 

T 6 =T 6 -ilT6 = 1515 7oc pomte hq ' 

• De même, T1[q = 1515,5°C, la surfusion calculée pour une solidification primaire en 

austénite est ilTY = 0,66°C, à laquelle correspond un rayon de pointer;= 20,5 )lm, d'où: 

T y =TY-ilTY=15148°C pomte hq ' 

Comme T pointe <T po~nte' la phase primaire à solidifier est la ferrite. Les compositions aux pointes 

correspondantes sont : 
wpointe(C) = 7,33.10-2 %mass 
wpointe(t~ï) = 4,18 %mass 
La figure 111-27 compare les profils cumulés finaux en nickel obtenus en prenant en compte ou non 
la surfusion à la pointe primaire. 

On constate que pour une fraction cumulée comprise entre 0 et 20%, la surfusion induit un titre 
massique en nickel plus élevé de 0,1 %mass. Au début de la solidification, la surfusion induit que la 

première fraction de solide déposée a un titre massique plus élevé : en effet, il est de k~\w~i sans 

surfusion soit 3,16% alors qu'il est de k~\wPI4:te avec surfusion, soit 3,30%. La différence observée 

pour les faibles fractions cumulées peut être interprétée comme une trace de la différence du titre 
massique de la première fraction solide déposée. Cependant, cette différence tend à s'estomper 
durant la solidification. 

III- 5.5. EFFET DE LA MORPHOLOGIE DES DENDRITES 

III- 5.5.1. Morphologie complexe sans prise en compte de la maturation 

Les résultats présentés dans cette partie ont été obtenus en prenant en compte la surfusion aux 
pointes primaires ainsi que la morphologie complexe des dendrites dont la modélisation est 
présentée dans le chapitre Il. La distance entre bras primaires À1 est prise égale à 550)..lm et la 
distance entre bras secondaires est fixée à 1301-Lm. 
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III- 5.5.1.1. Evolution des taux de phases 

La figure III-28 montre l'évolution de la fraction de ferrite, de solide et d'enveloppe au cours du 
refroidissement : 

• Au début de la solidification, la fraction d'enveloppe croît plus vite que la fraction solide. 
_s 

Par conséquent, la fraction interne de solide définie par la grandeur r diminue fortement 

au tout début de la solidification ce qui conduit à une dendritification de la structure de 
solidification. La fraction interne de solide dans l'enveloppe atteint son minimum de 40% 
peu de temps après le début de la solidification. Dans le même temps, la fraction 
d'enveloppe est de 35%. 

• Dans un deuxième temps, la croissance de l'enveloppe est brusquement ralentie. Dans le 
modèle, son évolution est contrôlée par la vitesse des pointes secondaires de dendrites 
(équation 2.4). La figure III-29 montre que la vitesse initiale des pointes secondaires de 
dendrites (Ups)0 est égale à la vitesse de la pointe primaire. Après une faible hausse de la 
vitesse des pointes secondaires, celle-ci chute brutalement et devient pratiquement nulle 
pour T = 1514,5°C. Dans le modèle, la vitesse des pointes secondaires est calculée à partir 

de la force motrice L1T = L m1i5(w1f-w1f). Au début de la solidification, wV est initialisé à wPf 
1 

et w1f à w~ (voir figure III-30). Sous l'effet de la diffusion dans le liquide, w1f augmente plus 

rapidement que wV si bien que (w1f-w1f) tend à diminuer en cours de solidification. Il en est 

donc de même pour L1T et donc pour Ups· Dans le même temps, la fraction solide augmente. 
En résumé, la fraction interne de solide augmente et la structure de solidification se 
compacifie. La structure est complètement compacte quand la fraction interne vaut 1, c'est­
à-dire peu après le début de la transformation péritectique. 

Sous l'effet du ralentissement des pointes secondaires de dendrites, le rayon des pointes secondaires 
rps tend à augmenter comme le montre la figure III-29b ). Dans le même temps, la distance sur 
laquelle s'étend le liquide extradendritique résiduel devant les pointes secondaires d1ext diminue. La 
validité de la formulation d'Ivantsov pour calculer Ups repose sur l'hypothèse d'un milieu semi­
infini devant la pointe qui croît. Pour d1ext > 5rps, on peut considérer cette formulation comme encore 
valable. Or la figure III-29b) nous montre que ceci n'est vrai que jusqu'à T = 1514,5°C environ. 
Ceci constitue donc une limite importante de notre modèle. 

III - 5.5.1.2. Evolution des grandeurs morphologiques 

La figure III-31a) montre l'évolution non monotone de la surface spécifique de l'interface s/1 au 
cours de la solidification, que l'on peut diviser en trois stades : 

• Entre le début de la solidification et jusqu'à T = 1514°C, S5
{
1 augmente et atteint 

approximativement la valeur maximale de 1 04m-1 
; 

• ss~I commence à diminuer juste avant le début de la transformation péritectique. Cette 

diminution se poursuit durant la transformation péritectique jusqu'à T = 1512°C; 
• ss~ augmente à nouveau jusqu'à la fin de la solidifjcation. 
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Le premier stade provient de la croissance de la phase solide primaire. Cependant, la figure II.6 a 
montré qu'à partir d'une certaine fraction interne de solide, la surface spécifique diminue lorsque la 
fraction interne augmente. C'est ce qui est observé pendant le deuxième stade : la fraction 
d'enveloppe n'évolue plus tandis que la fraction solide continue à augmenter, donc gi,s finit par 
atteindre une valeur suffisante pour provoquer une diminution de la surface spécifique. Lorsque 
gi,s vaut 1, la structure de solidification est compacte, S~ augmente donc à nouveau avec 

l'augmentation de la fraction solide, ce qui correspond au troisième stade. 

La figure III-31 a) représente également 1' évolution non monotone de la surface spécifique de 
l'interface o/y au cours de transformation péritectique: 

• Au début de celle-ci, S8~Y est initialisée à ss~, c'est-à-dire 9.103m-1
. S8~Y augmente jusqu'à 

atteindre la valeur maximale de 1,3 .1 04m-1
. La température est alors de 1511 °C. 

• A partir de T = 1511 oc, S8~Y dimin~e jlisqu' à disparition co~plètE~ dela fern te. 

L'augmentation de s8~Y observée entre T = 1513 oc et T = 1511 oc a deux contributions : 

• Au début de la transformation péritectique, la fraction interne de ferrite gi;8 est de 0,9. Au 
cours de la transformation péritectique, la fraction de ferrite diminue tandis que la fraction 
d'enveloppe augmente, comme le montre la figure III-28a) si bien que gi;8 diminue. Par 

conséquent, comme l'indique la figure II-6, le sous-réseau ferritique dans la matrice 
austénitique se dendritifie si bien que S8~Y augmente si l'on suppose que l'enveloppe 

n'évolue pas dans le même laps de temps. 

• Au cours de la solidification, genv et se~v augmentent or, d'après (2.15), S8~Y est une fonction 

croissante de ces deux paramètres. 

A partir de T = 1511 °C, gi;8 diminue jusqu'à entrer dans le régime 1 défini dans la partie II- 1.2.3. 

Par conséquent, d'après la figure II-6, S8~Y diminue lorsque gi;'ù diminue, si l'on raisonne avec une 
'"''v~lAn:t"\Q. -fiv/3 an l'f\ll'f"C' rln t,:lt."t'Y'Inc r\r <:Ill l"'r\:nrc rl,::a. la C'Alirllflr-atlnn genv Pt ~env !=lllgl'TIPntPnt Tl c'!:l<:T"Ît 
\,;.1..1. \,..J.VPJ:-'"' .l..lh\,1 U. \.IVU.L>J UY L\,;..L.i.J.p.:Jo '-'.1.' UU VVU..I.I.:J \.&."-' .1. -.JV.I..J.UJ...L.J..V II..J.V.I..I.' """"' ..._, V L-1-.._.. ..L..a..&.V..L.I.o.._._...._.., • .a...o. "-" ....,l:)...._"' 

donc de 2 effets antagonistes mais c'est le premier qui l'emporte d'où la diminution de S8~Y observée 

à partir de T = 1511 oc. 

La figure III-31b) représente l'évolution des rayons caractéristiques pendant la solidification (voir II 
- 1.2.3). Au tout début de la solidification primaire, r6 augmente rapidement puis diminue au cours 
de la dendritification oui a lieu iuste derrière la pointe. Puis r8 augmente à nouveau jusqu'au début 
la transformation péritectique. -Au cours de ceÎle-ci, r8 diminue- avec la fraction de ferrite et rY 
augmente avec la fraction solide. 

III- 5.5.2. Morphologie complexe avec prise en compte de la maturation 

Dans cette partie, le modèle à morphologie complexe a été utilisé en prenant en compte la loi de 
maturation spécifiée dans H2.3. La valeur de 'A2 a été initialisée à ('A2)

0 
= lOf-lm. L'évolution de 'A2 

calculée est représentée sur la figure III-32. Lorsque la fraction interne de solide atteint 80%, ('A2)r 
vaut 48f-lm. Si l'on compare ce calcul avec celui mené pour une géométrie simplifiée (III- 5.3), on 
constate la différence suivante : la maturation s'arrête plus tôt au cours de la solidification dans le 
cas d'une morphologie complexe ( T = 1513°C) que dans le cas d'une-morphologie simplifiée (T = 
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1509°C ), si bien que (J.,2)r obtenue pour une géométrie simplifiée est plus grand que celui obtenu 
pour une morphologie complexe. 

La figure III-33 compare les deux profils cumulés en nickel obtenus en fin de solidification suivant 
que l'on prend en compte ou non la maturation. Ces deux profils diffèrent par leur allure pour des 
fractions cumulées inférieures à 50%: lorsque la maturation n'est pas prise en compte, le 
changement de pente que l'on observe déjà sur le cas de référence (figure III-18e) est encore visible 
mais de manière beaucoup moins marquée. En revanche, sur la figure III-33b), cette rupture de 
pente a complètement disparu. Cette différence rappelle celle constatée dans la partie III - 5.1 et a 
déjà été interprétée de la manière suivante : si la diffusion du nickel dans la ferrite est favorisée 
pendant la transformation péritectique, on constate la présence d'une courbure négative très 
prononcée pour des fractions cumulées faibles. 

Le calcul sans maturation a été effectué en prenant À2 = 130 f..lll. Il en découle donc que, comme le 
montre la figure III-34: 

• S5~Y est plus grande en cours de solidification dans le calcul « avec maturation » que dans le 

calcul « sans maturation » 
• r5 est plus faible en cours de solidification dans le calcul « avec maturation » que dans le 

calcul« sans maturation». 

Ces deux constats contribuent à expliquer pourquoi les effets diffusifs du nickel sont favorisés dans 
le calcul« avec maturation» par rapport au calcul« sans maturation». 

III- 6. CONCLUSION 

L'étude de l'influence des paramètres numériques du modèle a permis de montrer que: 
• Les résultats générés par le modèle étaient peu sensibles au pas de temps microscopique 8t 

sur une gamme de variation [1 o-2s; 1 s] ; 
• Un nombre très limité de mailles est requis pour traiter correctement la microségrégation 

primaire. En revanche, le comportement de l'interface 8/y au cours de la transformation 
péritectique est plus sensible au nombre de mailles adopté. 

L'étude de l'influence des paramètres physiques du modèle révèle que: 
• Dans le cas d'une morphologis simplifiée, les profils de microségrégation sont sensibles au 

choix de la distance caractéristique À. En particulier, des modèles et notions théoriques 
établis dans des cas simplifiés (modèle de Fredriksson, faux paraéquilibre) ont permis de 
mieux comprendre le phénomène de régression de la ferrite selon que À = 65 f.!m ou À = 

275f.!m. La comparaison des résultats entre ces deux cas a montré que l'application du 
critère de Fourier n'était pas valable lorsque la séquence de solidification comportait une 
transformation péritectique. 

• Sur le cas de référence choisi, la géométrie ne semble pas avoir une influence très marquée 
sur les profils cumulés. 

• L'application du modèle à morphologie complexe montre que la compacification du réseau 
dendritique se produit rapidement derrière les pointes primaires, juste après le début de la 
transformation péritectique. 

Au cours de ce chapitre, il a été montré que la régression -de la fern te influençait de manière 
déterminante l'évolution de la teneur en carbone dans le liquide, alors qu'elle n'avait pratiquement 
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aucun effet sur celle du nickel. Comme nous le verrons dans le chapitre V, ce résultat est à prendre 
en considération pour expliquer théoriquement les profils de macroségrégation obtenus dans des 
lingots pour des alliages comportant une transformation péritectique. 
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IV- APPLICATION ET VALIDATION DU MODELE AVEC LES 
TRAVAUX D' ADDAD 

Parallèlement à ce travail, une thèse à caractère expérimental a été menée par Addad [88] pour 
caractériser : 

• la formation de la microségrégation en cours de solidification : à cet effet, des essais de 
Trempe en cours de Solidification Dirigée (T.S.D.) ont été réalisés. Lors de ce type 
d'essai, l'échantillon est placé dans un dispositif vertical comprenant dans sa partie haute un 
système de chauffage et dans sa partie basse un système de refroidissement. On impose un 
mouvement de translation verticale du dispositif de la_zone chaude_ vers la_ zone froide à 
vitesse constante. En régime stationnaire, cette vitesse est en valeur absolue la vitesse des 
pointes primaires de dendrites. Le gradient de température peut être estimé au moyen d'un 
thermocouple se translatant avec l'échantillon. L'intérêt de ce dispositif est de pouvoir faire 
varier indépendamment le gradient GT et la vitesse du front V, qui sont deux valeurs 
d'entrée du modèle de microségrégation. La trempe permet de «figer» les microstructures 
de solidification. Elle consiste en une augmentation brusque de la vitesse d'extraction de 
l'échantillon, ce qui entraîne une solidification rapide du liquide résiduel dans le barreau. On 
suppose que la phase de trempe est suffisamment rapide pour ne pas avoir d'influence sur la 
ségrégation chimique. Les conditions brusques de la trempe ainsi que le dispositif de la 
T.S.D. imposent un diamètre limite pour l'échantillon qui est de 5mm. A partir des coupes 
transversales de cet échantillon, la microségrégation est caractérisée selon un protocole 
expérimental exposé dans la référence [88]. 

• la microségrégation finale: à cet effet, des essais de Solidification Dirigée (S.D.) ont été 
réalisés. Dans ce cas-là, le principe du dispositif expérimental est le même mais il n'y a pas 
de trempe en cours de solidification. Le barreau est porté à température ambiante sans choc. 
A partir des coupes transversales de cet échantillon, la microségrégation finale est 
caractérisée selon un protocole expérimental exposé dans la référence [88]. Ce type de 
microségrégation peut être assimilé à celle que l'on pourrait observer sur des lingots à l'état 
brut de coulée. Dans la mesure où l'échantillon ne subit pas de choc thennique, son diamètre 
est fixé à 20mm. 

Le travail d' Addad a porté entre autres sur des alliages ternaires Fe-Ni-C dont les compositions 
nominales sont spécifiées dans le tableau IV-1. Expérimentalement, il y a apparition d'un canal 
ségrégé plus riche en nickel au centre du barreau de TSD de l'alliage 1. Les résultats du modèle ont 
été comparés avec les résultats expérimentaux obtenus dans la zone extérieure au canal, d'où le 
choix de la composition initiale en nickel w~i = 3,91 %. 

Les calculs ont été effectués avec le maillage spécifié dans le tableau III-2 et les coefficients de 
diffusion du tableau A4-l. 

Détermination expérimentale de la microségrégation 

La caractérisation de la microségrégation peut se faire au moyen de deux méthodes différentes qui 
sont plus amplement détaillées dans la référence [88]: 
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• Les profils de composition linéiques, qui montrent la variation de composition le long 
d'une direction choisie. Les mesures de composition sont effectuées à partir d'une coupe 
longitudinale ou transversale. Un paramètre important est la distance entre chaque mesure 
choisie pour établir les profils. Si l'on veut pouvoir cerner des variations de composition au 
sein d'une phase, celle-ci doit être suffisamment faible par rapport aux distances 
caractéristiques du réseau dendritique. L'inconvénient de cette représentation est que les 
profils dépendent fortement du choix de la direction pour effectùer les mesures. En effet, les 
structures de solidification dendritiques sont fortement anisotropes. Il est donc difficile de 
quantifier la microségrégation par ce procédé et surtout de comparer ces profils à ceux 
calculés par le modèle présenté dans le chapitre IL Les profils linéiques ne sont donc pas 
statistiquement représentatifs. 

• Les profils-cumulés : ils sont établis à partir-d'une -Coupe transversale d'un -barreau de SD 
ou de TSD. Au cours de l'étape dite d'échantillonnage, une grille de points d'analyse est 
définie. L'enjeu de cette étape est la détermination d'une zone d'analyse statistiquement 
représentative. Les mesures de composition sont effectuées pour chaque point de la zone 
d'analyse. Le nombre total de points est noté N101• Ces mesures sont ensuite classées dans 
l'ordre croissant est à la composition w(I) est affectée la fraction cumulée fcum(I) suivante: 

fcum(I) = L liNtot (4.1) 
l';w(l')sw(l) 

Le profil cumulé expérimental est obtenu en traçant w(l) en fonction de fcum(I). Ce type de 
représentation est considéré comme l'analogue du profil cumulé calculé à partir du profil 
linéique de compositions comme exposé dans la partie III- 5.1.2. Cette méthode permet de 
cerner la variabilité globale de la composition sur la coupe transversale analysée. L'avantage 
par rapport aux profils linéiques est que le profil cumulé est statitistiquernent représentatif. 
Par conséquent, c'est ce type de caractérisation de la microségrégation qui est retenu pour 
des comparaisons ultérieures avec les résultats numériques. Cependant, comme le 
montreront certains exemples détaillés ci-dessous, certaines informations qualitatives 
relatives à l'établissement de la microségrégation sont perdues lors de ce type de traitement. 
Lûrs de la trempe, le liquide résiduel sûlidifie très rapidement et laisse ainsi place à une 
ségrégation de type Gulliver-Scheil tandis que la ségrégation dans le solide est figée. Par 
conséquent, l'observation d'un profil cumulé de microségrégation à partir d'un échantillon 
trempé donne théoriquement accès directement à la ségrégation dans le solide mais pas à la 
distribution du soluté dans le liquide au moment de la trempe. C'est la raison pour laquelle 

seule w e!p est représentée sur les profils cumulés expérimentaux (pour plus de détails, voir 

référence [88]) : 

(4.2) 

C'est cette composition moyenne qui est comparée aux résultats numériques. 

La caractérisation expérimentale de la microségrégation a été faite uniquement sur le nickel et non 
sur le carbone pour des raisons exposées dans la référence [88]. 

Détermination expérimentale des microstructures 

La mesure des grandeurs caractéristiques suivantes a été effectuée par Addad : 
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• La distance entre bras primaires de dendrites À1 a été mesurée à partir de coupes 
transversales découpées dan les barreaux $20 de SD. Comme le montre Addad dans la 
référence [88], À1 n'est pas uniforme dans une même coupe transversale. Un exemple de 
distribution de À 1 obtenue pour 1' alliage 2 est représenté sur la figure IV -1. 

• La distance entre bras secondaires de dendrites À2 est mesurée directement sur la section 
longitudinale d'un barreau de TSD. 

Les simulations numériques présentées dans cette partie ont été menées principalement sur trois cas 
de référence : 

• Cas de référence 1 : utilisation du modèle à morphologie simplifiée en supposant que la 
géométrie-du domaine de microségrégation est axisymétrique et que la taille du domaine est 
égale à À1/2, où À1 est la valeur moyenne expérimentale de la distance entre bras primaires 
de dendrites mesurée par Addad comme décrit précédemment. La surfusion aux pointes 
primaires de dendrites a été prise en compte dans les calculs mais pas la maturation. 

• Cas de référence 2 : utilisation du modèle à morphologie simplifiée en supposant que la 
géométrie du domaine de microségrégation est axisymétrique et que la taille du domaine est 
égale à À2/2, où À2 est la valeur moyenne expérimentale de la distance entre bras secondaires 
de dendrites mesurée par Addad. La surfusion aux pointes primaires de dendrites a été prise 
en compte mais pas la maturation. 

• Cas de référence 3 : utilisation du modèle à morphologie complexe avec les mêmes valeurs 
de À1 et de À2 que celles utilisées dans les cas de référence 1 et 2. La surfusion aux pointes 
de dendrites est prise en compte mais pas la maturation. 

Comme l'a montré la partie III- 5.1, l'int1uence de À sur la microségrégation est significative. C'est 
la raison pour laquelle l'accent a été mis sur l'étude de l'influence de À dans la définition des cas de 
référence. 

IV- 1. FORMATION DE LA MICROSEGREGATION 

!V- 1.1. ALLIAGE FE-4%N!-0,4%C 

Cet alliage a subi une trempe en CûürS de sûlidificatiûn diïigée dûnt la vitesse d'extractiûn V est de 
2,4mm/min. Le gradient thermique moyen Gy dans la zone pâteuse a été estimé à 1,55°C/mm. 

IV - 1.1.1. Etude métallographique 

Elle a été effectuée par Addad [88] et a permis de montrer les résultats suivants : 
• La valeur moyenne mesurée pour À1 est de 8501-lm et celle obtenue pour À2 est de 140!-lm. 

• La séquence de solidification est : liquide -4 liquide+y -4 y 

La séquence de solidification de l'alliage 1 prédite par le mQdèle dans les 3 cas de référepce ~st: 
liquide -4 liquide+y-4 y, ce qui correspond aux observations expérimentales. La températttre de 
liquidus calculée est de 1498,3°C. La surfusion aux pointes de dendrites primaires calculée avec les 

-78-



conditions thermiques précisées ci-dessus est de 1,5°C, d'où une température de pointe Tpointe = 

1496,8°C. Le rayon de pointe correspondant est de 12,5!-lm, et les compositions du liquide à la 
pointe primaire sont wP%~te = 4%mass et wpo~nte = 0,36%mass. Le chemin de solidification de 

l'alliage est représenté sur la figure IV-2 pour les trois cas de référence. La température de fin de 
solidification est plus élevée pour le cas 1 que pour le cas 2, ce qui est conforme à la théorie. 

IV - 1.1.2. Etude de la microségrégation 

La figure IV-3 représente un premier mode de représentation des résultats pouvant être généré par 
le modèle à morphologie simplifiée : le profillinéique en nickelle long de la coordonnée spatiale r 
qui varie entre 0 et /. .. Cette représentation est possible car le modèle est mono-dimensionnel. Le 
profiLlinéique (figure IV-3a) estconverti en profil cumulé (figure IV-3b) selon la procédure 
exposée dans la partie III- 5.1.2. 

Critère de comparaison quantitative entre le modèle et l'expérience: 
Pour des raisons exposées dans la partie IV - 1.2.2, les profils cumulés obtenus par le modèle et 
l'expérience sont comparés pour des fractions de liquide résiduelles identiques. La figure IV-4a) et 
la figure IV-5a) représentent les profils cumulés obtenus par Addad à partir de coupes transversales 
d'un barreau de TSD de l'alliage 1, dont les fractions liquides résiduelles correspondantes sont 30% 
et 20%. Les profils cumulés calculés par le modèle pour les 3 cas de référence ont donc été 
représentés quand il reste 30% et 20% de liquide dans le domaine représentatif de la 
rnicroségrégation sur les figures IV-4b, c), d) et les figures IV-5b, c), d). Leur observation révèle 
que: 

• Il n'y a pas de différence entre les profils générés par le modèle pour les 3 cas de référence; 
• Les titres massiques moyens en nickel dans le liquide prédits par le modèle et obtenus par 

l'expérience diffèrent de moins de 0,2%mass au cours de la solidification ; 
• Le modèle de microségrégation ne reproduit pas la courbure négative observée pour les 

faibles fractions solides sur la figure IV-4a) et la figure IV-5a). Lacaze et Lesoult [103] ont 
avancé l'idée que cette courbure était due à l'effet de bruitage associé aux mesures de 
compositions par la microsonde, ce qui induit une erreur à 1' origine dans les profils 
cumulés; 

• Les profils cumulés établis expérimentalement au cours de la solidification montrent que la 
rétrodiffusion est négligeable, ce qui est en accord avec les résultats du modèle. 

En conclusion, l'allure générale des profils expérimentaux est bien reproduite par le modèle. Dans 
cet exemple, le modèle prédit que le titre massique en nickelle plus faible est atteint au cœur des 
dendrites au cours de la solidification, ce qui est confirmé par les observations expérimentales. 

IV- 1.2. ALLIAGE FE-4%NI-O,l %C 

IV- 1.2.1. Etude métallographique 

Cet alliage est celui choisi comme cas de référence dans le chapitre III. L'étude métallographique 
menée par Addad a donné les résultats suivants : 

• La valeur moyenne obtenue pour la distance entre bras primaires de dendrites À 1 est de 

550!-lm et celle mesurée pour À2 est de 130!-lm. 

• La séquence de solidification est la suivante : 
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liquide -+ liquide+o -+ liquide+o+y --to+y 
• Pendant la transformation péritectique, l'austénite forme une couche entre la ferrite et le 

liquide, comme le montre la figure IV-6: l'hypothèse Hl.7 du modèle pour traiter la 
transformation péritectique semble donc adaptée. 

La méthode expérimentale de détermination des fractions de phases est présentée dans la référence 
[88]. D'après la figure IV-7 a) et 1' étude métailographique : 

• La mesure des fractions de phases n'a pu être faite pendant la solidification primaire que 
pour une seule température, en raison du très faible intervalle de solidification de l'alliage 
considéré (de l'ordre de 20°C). L'évolution de la fraction ferritique pendant la solidification 
primaire n'a donc pu être suivie; 

• le début de la transformation péritectique est repéré à une température r~p comprise entre 

1515°C et 1516°C; · 
• Pendant la transformation péritectique, les fractions de liquide et de ferrite diminuent tandis 

que la fraction d'austénite augmente. En particulier, la vitesse de régression de la ferrite, 

définie comme la quantité ~' diminue au cours de la transformation péritectique ; 

• De la ferrite résiduelle est encore présente en fin de solidification. 

Les évolutions des fractions de phases en cours de solidification calculées pour les trois cas de 
référence ont été reportées sur la figure IV -7b) : 

• Les trois simulations prédisent un début de transformation péritectique à T"~c = 1513 °C. La 

différence 1 r~p-r~c 1 se situe dans l'intervalle d'incertitude des mesures fournies par le 

thermocouple ; 
• La vitesse de régression de la ferrite n'a pas la même évolution suivant les différents cas de 

référence, ce qui a déjà été justifié dans la partie III- 5.1. Pour le cas de référence 1, cette 
vitesse augmente au cours de la transformation péritectique, alors qu'elle dilT'Jnue pour le 
cas de référence 2. Pour le cas de référence 3, la régression a un comportement 
interrnédiaire, augmentant très légèrement dans un premier stade de la transformation puis 
diminuant très nettement en fin de transformation. Seuls les cas de référence 2 et 3 
reproduisent donc qualitativement l'évolution de la fraction de ferrite au cours de 
solidification ; 

• Dans les trois simulations, la fraction de ferrite résiduelle est nulle en fin de solidification. 
Les températures de disparition de la ferrite Tfp sont indiquées pour les trois cas de référence 
dans le tableau IV-2. La séquence de solidification calculée est donc la suivante: 

1~..-. .... ~rl.o.. \. 1~.....,.,,.;..-lo....L~ \. t.;,.,,...;.rla...L5:. .. l . .;u __ \.l.;rllll.;,..tt:lt.....l-..-lt~'\1 
.L.I.'i UJ.U'-' -----r ..L.l'i.U..I.UV ' V r .l.l.'1. U-.lU.""' ' V ' J r .1..1.'1_ U-.l......_....,. ' J ' J 

Il s'agit d'une contradiction majeure avec l'étude métallographique d' Addad qui conclut 
qu'il reste un peu moins de 10% de ferrite en fin de solidification. 

IV - 1.2.2. Etude de la microségrégation 

IV - 1.2.2.1. Profillinéique 

Addad a établi le profil linéique de composition en nickel représenté sur la figure IV -8b) à partir 
d'une coupe transversale d'un barreau trempé de l'alliage 2. La température expérimentale 
correspondante à cette coupe est T = 1515°Cet la fraction liquide mesurée est g1 =JO%. L'abscisse 
r == 0 correspond au centre d'une dendrite primaire et r = 120J.!m à la région interdend..ritique 
environnant cette même dendrite primaire. La figure IV -8b) montre que la distance entre chaque 
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mesure de composition a été fixée à 5J..tm. Plus de détails sur l'obtention de ce profil sont donnés 
dans la référence [88]. Contrairement au profil cumulé, le titre massique du liquide dans le profil 
linéique expérimental n'a pas été moyenné. L'observation de la figure IV-8b) montre que le profil 
linéique expérimental n'est pas monotone suivant la direction r: 

• entre r = 0 et r = 60J..tm, le titre massique en nickel diminue quand r augmente ; 
• entre r = 60 et r = llOJ..tm, le titre massique en nickel augmente avec r et présente deux 

changements de pentes en r1 = 70J..tm et en r2 = 90J..tm. 

Ce profil permet qualitativement de valider les résultats relatifs au profil calculé par le modèle dans 
le cas de référence 1 et représenté sur la figure IV-8a): 

• la décroissance du profil dans la ferrite est bien reproduite par le modèle ; 
• le premier changement de pentes en r1 présent dans le domaine austénitique peut être 

assünilé à celui obtenu par les calculs et pemettant théoriquement de distinguer l'austénite 
formée à partir de la ferrite et l'austénite formée à partir du liquide. 

IV - 1.2.2.2. Profil cumulé 

Les figures IV-10a) et IV-lla) représentent le profil cumulé expérimental du titre massique en 
nickel à deux instants différents de la transformation péritectique. Qualitativement, le profil cumulé 
de la figure IV-10a) est bien différent de celui de la figure IV-4a) ou de la figure IV-5a). Il présente 
en effet une rupture de pente dans le domaine solide qui le divise en deux « paliers » de 
compositions distinctes. Cette rupture se situe à une fraction cumulée d'environ 30%. Notons (f)exp 
cette fraction. A priori, l'hypothèse suivante peut être faite: 

H4.1 : cette rupture est attribuée à la solubilité différente du nickel dans la ferrite et l'austénite. Elle 
est donc une trace chimique de l'interface 8/y. 

Pour ce profil, wNi = 3,97%mass et ( wJi )exp = 4,3%mass. La fraction de liquide résiduelle 
correspondante est de 35% et la température estimée expérimentalement est de Tpointe_2°C. 
L'incertitude sur la détermination expérimentale de la température est de ±3°C, ce qui correspond à 
environ 20% de l'intervalle de solidification calculé pour cet alliage. Pour réaliser les comparaisons 
entre les résultats expérimentaux et les calculs, il a donc semblé préférable de choisir des fractions 
de liquide résiduelles identiques. 

Les figures IV -1 Ob), c) et d) représentent les profils cumulés en nickel calculés pour les 3 cas de 
référence. Pour le résultat de la tïgure 1 V -lOb), par exemple, le profil cumulé peut être îaciiemem 
déduit du profillinéique donné par le modèle, comme exposé dans la partie III- 5.1.2 (figure IV-9). 
La conversion du profillinéique en profil cumulé appelle quelques commentaires. Le titre massique 
en nickelle plus faible sur le profil linéique de la figure IV-9a) n'est pas atteint au cœur de la 
dendrite comme c'était le cas pour l'alliage Fe-4%Ni-0,4%C, mais à l'interface 8/y dans la ferrite. 
Ainsi, par définition du profil cumulé, le modèle prédit que la composition à 1' origine de la 
courbede fraction cumulée de la figure IV -9b) correspond à w~Y et non à wJi(r = 0) au cœur de la 
dendrite. En appliquant la même méthodologie pour les trois cas de référence, on obtient les 
courbes des figures IV -1 Ob), c) et d). 

La comparaison des différents résultats numériques entre eux montre que : 
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• Le titre massique en nickel dans le liquide est uniforme et wJi = 4,6%mass dans les trois cas 
de référence; 

• Le changement de pentes dans l'austénite apparaît dans les trois cas mais il est d'autant plus 
sévère que les effets diffusifs du nickel dans l'austénite sont faibles. Par conséquent, cette 
rupture de pente est la plus marquée pour le cas de référence 1, la plus atténuée pour le cas 
de référence 2, le cas 3 étant un cas intermédiaire. 

Ces résultats permettent d'offrir une interprétation nouvelle à la rupture de pente observée sur la 
courbe expérimentale de la figure IV-10a). Dans les trois cas, (f)p calculée est de 33%. C'est à cette 
fraction cumulée que se situe sur les simulations la frontière entre l'austénite issue de la régression 
de la ferrite et l'austénite issue de la solidification directe du liquide. En comparant les figures IV-
10a) {!t JV-lQb), c)et <f), (f')expest pratiquement égal à (f)p: la rupture de pente de la figure IV-lOa) 
correspond donc à la frontière entre l'austénite-issue de -la régression dela ferrite et 1'-m.istènikissue 
de la solidification directe du liquide, et non à la position de l'interface 8/y, ce qui permet donc 
d'invalider l'hypothèse H4.1. 

La figure IV-lla) représente le profil cumulé expérimental du titre massique en nickel pour un 
stade plus avancé de la transformation péritectique. Qualitativement, ce profil est différent de celui 
de la figure IV-lOa): 

• Il n'y a plus de trace de rupture de pente pour (f')exp = 30%, mais une courbure négative à 
l'origine du profil qui est beaucoup plus prononcée que celles qu'on pouvait déjà observer 
sur les profils cumulés expérimentaux de l'alliage Fe-4%Ni-0,4%C (figure IV-4a) et IV-5a). 
Il est donc probable que celle-ci ait une origine autre que les effets de bruitage dus à la 
microsonde ; 

• wJi passe de 4,3 à 4,4%mass lorsque la fraction liquide passe de 35 à 20%. Cette variation 

est faible mais wl'!i calculée à partir du profil de la figure IV-lla) est de 3,81%mass, contre 
3,97%mass pour le profil expérimental cumulé figure IV-lOa): on peut donc imputer cette 
faible variation à la macroségrégation. 

Les figures IV -11 b ), c) et d) représentent les résultats des simulations pour les 3 cas de référence 
qui peuvent être résumés comme suit : 

• pour le cas de référence n°l, la rupture de pente dans la phase solide est encore nettement 
présente; 

• Dans le cas de référence n°2, celle-ci a pratiquement disparu et le profil cumulé est 
pratiqt!e!!!ent linéaire dans l:J phase solide ; 

• Dans le cas de référence n°3, cette rupture est encore présente mais de manière moins 
marquée que dans le cas n°l; 

• dans tous les cas, wJi = 4,9%mass. 

Les informations issues du modèle permettent donc de supposer que les effets diffusifs au sein de 
l'austénite ont fait disparaître le changement de pente présent plus tôt au cours de la transformation 
péritectique. 
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IV - 1.2.3. Etude morphologique 

La figure IV -12a) représente 1' évolution des grandeurs morphologiques permettant de caractériser 
l'état dendritique ou compact de la structure de solidification dans le cas de référence n°3. Les 
calculs prédisent que : 

• Il y a une forte dendritification derrière la pointe des dendrites primaires ; 
• La structure de solidification devient compacte (fraction interne = 1) peu après le début de la 

transfonnation péritectique. 

Ces résultats ont été comparés qualitativement à 1 'évolution morphologique observée sur une coupe 
longitudinale représentée sur la figure IV-12b): 

- -. :bans fa zone péritect:ique, -la strUcture de solidification peut être décrite cohiriie la 
superposition d'un réseau dendritique ferritique et d'un réseau dendritique austénitique. La 
structure dendritique ferritique y est beaucoup plus déchiquetée que la structure austénitique 
qui apparaît pratiquement compacte. Ces différences morphologiques en fonction du 
premier solide déposé 8 ou y sont exposées dans la référence [88] et ont déjà été 
caractérisées expérimentalement [3]. 

• La structure de solidification peut être considérée comme compacte dès le début de la 
transformation péritectique. La dendrite est alors entourée d'un mince filet de liquide 
résiduel autour de l'enveloppe compacte de solide. 

Les informations morphologiques fournies par le modèle sont donc assez bonnes dans la mesure où 
elles prédisent une compacification complète de la structure de solidification juste après le début de 
la transformation péritectique, ce qui est confirmé par l'expérience. 
En revanche, le modèle prédit que la phase de compacification est bien amorcée déjà pendant la 
solidification primaire, alors que cette compacification semble se produire brusquement dès le début 
de la transformation péritectique. 

IV- 2. CARACTERISATION DE LA MICROSEGREGATION FINALE 

Addad a caractérisé la microségrégation finale de deux manières : 
• 1ère méthode de caractérisation: à partir de barreaux de SD <!>20 qui sont refroidis jusqu'à la 

température ambiante sans choc thermique avec les même conditions que pendant la 
solidification. 

• 2ème méthode de caractérisation : à partir de barreaux de TSD en observant les coupes 
transversales où le liquide a complètement disparu au moment de la trempe. 

Le modèle ne fait pas de distinction entre ces deux types de caractérisation et les profils cumulés 
présentés dans cette partie et issus du modèle sont ceux obtenus à l'instant où le liquide disparaît 
complètement du domaine représentatif de la microségrégation. En toute rigueur, il serait nécessaire 
de simuler toutes les transformations de phases ayant lieu à l'état solide lors du refroidissement qui 
amène l'échantillon à la température ambiante, si la microségrégation finale était carctérisée par la 
première méthode. Cependant, nous faisons dans cette partie l'hypothèse suivante : 

H4.2: la diffusion du nickel est suffisamment faible à l'état solide et à basse température pour 
considérer que la ségrégation chimique du soluté n'évolue pas lors des transformations à l'état 
solide ayant lieu lors du refroidissement de 1' échantillon. 
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IV- 2.1. ALLIAGE FE-4%NI-0,4%C 

La figure IV-13a) représente le profil cumulé expérimental obtenu en fin de solidification dirigée 
pour 1 'alliage 1 : 

• Ce profil est linéaire pour des fractions cumulées comprises entre 20 et 80% ; 
• ~f = 3,5%mass et w~'f = 4,4%mass ce qui donne un taux de microségrégation '!Ni= 1,26. 

La figure IV-13b) représente le profil calculé par la loi de Gulliver-Scheil pour le même alliage: 
WJ/s k 
-0 = (1-f') -l (4.3) 
w 

Le modèle prédit que k~l = 0,91 au tout début de la solidification pour les trois cas de référence. ka 

donc été fixé à çetteY::tle~rdans l'expression(4.4). Ü:!!_con§tate_que la loi de Gulliver-Scheil n'est 
pas dans ce cas apte à reproduire le profil cumulé expérimental. 

Les résultats obtenus sur les trois cas de référence sont représentés dans les figures IV-13c), d) ete). 
w~f = 3,6%mass dans les 3 cas. L'application du critère de Fourier laisse prévoir que TNi(cas de 

référence 1) > '!Ni( cas de référence 2), ce qui est cohérent avec les résultats du modèle. 

En conclusion, le profil calculé dans le cas de référence 2 est celui qui se rapproche le plus du profil 
cumulé expérimental. 

IV- 2.2. ALLIAGE FE-4%NI-O,l %C 

La figure IV -14a) représente le profil cumulé expérimental obtenu en fin de solidification dirigée. 
Pour cet alliage, Addad a montré que le profil cumulé final mesuré en toute fin de solidification à 
partir d'une coupe transversale d'un barreau de TSD (2ème méthode de caractérisation) est confondu 
avec le profil mesuré en fin de solidification dirigée (1ère méthode de caractérisation), ce qui justifie 
dans ce cas l'hypothèse H4.2 faite plus haut Ce profil peut être décrit comme suit: 

• Pour des fractions cumulées comprises entre 20% et 90%, il est pratiquement linéaire ; 
• Pour des fractions cumulées<20%, on reconnaît la courbure fortement négative déjà 

observée au cours de la solidification (figure IV -11 a) ; 
• Le titre massique en nickel maximal wn;gt est de 4,8%mass. 

La figure IV-14b) représente le profil calculé par loi de Gulliver-Scheil pour le même alliage. 
D'~près 1~ figure III-1, k~lau déhut de la solidification de l'alliage Fe-4%Ni-OJ%C est 0,79. ka 

dûnc été fixé à cette valeur dans l'expression (4.4). On constate que la loi de Gulliver-Scheil n'est 
pas ici apte à reproduire le profil cumulé expérimental. Ceci semble normal dans la mesure où la 
transformation péritectique n'est pas du tout prise en compte. 

Le modèle de Gulliver-Scheil a donc été adapté de la manière suivante : la variation de k~\ en cours 

de solidification est prise en compte et calculée par Thermo-Calc en utilisant le même type de 
couplage que celui exposé dans la partie II - 3. Dans la figure IV-14c), la première partie de la 
courbe à gauche de la discontinuité de composition correspond à la solidification primaire en ferrite. 
Pour déterminer quand commence la transfonnation péritectique, la loi du bras de levier est 
appliquée au carbone et k8~ est calculé de la même manière que k~\- Pendant la transformation 

péritectique, l'austénite se forme: la seconde partie de la courbe à droite de la discontinuité 
correspond à la solidification de l'austénite pendant la transformation péritectique. L'application de 
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la loi de Gulliver-Scheil pour décrire la microségrégation du nickel induit qu'il n'y a pas de 
régression de la ferrite au cours de la transformation péritectique. Aussi le profil du nickel dans la 
ferrite ne change-t-il pas au cours de la transformation péritectique. Comme le montre la figure IV-
14c), la prise en compte de la transformation péritectique rapproche la courbe calculée de la courbe 
expérimentale. Cependant, des différences notables demeurent pour des fractions cumulées faibles, 
ce qui semble indiquer que la non prise en compte de la régression de la ferrite au cours de la 
transformation péritectique n'est pas satisfaisante. 

Les résultats obtenus sur les trois cas de référence sont présentés dans la figure IV-15. Rappelons 
que pour ces trois cas, le taux de ferrite résiduelle calculé en fin de solidification est nul. Cependant, 
le cas de référence n°l se rapproche assez de la figure IV-14c) puisqu'il a conservé une trace 
chimique de la présence de ferrite en début de solidification. Comme nous l'avons déjà mentionné 
dansJechapitxel, Blancet Tricot [60] l'app~lle ségrégation de régression. Même si leur étude 
portait sur des alliages différents (Fe-Ni-Cr) de ceux étudiés ici, leur définition de la ségrégation de 
régression explique tout à fait bien le résultat de cette simulation : 

«La ségrégation de régression se produit lorsqu'un îlot de ferrite disparaît complètement. On 
observe alors à sa place une hérédité de sa présence se traduisant par une augmentation de la teneur 
en chrome et une diminution de la teneur en nickel. Cette ségrégation particulière ne se distingue de 
la ségrégation dendritique proprement dite que par la variation en sens contraire des concentrations 
des éléments Cr et Ni; elle est une preuve de l'existence antérieure de la ferrite à cet endroit.» 

Cette ségrégation de régression complique la détermination des taux de phases au cours de la 
transformation péritectique, puisque celle-ci repose sur une distinction des différentes phases en 
présence par leur ségrégation chimique [88]. Assimiler l'hérédité chimique laissée par la ferrite 
avec la ferrite elle-même peut ainsi conduire à conclure qu'il reste de la ferrite résiduelle en fin de 
solidification. Ceci peut être une explication possible à 1' écart obtenu entre modèle et expérience 
constaté sur le taux de ferrite résiduel en fin de solidification dans la partie IV - 1.2.1. 

La figure IV-15b) représente le profil cumulé en fin de solidification pour le cas de référence n°2. 
L'allure de cette courbe est très proche de la courbe expérimentale : 

• Le profil est pratiquement linéaire pour des fractions cumulées supérieures à 20% ; 
• La simulation reproduit bien la courbure fortement négative constatée à l'origine du profil 

expérimental ; 
•• .max 1 1 ' ' 1 ~ 1 ( max) • w Ni ca cu e a a meme va eur que w Ni exp ; 

• il y a cependant un écart important entre w~r calculé (2,7%mass) et (w~r>exp (3,2%mass). 

Enfin, la figure IV -15c) représente le profil cumulé en fin de solidification pour le cas de référence 
n°3. Elle apparaît comme un cas intermédiaire entre le cas 1 et le cas 2. En effet: 

• le changement de pente observée dans le cas de référence n°l est également visible sur le 
cas 3 mais de manière moins prononcée ; 

• pour des fractions cumulées faibles, l'allure de la courbe se rapproche du cas 2. 

En résumé, c'est le cas 2 qui se rapproche le plus de la courbe expérimentale. 
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IV- 2.2.1. Effet de la taille de structure- Problème d'échantillonnage 

Comme le montre la figure IV-1, À1 n'est pas uniforme dans une même coupe transversale. 
L'intervalle de variation de À1 est [245!-lm; 1052!-lm]. Le but de cette partie est de montrer: 

• l'influence de À, sur les profils cumulés; 
• l'importance de réaliser un bon échantillonnage. 

Les profils cumulés de la figure IV -16 ont été calculés par le modèle à morphologie complexe avec 
5 valeurs différentes de À1 : 200, 400, 600, 800 et 100011m. La valeur de À2 est calculée par le 
module de maturation dans le modèle. La surfusion aux pointes de dendrites primaires est 
égal~Iilent prise en compte. 

De l'ensemble des courbes a) à e) se dégagent deux faciès distinctes : 
• Pour les valeurs de À1 = 200, 400, et 600!-lm, les profils cumulés obtenus en fin de 

solidification présentent le même faciès qui sera nommé par la suite faciès 1. Dans cet 
intervalle de variation de À~, le modèle ne prédit pas d'effet sensible de À1 sur les profils 
cumulés. 

• Pour les valeurs de À1 = 80011m et 1 00011m, les profils cumulés obtenus en fin de 
solidification présentent également le même faciès, désignés ici par faciès 2, diffèrent du 
faciès 1. 

Pour comprendre comment se sont formés ces deux faciès différents au cours de la solidification, 
les profils cumulés pour une fraction de liquide résiduel de 20% ont été reportés sur la figure IV -17. 
Sur les deux courbes ont été indiquées les phases auxquelles appartiennent les différentes 
compositions. Pour ces deux courbes : 

• Le titre massique en nickel est pratiquement uniforme dans le liquide et la ferrite ; 
• Dans le cas À1 = 600!-lm, les effets diffusifs tendent à linéariser le profil dans la phase 

austénitique. En revanche, dans le cas À1 = 100011m, les effets diffusifs sont négligeables. 

Par conséquent, le cas reporté sur la figure IV -1 7b) est celui qui se rapproche le plus des hypothèses 
du modèle de Fredriksson exposées dans la partie I- 3.2.2. 

Afin d'obtenir un profil cumulé représentatif de la microségrégation finale, la méthode de 
pondération suivante a été appliquée aux résultats des simulations: à chaque nœud I du maillage 
utilisé pour représenter les profils cumulés sont associés les titres w(I}u~200um , w(I)u=4ooum , 
w(I)J.HOOf!m , w(I)J.J~soof!m et w(I)!d~!ooo~m. Ces titres sont pondérés en utilisant les données de la 
distribution des distances entre bras primaires de dendrites représentée sur la figure IV -1. Les 
mesures de À1 étant au nombre de 49, il vient: 

w(I)pond = (10w(I)AJ~200f!m + 14w(I)AI=400f!m + 
13w(I)u~600J.1m + llw(I)u~sooJ.lm + w(I)AJ~JOOOJ.im)/ 49 (4.4) 

La courbe donnant w(I)pond en fonction de la fraction cumulée est représentée sur la figure IV -16f). 

Addad a mesuré les profils cumulés finaux en nickel en différentes zones d'une coupe transversale 
d'un barreau <j>20 où À1 est uniforme et vaut respectivement 330!-lm et 66011m [88]. Les profils 
cu...mulés ainsi obtenus sont représentés sur la figure IV-18. 
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Ces deux profils ont été nonnalisés par rapport à wNi calculés pour chaque zone et superposés sur la 

figure IV-19a). La même méthodologie a été appliquée aux faciès 1 et 2 obtenus par le modèle et 
définis précédemment (figure IV-19b). La figure IV-19a) montre que: 

• plus À1 augmente, plus la courbure négative à l'origine du profil cumulé et la courbure 
positive en fin de solidification sont prononcées. Autrement dit, plus À1 diminue, plus le 
profil tend à devenir linéaire. Cette influence est bien reproduite par le modèle et s'explique 
principalement par les effets diffusifs du nickel dans l' austénite ; 

• les extrêmums de compositions obtenus expérimentalement semblent peu affectés par la 
valeur de À1• Il en est de même pour les prédictions du modèle. 

IV- 2.3. COMPARAISON DE LA MiCROSEGREGATION FINALE SELON LA NATURE 
DUPREMIER S()LJDEDEPOSE 

Les profils cumulés expérimentaux en nickel obtenus en fin de solidification dirigée pour les deux 
alliages ont été superposés dans la figure IV-20a). On observe que wn;,;'t(alliage 1)<wn;.;'i\alliage 2) 

et que w~f(alliage 1)>w~f(alliage 2) d'où 'tNi(alliage 1)< 'tNi(alliage 2), ce qui est bien reproduit par 

le modèle (la figure IV-20b) est la superposition de la figure IV-16f) et de la figure IV-13e). Les 
calculs du modèle ainsi que les résultats expérimentaux ont montré qu'une partie de la solidification 
de l'alliage 2 était ferritique puis austénitique, alors que pour l'alliage 1, celle-ci est entièrement 

austénitique. Plus k est proche de 0, plus la microségrégation est sévère. Comme k~i<k~i<1, il en 

résulte que 'tNi( alliage 1 )< 'tNi( alliage 2). 

IV- 3. CONCLUSION 

Cette partie a pennis la comparaison des résultats donnés par le modèle développé dans le chapitre 
II avec les résultats expérimentaux d' Addad sur les points suivants : 

Le chemin de soiidification : 
Pour l'alliage Fe-4%Ni-O, 1 %C, l'expérience révèle la présence de ferrite en fin de solidification 
alors que le modèle prédit un taux de ferrite résiduel nul. Une explication possible réside dans le fait 
que la ferrite au cours de la régression laisse une trace chimique qui peut être assimilée à la ferrite 
elle-même. Globalement, la prédiction du chemin de solidification par le modèle est satisfaisante. 

La formation de la microségrégation au cours de la solidification : 
La comparaison quantitative ùes rtsultai:s a été réalisée au 
statistiquen1ent plus représentatifs. Il faüt cependant noter que les profils linéiques expérimentaux 
peuvent fournir des informations qualitatives supplémentaires très utiles à l'interprétation des 
résultats relatifs à la microségrégation. Pour l'alliage Fe-4%Ni-0,4%C, les résultats générés par le 
modèle sont tout à fait satisfaisants. Pour l'alliage Fe-4%Ni-0,1 %C, l'expérience montre que 
1 'hypothèse H 1. 7 est pertinente. Le modèle permet en particulier de fournir des éléments de réponse 
théoriques à l'évolution des profils cumulés expérimentaux au cours de la solidification. 

Microségrégation finale : 
Le modèle à morphologie complexe a été appliqué pour étudier l'influence de la structure sur les 
profils cumulés finaux. Il reproduit assez bien la tendance observée sur les profils expérimentaux, 
qui tendent à devenir linéaire lorsque À1 diminue. De plus, l'influence de la nature du premier solide 
déposé sur la microségrégation finale est bien prédite par le modèle. 
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V- -APPLICATION DU MODELE DE MICROSEGREGATION A 
L'ETUDE DE LA MACROSEGREGATION - INFLUENCE DE LA 
MACROSEGREGATION SUR LA MICROSEGREGATION 

Le transport de soluté à grande échelle perturbe les propriétés physiques du mélange pâteux à 
l'échelle de la dendrite, et donc la microségrégation. Il est donc nécessaire d'avoir une bonne 
description des phénomènes de transport de matière, de chaleur et de quantité de mouvement 
pendant la solidification pour prédire la microségrégation. Si les lois de conservation dans le puits 
liquide et dans le solide peuvent être déduites immédiatement de la mécanique des milieux continus 
puisqu'il s'agit de milieüX monophasiques, il n'en va pas de même pour la zone pâteuse où 

· c0existent les phases liquide-et solide. Fm·mi les méthodes employées pour dériver les équations_de 
conservation sous une forme unifiée dans la zone solide, liquide et pâteuse, la méthode des prises 
de moyenne a été appliquée et est présentée plus en détail dans la référence [93]. Elle est à la base 
du code macroscopique SOLID dont les principes et hypothèses sont brièvement présentés dans une 
première partie. Dans ce chapitre, le modèle de microségrégation présenté dans le chapitre II a été 
couplé avec SOLID afin d'étudier numériquement l'interaction entre la microségrégation et la 
macroségrégation, et ce de deux manières : 

• en étudiant l'effet de la microségrégation sur la macroségrégation à partir d'un cas d'étude 
théorique; 

• en montrant l'influence de la macroségrégation sur la microségrégation dans un lingot 
industriel de type 100C6. 

V- 1. PRINCIPE DE RESOLUTION DES EQUATIONS DE TRANSPORT A L'ECHELLE 
MACROSCOPIQUE 

V- 1.1. LA METHODE DE PRISE DE MOYENNE 

En raison de la complexité géométrique de la zone pâteuse, une description par la mécanique des 
miîieux continus ne peut être mise en pratique qu'après un changement d'échelle dont l'étape 
essentielle conduit à définir un volume élémentaire représentatif (V.E.R.) permettant d'établir une 
équivalence entre le milieu dispersé réel et un milieu continu fictif équivalent. Dans la nouvelle 
échelle, les phénomènes sont décrits en moyenne par des lois de conservation dont les variables et 
les paramètres sont déduits des lois de conservation, des variables et des paramètres à récheîie 
microscopique. Son intérêt réside notamment dans le fait qu'elle permet de s'abstraire des problèmes 
d'interface entre le puits liquide et la zone pâteuse et entre la zone pâteuse et le solide. Il est en effet 
possible de trouver un milieu continu fictif permettant de couvrir continûment les trois zones. 

V- 1.2. SYSTEME COMPLET D'EQUATIONS DECRIVANT LA SOLIDIFICATION D'UN 
ALLIAGE MULTICONSTITUE 

La technique de prise de moyenne sur un V.E.R. permet d'obtenir des équations moyennées pour 
décrire les phénomènes de transport dans la zone pâteuse. Il est ainsi possible d'établir les équations 
de conservation moyennées pour la masse totale, l'énergie, la quantité de mouvement et la masse de 
soluté. La version de SOLID avec laquelle le modèle de microségrégation a été couplé repose sur 
les hypothèses suivantes : 
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• il est possible de définir un V.E.R. en tout point de la zone pâteuse; 

• les températures moyennes des phases liquide et solide sont égales; 

• le solide est immobile : V, = 0 (hypothèse utilisée pour la quantité de mouvement); 

• la vitesse du liquide dans les canaux interdendritiques est suffisamment faible pour 
pouvoir employer une loi de perméabilité pour décrire les forces de frottement 
visqueuses aux interfaces liquide/solide. 

Sous ces hypothèses, le système complet d'équations se présente sous la forme suivante, la notation 
des grandeurs moyennées a été simplifiée pour alléger les équations : 

• conservation de la masse globale (avec V, = 0) : 

8P+v:~'v-)~o (5:1) 
8t 

avec: 

• 

• 

• 

conservation de l'énergie (avec V, = 0) : 

! (-pïï)+ v(p'Vh' )= v(ÀeVT) 

conservation de la quantité de mouvement (avec V, = 0): 

~~'v)+~v~'v.v)= v~'v(v))- g\t' v -g'Vp+p'g'g 
8t g K 

conservation de la masse de soluté (avec V, = 0) : 

~(p w )+ v~'vw' )= v~'g'D'Vw' )+ V~'g'D'Vw') at 
• conservation de la masse de soluté dans la phase solide (avec V, = 0) : 

V vitesse moyenne débitante V= g'(v')' 

Àe conductivité thermique équivalente Àe = À~ g5 + À} gl 

(5.2) 

(5.3) 

(5.4) 

(t;, &;,\ 
\~-~ 1 

(pour les nütatiüns, voir la nomenclature. Poür les alléger, les grandeurs correspondant aux 
moyennes intrinsèques de phase ne sont pius notées entre crochet) 

La barre au-dessus d'une grandeur désigne une grandeur de mélange, pour une grandeur 

massique <1>: 

(5.6) 

et pour une grandeur volumique 'l' : 
(5.7) 

La masse volumique de la phase liquide de l'alliage est une fonction de la température et de la 
composition : 
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avec: 

~T coefficient d'expansion thermique (K-1) 

~~ coefficient d'expansion solutal du soluté i (%mass-1
) 

p0 et T0 sont des valeurs de référence 

La perméabilité K suit la loi semi-empirique de Kozeny-Carman : 

t est la tortuosité et kc est la constante de Kozeny-Carman. 

(5.8) 

(5.9) 

Les valeurs des grandeurs thermophysiques des équations (5.8) et (5.9) utilisées dans les calculs 
macroscopiques de ce chapitre sont spécifiées dans le tableau A4-2. 

Les mêmes formes de loi de conservation peuvent être utilisées pour un point situé dans le puits 
liquide, la zone pâteuse ou le solide. De plus, le passage entre ces zones se fait continûment. Avec 
les équations (5.1) à (5.5), nous disposons d'un système d'équations de conservation, valables dans 
les trois zones du produit en cours de solidification. A ce stade, les phénomènes liés à la 
solidification à l'échelle des dendrites permettent de fermer le système d'équations. Leur mise en 
équation a été détaillée dans le chapitre II. 

La surface spécifique des interfaces solide-liquide, la perméabilité et le flux de diffusion du soluté 
dans les phases aux interfaces sont les trois termes qui nécessitent pour leur calcul un modèle de 
croissance des microstructures. Ce sont les trois termes dont les phénomènes physiques associés ont 
une échelle caractéristique inférieure à celle du V.E.R. C'est donc au travers de ces termes qu'est 
réalisé le couplage entre 1' échelle macroscopique du V .E.R. et 1' échelle microscopique des 
microstructures. Ces différentes échelles sont représentées sur la figure V -1. 

V- 1.3. FORME GENERALE D'UN MODELE NUMERIQUE POUR LES PREDICTIONS 
DES MACRO ET DES MICROSEGREGATIONS 

La structure mathématique d'un calcul micro-macro a déjà été présentée par Combeau et coll. [13]. 
A partiï de la distinctiûn faite par la méthode de la prise de moyenne sur les différentes échelles 
associées aux traitement des différents phénomènes, il est possible de différencier deux blocs 
d'équations dans le modèle: un bloc macro et un bloc micro. Le bloc macro comprend les équations 
(5.1) à (5.4) de conservation de l'énergie, de la masse, de la quantité de mouvement et de la masse 
de soluté. Celui-ci a déjà été présenté et discuté [49]. Le bloc micro comprend le modèle de 
microségrégation développé au chapitre II. 

L'algorithme de résolution numérique du système d'équations couplées est inspiré de cette 
séparation en deux blocs. Dans le bloc macro, le système d'équations (5.1)-(5.4) est résolu en 
prenant comme variables principales (c'est-à-dire comme variable de sortie du bloc macro): 

l'enthalpie massique moyenne h(t), la vitesse moyenne débitante de la phase liquide V, la pression 
moyenne dans la phase liquide pet le titre massique moyen en soluté i w;(t) pour chaque nœud du 
maillage macroscopique. Une maiile du maillage macroscopique est représentée sur la figure V-la) 
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et b) dans la zone pâteuse. A ce stade, à partir des variations locales de h(t) et de wi(t) comme 

données d'entrée, le modèle de microségrégation est nécessaire pour calculer le chemin de 
solidification pour chaque nœud du maillage macroscopique, c'est-à-dire la température T, les 
fractions massiques fP (ou volumiques g'~') de chaque phase <p ainsi que les profils de titre massique 
dans chaque phase (d'où l'on déduit la composition moyenne en soluté i dans le liquide w]). Le 

schéma général de l'algorithme micro-macro est présenté sur la figure V-2. 

Dans le code de calcul SOLID, les équations de conservation du bloc macro sont discrétisées 
suivant la méthode des volumes finis. Une méthode enthalpique a été mise en œuvre pour la 
discrétisation de l'équation de conservation de l'énergie (5.2). Les équations de conservation de la 
quantité de mouvement et de la masse ont été discrétisées et résolues suivant la méthode SIMPLEC 
[58). 

Comme déjà mentionné plus haut, le modèle de microségrégation est appelé pour chaque maille du 
calcul macroscopique. Dans les exemples présentés par la suite, certains maillages macroscopiques 
peuvent comporter jusqu'à 4000 mailles, ce qui impose au modèle de microségrégation d'être très 
performant en terme de temps de calcul. C'est la raison pour laquelle dans la classification proposée 
à la fm du chapitre I, la plupart des modèles destinés à être couplé avec un code macroscopique 
(tableau I-3) sont analytiques ou semi-analytiques tandis que les autres sont majoritairement 
numériques (tableau I-2). 

V- 1.4. RESOLUTION DU SYSTEME D'EQUATIONS 

Deux types de couplage micro-macro ont été jusqu'à présent testés avec SOLID: 

• Un couplage dit « faible » : les équations de transport de masse, de quantité de mouvement 
et d'énergie sont résolues à chaque pas de temps jusqu'à ce qu'il y ait convergence. Une fois 
la convergence atteinte au pas de temps courant, la fraction liquide f est calculée puis est 
utilisée pour calculer la composition locale du mélange en soluté. 

• Un couplage dit « fort» qui résout les équations couplées de transfert de chaleur, de 
quantité de mouvement et de matière dans une même boucle de convergence. 

Pour chacun de ces couplages, les modèles de microségrégation retenus jusqu'à présent étaient la 
loi du bras de levier ou de Gulliver-Scheil, basés sur des hypothèses restrictives déjà mentionnées 
dans le chapitre I. 

Pour l'ensemble des résultats exposés dans la suite de ce chapitre, le modèle de microségrégation à 
morphologie simplifié a été couplé avec SOLID et le type de couplage qui a été réalisé avec le 
nouveau modèle de microségrégation est un couplage fort. 

- 91 -



V- 2. APPLICATION DU MODELE DE MICROSEGREGATION A L'ETUDE DE LA 
MACROSEGREGATION 

V- 2.1. DEFINITION DU CAS DE REFERENCE THEORIQUE ETUDIE 

Un alliage ternaire Fe-Ni-C est considéré. Les titres massiques nominaux sont : w~ = 0,2 %mass et 

w~i = 2 %mass. Pour ces compositions nominales, la phase solide primaire est la ferrite et la 
température de liquidus est de 1514°C. La température initiale de l'acier est de 1520°C. Au temps t 
= Os, i'acier est entièrement liquide et la surchauffe est donc de 26°C. Le domaine simulé est 
représenté sur la figure V·3. Le~ températures -initiales du meule et-du bord- réfractaire- sont 
respectivement de 40°C et de 13°C. Le maillage macroscopique comporte 3677 mailles. La 
géométrie du lingot est axisymétrique. Les propriétés thermophysiques des différents matériaux du 
domaine simulé sont données dans le tableau A4-3. Le pas de temps de calcul macroscopique L'lt 
utilisé en début de simulation Gusqu'à 3000s) est de 5.10.2s. Puis jusqu'à la fin de la solidification, 
L'lt est de 10-'s. Le temps CPU d'une simulation est de 24h. 

La taille du domaine représentatif de la microségrégation À a été fixée arbitrairement à 100f.!m, et la 
géométrie microscopique est supposée cartésienne. Les coefficients de diffusion utilisés pour le 
nickel et le carbone sont spécifiés dans le tableau A4-1. Le maillage microscopique utilisé est 
détaillé dans le tableau V-1 et correspond au maillage M3 de la partie III-3.2. L'étude de sensibilité 
des résuhats au maillage microscopique a en effet montré que le maillage M3 est satisfaisant pour 
traiter la solidification primaire mais introduit une erreur jugée tolérable par rapport à la solution 
donnée par des maillages plus fins sur la simulation des phénomènes dont l'interface 8/y est le 
siège. 

V- 2.2. RESULTATS ET DISCUSSION 

Les cartes de macroségrégation en carbone et nickel sont représentées sur la figure V -4 au cours et 
en fin de la solidification, qui est atteinte au bout de 6500s. En cours de solidification, les cartes de 
macroségrégation en carbone (figure V -4a ),b) et nickel (figure V -4d),e) ont qualitativement le 
même aspect : 

• Une zone ségrégée négativement en pied de lingot ; 
• ïJne zone ségrégée positivement qui se développe le long de l'axe central du lingot, dans la 

partie haute. 

Pour mieux comprendre ces résultats, l'évolution du titre massique moyen dans le liquide en 
carbone et nickel a été calculée en utilisant indépendamment le modèle de microségrégation. Pour 
ce calcul, l'évolution des quantités moyennes ïï et wi dont la connaissance est nécessaire au calcul 
microscopique comme l'a montré le chapitre II est décrite de la manière suivante : 

aïï 
8t = -700W/kg (5.10) 

oW· 
~ = O%mass/s (système fermé) (5.11) 
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Dans ces conditions, le temps total de solidification est de 435s, ce qui est proche du temps local de 
solidification en un point du lingot situé sur l'axe central, à 150mm de la partie basse du moule 
(point P de la figure V-3). L'évolution du titre massique moyen en carbone dans le liquide calculée 
par le modèle microscopique est représentée en ligne continue sur la figure V-5a). 
La séquence de solidification est la même que celle obtenue pour le cas de référence défini au 
chapitre III : 

1~ 1+8~1+8+y~l+'f~Y 
(1) (2) (3) 

Les différents stades de la solidification sont visibles sur la figure V-6a) à l'intérieur de la zone 
pâteuse. L'évolution de la fraction ferritique n'y est pas monotone puisque dans une première 
région de la zone pâteuse en contact avec le liquide, la fraction de ferrite augmente en cours de 
_solidification_( solidification primaire), alot"s que dans JJne seconde partie de la zone pâteuse, elle 
diminue (transformation péritectique) jusqu'à complètement disparaître. 

Connaissant le chemin de solidification en l'absence de transport macroscopique de soluté, il est 
possible d'en déduire l'évolution de la densité du liquide dans la zone pâteuse exprimée à l'aide de 
l'expression (5.7). La figure V-5b) représente l'évolution de la densité relative du liquide en 
fonction de la fraction solide : 

(5.12) 

La figure V-5b) montre que la densité du liquide diminue lorsque l'on s'enfonce dans la zone 
pâteuse. Les valeurs numériques du tableau A4-2 ainsi que les pentes de liquidus ms;I calculées par 

Thermo-Calc montrent que 1 ~w c+~Tm/8 1 > 1 ~wNi+~TmNts 1 en cours de solidification. Par 
conséquent, c'est le carbone qui détermine la convection thermo-solutale dans la zone pâteuse. De 
plus, 113w c 1 > 1 ~Tm/s 1 , ce qui signifie que l'effet solutal est prédominant par rapport à 1' effet 
thermique. Ainsi, durant la sûlidificatiûn, la densité du liquide diminue, cornrne le montre la figure 
V-5b). 

Cette évolution est cohérente avec les champs de vecteurs vitesse représentés sur la figure V-7. Tout 
au long de la solidification, on observe un flux ascendant du liquide à l'intérieur de la zone pâteuse, 
due à l'allègement de celui-ci au cours de la solidification. On observe en début de solidification un 
flux ascendant de liquide le long de l'axe central du lingot. Ce flu_x disparaît avec l'avancée de la 
suliùifi(,;aliüü si bien que 1' on observe uu flux descendant dü liquide le long de 1' axe central à t = 

3428s. Ceci est dû à l'effet thermique de la convection qui s'atténue au cours de la solidification. En 
conséquence, le liquide enrichi en carbone et nickel de la zone pâteuse gagne la partie haute du 
lingot, ce qui induit une ségrégation positive et un appauvrissement dans la partie basse (figure V-
4). Le liquide fortement ségrégé dans la partie haute du lingot rapproche le chemin local de 
solidification de la zone de stabilité thermodynamique de l' austénite. Par conséquent, le taux de 
ferrite déposée dans la zone pâteuse est plus faible dans la partie haute du lingot, comme le montre 
la figure V-6a). 

L'étendue des zones ségrégées positivement et négativement sont les mêmes pour le carbone et le 
nickel. Mais quantitativement, la macroségrégation est plus sévère pour le carbone que pour le 
nickel. En effet, les valeurs des coefficients de partage données par Thermo-Calc en cours de 

l.d.fi . . >\Il • S:j] • • 'y/1 • y/1 • so 1 1 1catwn montrent que k~"<k0 ·<1 et k ·<k ·<1 
C Ni C Ni · 
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Le même calcul micro-macro que précédemment a été effectué dans les deux cas suivants : 
• Simulation 2 : sans prendre en compte la transformation péritectique; 
• Simulation 3 : sans prendre en compte l'addition de nickel, c'est-à-dire pour un alliage 

binaire Fe-0,2%C. 

Qualitativement, les calculs sur les trois simulations donnent la même allure pour les cartes de 
macroségrégation finale pour le carbone. Mais, quantitativement, la macroségrégation positive en 
carbone le long de la l'axe central diffère selon les cas. Celle-ci a été représentée le long de l'axe 
central sur la figure V-8 pour les trois simulations en terme de variation relative de Wc par rapport à 
wo 0 

c· 

(5;13) 

V - 2.2.1. Comparaison des résultats du cas de référence et de la simulation 2 

La macroségrégation positive est moins sévère dans le cas de référence que dans la simulation 2 au 
niveau de la hauteur h = 1,8m. Pour comprendre ce résultat, la même démarche que pour le cas de 
référence est appliquée : le chemin de solidification est calculé par le modèle de microségrégation 
avec (5.10) et (5.11) comme valeurs d'entrée. Comme il a été montré que c'est le carbone qui 
contrôlait l'évolution de la densité du liquide, une attention particulière a été apportée aux résultats 
le concernant. La figure V-5a) compare l'évolution du titre massique moyen en carbone dans le 
liquide au cours de la solidification prédite par le modèle dans le cas de référence et la simulation 2. 
On peut observer que la transformation péritectique réduit l'augmentation de la teneur en carbone 
dans le liquide (stade 2) : ceci a été théoriquement justifié dans la partie III - 4.4. La transformation 
péritectique tend donc à réduire le gradient de la densité du liquide dans la zone pâteuse et ainsi la 
convection thermo-solutale, comme cela est montré sur la figure V-5b). 

En conclusion, le cas de référence et la simulation 2 permettent de mettre en évidence un eîîet 
spécifique de la transformation péritectique sur la macroségrégation. Pour les alliages Fe-Ni-C 
étudiés, il correspond à une réduction de la sévérité de la macroségrégation finale. 

V - 2.2.2. Comparaison des résultats du cas de référence et de la simulation 3 

Pour le cüs de référence ccrrJne peur le cas binaire (simulation 3), !e che!!lin de solidification 
comporte les trois stades précédenunent identifiés mais la transformation péritectique se produit 
pour des intervalles de fraction liquide différents (tableau V-2). 

L'analyse précédente permet de mieux comprendre les différences observées entre le cas de 
référence et la simulation 3 : 

• La microségrégation du nickel influence la densité du liquide par la quantité (~w Ni+~TmN;118). 
Cette influence est visible sur la figure V-5 pour des fractions solides inférieures à 45%. 

• La modification de la microségrégation du carbone par l'ajout du nickel. En effet, dans le 
cas de référence, la transformation péritectique se produit pour des fractions liquides plus 
significatives que dans le cas binaire. Par conséquent, l'effet spécifique da la transformation 
péritectique sur la convection thermo-solutale est plus important dans le cas ternaire que 
dans le cas binaire. Connne mentiol1!lé plus haut, cet effet tend à réduire le gradient de la 
densité du liquide dans la zone pâteuse. 
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Il en découle donc, comme cela est montré sur la figure V -8, une macroségrégation en carbone le 
long de l'axe central du lingot plus sévère dans le cas binaire que dans le cas ternaire. 

V- 3. INFLUENCE DE LA MACROSEGREGATION SUR LA MICROSEGREGATION 

Comme nous l'avons déjà mentionné dans le chapitre 1, une première approche théorique de la 
microségrégation à l'échelle d'un lingot de 2,5 tonnes de type 100C6 (1 %mass Cet 1,5%mass Cr) a 
été proposée par Melford et Granger [102] qui s'étaient heurtés au problème de transport de soluté à 
grande échelle pour mener à bien leur étude. Grâce à la technique de couplage micro-macro 
précédelThuent exposée, nous disposons d'un outil numérique permettant d'étudier à l'échelle d'un 
lingot inclustriell'effet : · 

• des conditions locales du refroidissement, caractérisée par la quantité a;, 
• de la variation de la composition moyenne locale du soluté i due aux flux convectifs du 

ôW 
liquide (le solide est supposé fixe), via la quantité ~, 

sur les profils de microségrégation générés par le modèle du chapitre II. 

V- 3.1. DEFINITION DU LINGOT ETUDIE 

L'alliage 100C6 présente l'avantage théorique de pouvoir être raisonnablement assimilé à un alliage 
ternaire Fe-C-Cr. Thierry Mazet [83] a mené une étude expérimentale sur un lingot coulé par 
Ascométal avec une nuance d'acier de type 100C6. D'une hauteur totale de H = 2720mm et d'une 
section carrée de côté L = 570mm à mi-hauteur, la lingotière correspondante permet de couler des 
lingûts d 'lliï rappûrt H/L supérieur à 8. Celle=ci est schématiquement représentée sur la figure V -9 
avec masselotte. 

Les compositions nominales de l'alliage sont les suivantes: w~ = 1,015 %mass et wg = 

1,345%mass. Pour ces compositions nominales, la phase solide primaire est l'austénite et la 
température de liquidus calculée pat Thermo-Calc est de 1460°C. Dans le calcul, seule la 
solidification primaire en austénite est prise en compte et le dépôt des phases mineures en fm de 
solidification n'est pas modélisé. Par conséquent, seul l'équilibre y/1 est considéré dans ce calcul. La 
nappe de liquidus austénitique a été tabulée selon la méthode exposée dans le chapitre IL Des 
coupes ùe ce ile nappe uni t:té reptésentées sur la figure \' -10 selon plusieurs isoconcentrution~ en 
carbüne. 11 est intéïessant de nûter que lâ pente de liquidus en chrome, positive pour 1 ~lo en carbone, 
change de signe et devient négative lorsque la concentration en carbone augmente. 

Au temps t = Os, la température initiale de l'acier est de 1500°C : il est donc entièrement à l'état 
liquide et la surchauffe est de 40°C. Les températures du moule et du bord réfractaire sont 
initialisées à 20°C. Le pas de temps macroscopique ~t utilisé en début de simulation Gusqu'à 200s) 
est de 10.2s. Puis jusqu'à la fm de la solidification, ~test de 10-1s. Le maillage macroscopique est 
constitué de 2904 mailles (121 mailles selon la hauteur et 24 mailles selon la largeur). La géométrie 
du lingot est supposée cartésienne. Les propriétés thermophysiques des différents matériaux 
représentés sur la figure V -9 sont indiquées dans le tableau A4-4. 
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Le tableau II-17 de la référence [83] indique sur le lingot masselotté Ascométal de 6,2 tonnes des 
tailles de structure de l'ordre de 400f.!m. La taille du domaine représentatif de la microségrégation À 

a donc été fixée arbitrairement à 200flm, et la géométrie microscopique est supposée axisymétrique. 
Les coefficients de diffusion utilisés pour le chrome et le carbone sont spécifiés dans le tableau A4-
l. Le maillage microscopique comporte 6 mailles dans l'austénite et 3 mailles dans le liquide. 

V- 3.2. RESULTATS ET DISCUSSION 

V- 3.2.1. Formation de la macroségrégation 

Les cartes de macro ségrégation en carbone et en chrome sont représentées sur la figure V -11. La fin 
de-la solidifieation est atteinte-au bout .de- 25000s. Là encore, on observe-sur .. ce lingot pour le 
carbone et le chrome : 

• Une zone ségrégée négativement en pied de lingot ; 
• Une zone ségrégée positivement le long de l'axe central du lingot et dans la partie haute. 

V - 3.2.2. Analyse de la microségrégation 

Sur la figure V-9 ont été reportés les positions de 6 zones d'analyse qui ont fait l'objet d'une étude 
numérique plus fine de la microségrégation: 3 de ces zones se situent sur l'axe central du lingot à 
différentes hauteurs et les 3 autres le long d'une coupe transversale du lingot, notée G et représentée 
sur la figure V-9. Les coordonnées de ces zones sont indiquées dans le tableau V-3, l'origine étant 
prise au coin inférieur gauche de la lingotière. Ces points d'analyse ont été choisis de manière à 
concorder avec les échantillons à partir desquels Mazet a établi des profils de microségrégation 
[83]. 

Pour pouvoir établir des profils de microségrégation représentatifs du déroulement de la 
solidification, il est nécessaire de disposer d'un élément dont la composition locale évolue de façon 
monotone au cours de celle-ci. Le chapitre IV a bien montré que, pour l'aiiiage Fe-4%Ni-û,l %C par 
exemple, un tel choix n'était pas évident en raison de la transformation péritectique en cours de 
solidification. Mazet [83] recommande l'utilisation du chrome comme élément de référence pour 
établir les profils cumulés. Si 1' on ne prend pas en compte le dépôt de phases mineures en fin de 
solidification, ce choix est justifié par la simulation numérique puisque pour tous les points 
d'analyse en cours de solidification, le profil du chrome calculé par le modèle à morphologie 
simplifiée est monotone le long de la coordonnée spatiale r du domaine d'étude de la 
microségrégation. 

Pour présenter 1' ensemble des résultats relatifs à la microségrégation, la même méthodologie que 
Mazet a été appliquée : les profils de microségrégation sont successivement étudiés en fonction de 
la hauteur (points 1, 2 et 3) et de la distance à la peau du lingot (points 4, 5 et 6). 

V - 3.2.3. Variation de la microségrégation en fonction de la hauteur du lingot 

V - 3.2.3.1. Chemin de solidification 

Les chemins de solidification aux points 1 et 2 sont parfaitement confondus. En translatant cette 
courbe de 30°C vers les températures inférieures, on obtient le chemin de solidification au point 3, 
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excepté pour les 5 premiers pourcents de solide formé. La température de liquidus diffère d'un peu 
moins de 5°C entre les points 1 et 3. Alors que le chemin de solidification pour le point 1 présente 
une allure assez proche de ceux déjà calculés dans les chapitres III et IV, il n'en est pas de même 
pour le celui du point 3. En effet, pour les premières fractions solides, la température chute assez 
brusquement, comportement qui n'avait pas été observé dans les chemins de solidification calculés 
en système fermé jusqu'à présent. Les variations de la composition moyenne en carbone et en 
chrome au point 3 ont été superposées au chemin de solidification sur la figure V-13. En raison du 
fort enrichissement en solutés au début de la solidification, la formation du solide n'est pas 
thermodynamiquement favorisée : il en résulte donc que pour un abaissement important de la 
température (30°C), la fraction solide formée est faible. Cet exemple particulier nous montre donc 
que considérer la microségrégation en système ouvert peut complètement bouleverser l'allure des 
chemins de solidification. 

-- -

Les températures de liquidus et de soli dus pour les points 1 à 3 sont indiquées dans le tableau V -4. 
Ce dernier montre que pour l'alliage considéré, l'ordre de grandeur de l'intervalle de solidification 
est jusqu'à 10 fois plus large que celui calculé dans le chapitre IV pour l'alliage Fe-4%Ni-O,l %C. Il 
peut donc être intéressant d'observer en cours de solidification la variation des grandeurs 
thermodynamiques au point 3 calculées à l'aide du couplage avec Thermo-Calc selon le principe 
exposé dans la partie II- 3. Dans le cas de référence du chapitre III (alliage Fe-4%Ni-O,l%C), les 
variations de k'P1;'P2 et de m'P1;'P2 en cours de solidification ont été respectivement représentées sur la 

figure III-1 et la figure III-11. Celles-ci ne montrent pas d'évolution siginificative des quantités 
thermodynamiques en cours de solidification, sans doute en raison du faible intervalle de 
solidification. Dans le cas de l'alliage 100C6, l'observation de la figure V-14 conduit à des 
conclusions différentes puisqu'en cours de solidification: 

• ky~l augmente de 25% (0,36--+ 0,45); 

• kYfr1 diminue de 20% (0,85 --+ 0,68) ; 

• mY{i diminue de 40% (-70°C/%mass--+ -98°C/%mass); 

• mYfr1 change de signe (-lo2°C/%ïnass ____, 2.6°C/%mass). Il a en effet déjà été observ·é sur la 

figure V -10 que lorsque le titre massique en carbone passe de 1 %mass à 4 %mass, rn Yfr1 passe 

du signe négatif au signe positif. 

La phase identifiée plus haut en début de solidification du point 3 apparaît également sur les 
courbes d'évolution de kY

11 et de mY
11

• 
l l 

V - 3.2.3.2. Profils cumulés de microségrégation en chrome 

La figure V -17 représente les profils cumulés en chrome obtenus en fin de solidification à 
différentes hauteurs le long de l'axe central du lingot. L'obtention des profils cumulés à partir des 
profils linéiques a été décrite dans la partie III - 5.1. D'un point de vue général, les allures des 
profils cumulés finaux calculés pour les points 1, 2 et 3 sont les mêmes. Cependant, la comparaison 
entre ces différents profils permet de mettre en évidence une augmentation des niveaux minimums 
et maximums de compositions quand on se rapproche de la surface supérieure du lingot. Dans ces 
conditions, c'est l'ensemble du profil de microségrégation qui est translaté vers des concentrations 
en chrome plus élevées, comme le montre la figure V-17. Il s'agit ici d'un effet direct de la 
macroségrégation en chrome à l'échelle du lingot, dont le profil le long de l'axe central a été 
représenté sur la figure V-16. Le calcul prédit en effet une zone en pied de lingot où la 
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macroségrégation en chrome est négative. Le point 1 appartient à cette zone. En revanche, à partir 
d'une hauteur y = 700mm, la macroségrégation devient positive. 

L'étude de Mazet portait surtout sur la caractérisation de la microségrégation en des zones du lingot 
où la texture était différente (zone colonnaire, zone équiaxe globulaire, zone équiaxe dendritique, 
zone équiaxe latérale). Dans la mesure où l'état actuel du modèle micro-macro ne permet pas une 
étude fine des microstructures, une comparaison avec des résultats expérimentaux peut paraître 
prématurée. Cependant, par certains aspects, les résultats numériques concordent avec ceux obtenus 
expérimentalement par Mazet [83] : 

• La différence de compositions moyennes locales en chrome entre le pied et la tête du lingot 
apparaît clairement sur les profils de microségrégation expérimentaux et elle est du même 
ordre de grandeur ; 

-• L'allure des _profils cumulés n ~est pa& modifiée 11arJa positionJe lQng. de 1' a](e du lingot ; 
• Les niveaux minimums de compositions prédits par le modèle et l'expérience sont les 

mêmes pour les échantillons considérés . 

• 
En revanche, la principale différence relative aux profils cumulés de microségrégation entre ceux 
calculés par le modèle et ceux établis par Mazet concerne les fractions cumulées supérieure à 80%. 
Les profils expérimentaux rendent compte en effet d'une microségrégation beaucoup plus intense 
que celle calculée. Cette différence entre les résultats numériques et expérimentaux peut avoir 
plusieurs origines possibles : 

• Le coefficient de diffusion du chrome dans l'austénite adopté dans le modèle est trop élevé; 
• Le dépôt des phases mineures en fin de solidification n'est pas pris en compte. 

V- 3.2.4. Evolution des profils de microségrégation en fonction de la distance à la peau du 
lingot 

V - 3.2.4.1. Chemin de solidification 

Les températures de liquidus et de solidus pour les points 4 à 6 sont indiquées dans le tableau V-5. 

Comparaison entre les points 5 et 6 : 

D'après le tableau V-5, Tliq(point 5) = Tliq(point 6) = T!iq(w~). En revanche, Tsol(point 5) > T801(point 
6). Deux effets contribuent à ce résultat : 

• D'après la figure V-19, en cours de solidification, wcr(point 5) < wcr(point 6) et wc(point 5) 

< w c(point 6). Le point 6 étant plus chargé en soluté, son chemin de solidification est donc 

déplacé vers des températures plus basses ; 
• Le refroidissement est de plus en plus rapide lorsque l'on se rapproche des parois, ce qui 

contribue à diminuer le temps local de solidification et donc à diminuer Tsol· 

Par conséquent, dans ce cas-là, les effets combinés des conditions locales du refroidissement et de 
la variation de la composition moyenne locale du soluté s'ajoutent pour expliquer ce résultat. 
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Comparaison entre le point 4 et le point 6 : 

Le chemin de solidification du point 4 se déduit de celui du point 6 par une translation de 1 0°C vers 
les températures les plus basses : 

• Au cours de la solidification, le point 4 s'enrichit davantage en solutés carbone et chrome 
que le point 6, ce qui déplace le chemin de solidification du point 4 vers des températures 
plus basses ; 

• Le taux de refroidissement est beaucoup plus lent au point 4 qu'au point 6. En effet, les 
temps locaux de solidification calculés pour le point 4 et le point 6 sont respectivement 
5000s et de 300s. Cet effet tend donc à rapprocher le chemin de solidification du point 4 
vers des températures plus hautes. 

~ans ce cas-là, -les effets des conditions locales du refroidissement et de la \Tariation de la 
composition moyenne locale du soluté sont antagonistes. L'observation de la figure V -18 permet 
de conclure que 1' effet de la variation de la composition moyenne locale du soluté est prédominant 
sur l'effet des conditions locales du refroidissement. 

V - 3.2.4.2. Profils cumulés de microségrégation en chrome 

La figure V -20 représente les profils cumulés en chrome obtenus en fin de solidification dans la 
coupe transversale G du lingot à des distances différentes de la peau. 

Comparaison entre le point 4 et le point 6 : 
Comme dans la partie V - 3.2.3, les effets du transport macroscopique de soluté sont clairement 

visibles sur les profils cumulés finaux où il apparaît que wc/point 6) <wc/point 4). En particulier, 

'rcr(point 6) > 'rcr(point 4). Tous les calculs ayant été effectués avec la même taille de structure et la 
même géornétrie, ûlî peut invüquer CûlTùTie explicatiûn à ce résultat le taux de refroidisse1nent 
différent au point 4 et au point 6 déjà indiqué précédemment. 

Comparaison entre le point 4 et le point 5 : 
Le temps local de solidification pour le point 5 est de 3700s alors que celui du point 4 est de 5000s. 
On pourrait donc s'attendre à ce que 'rcr(point 5) > 'tcr(point 4). Or la figure V-20 montre que : 
'rcr(point 5) = 1,375 
'rcr(point 6) = 1,58 

Jusqu'à présent, seule la connaissanct: ùu Lt:anps local de solidificatiûn ainsi que la valeur moyenne 
du soluté en fin de Sülidificatiün a été utilisée pûur interpréter les résultats relatifs à 1' allure des 
profils cumulés. La comparaison entre les points 4 et 5 est intéressante puisqu'elle montre que ces 
arguments ne suffisent plus à expliquer les différences dans les profils constatées, notamment en ce 
qui concerne l'évolution de 'rer le long de la coupe transversale G. Dans ce cas précis, une 
connaissance précise de toute l'histoire de la solidification locale et de l'établissement de la 
microségrégation est nécessaire pour pouvoir expliquer l'allure des profils cumulés finaux. 

V- 4. CONCLUSION 

Cette partie a montré les principes du couplage du modèle de microségrégation développé dans le 
chapitre II avec le code macroscopique SOLID. Le modèle micro-macro qui en résulte est ainsi 
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capable de prédire la macroségrégation induite par le mouvement du liquide à grande échelle avec 
une description fine de la microségrégation. 
Une première application a porté sur un lingot théorique pour lequel l'influence de la 
microségrégation sur la macroségrégation a été étudiée. Notamment, l'augmentation de la teneur en 
carbone dans le liquide durant la solidification est atténuée par la transformation péritectique, 
comme cela a été montré dans le chapitre III. Par conséquent, le gradient de la densité du liquide 
dans la zone pâteuse et donc l'intensité de la convection thermo-solutale sont réduits également. 
Ainsi, pour certaines nuances d'acier, il est important de connaître à quel stade de la solidification la 
transformation péritectique a lieu. 
Une seconde application a porté sur une étude plus fine de la microségrégation finale dans un lingot 
industriel de type 100C6. Le couplage micro-macro réalisé offre en effet la possibilité de prédire les 
profils cumulés en fin de solidification de l'élément d'alliage choisi comme référence, ici le 
chrome. C_ette_itude a permis demp11tr~r qut: l'allured~ che1Ilin de_solidiflcati()n calculé en système 
ouvert pouvait être très éloignée de celle calculée dans les chapitres III ou IV. 
Une comparaison des profils cumulés obtenus le long de l'axe du lingot et dans une coupe 
transversale a été réalisée. Les profils cumulés calculés en fonction de la hauteur du lingot 
présentent la même allure et possèdent le même indice de microségrégation en chrome. L'évolution 
des profils en fonction de la distance à la peau du lingot est plus difficile à interpréter. Elle révèle 
notamment qu'une connaissance précise de toute l'histoire de la solidification locale et de 
l'établissement de la microségrégation est nécessaire pour pouvoir expliquer l'allure des profils 
cumulés finaux. 
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CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES 

Ce travail a permis la mise au point d'un modèle numérique de microségrégation dans le cas d'une 
croissance dendritique colonnaire appliqué à des alliages ternaires. Le cas de la transformation 
péritectique a été spécifiquement étudié. L'équation de la diffusion dans chacune des phases a été 
résolue à l'aide d'un algorithme de calcul original basée sur la généralisation de la transformation 
de Landau à 3 phases dans le cas de la transformation péritectique. Cet algorithme est tout à fait 
généralisable au traitement de morphologie dendritique complexe autre que plane, axisymétrique ou 
sphérique. Enfin, ce modèle a fait l'objet d'un couplage selon la méthode tabulaire avec Thermo­
Calc en raison des gains de calcul par rapport à un couplage direct. 

Les tests numériques appliqués à cë modèle ont démontré qu'il donnait des résultats stables vis-à­
vis du pas de temps et du maillage microscopiques. Surtout, il a été démontré que le suivi exact des 
interfaces entre les différentes phases en présence par la transformation de Landau permettait 
d'obtenir des résultats satisfaisants avec un nombre limité de mailles. En revanche, le 
comportement de l'interface 8/y au cours de la transformation péritectique est plus sensible au 
nombre de mailles adopté. En conclusion, ces résultats ont permis l'adoption d'un nombre limité de 
mailles dans le modèle de microségrégation lors des calculs micro-macro. 

L'analyse théorique des résultats générés par le modèle a montré que la dynamique de l'interface 
8/y au cours de la transformation péritectique influence de manière déterminante l'évolution de la 
teneur en soluté dans le liquide. Des comparaisons entre les résultats du modèle et les résultats issus 
d'une approche simplifiée consistant à bloquer l'interface 8/y au cours de la transformation 
péritectique ont révélé la conclusion suivante : au cours de la transformation péritectique, la prise en 
compte du mouvement de l'interface 8/y affecte peu l'évolution de la composition en solutés 
substitutionnels dans le liquide mais influence de manière déterminante l'évolution de la 
composition en solutés interstitiels dans le liquide. Ce résultat est à prendre en considération pour 
expliquer théoriquement les profils de macroségrégation dans des lingots pour des alliages 
comportant une transformation péritectique. 

Les résultats générés par le modèle ont été confrontés aux résultats expérimentaux d' Addad sur des 
alliages Fe-Ni-C de différentes compositions. La comparaison quantitative des résultats a été 
réalisée au moyen des profils cumulés statistiquement plus représentatifs, même si les profils 
linéiques expérimentaux ont fourni des informations qualitatives supplémentaires très utiles à 
l'interprétation des résultats relatifs à l'établissement de la nlicroségrégation. Le modèle a pennis de 
proposer des éléments de réponse théoriques pour expliquer l'évolution ùes profils Œrnul6:> 
expérimentaux au cours de la solidification. 
Les résultats générés par le modèle sont quantitativement tout à fait satisfaisants et reproduisent 
correctement les effets sur la microségrégation de la nature du premier solide déposé ou les effets de 
taille de structure. Le modèle a permis de confirmer, en parallèle des mesures expérimentales de 
microségrégation effectuées, l'importance d'un bon échantillonage dans l'étape de définition de la 
zone d'analyse expérimentale. 

L'étude de la microségrégation a ensuite été entreprise en système ouvert, ce qui correspond à la 
situation rencontrée lors de la solidification des lingots industriels. A cet effet, le modèle de 
microségrégation a été couplé avec le code macroscopique SOLID. Le modèle micro-macro 
résultant s'est révélé tout à fait robuste sur les configurations industrielles présentées dans ce 
manuscrit. 
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Une première application sur un lingot théorique a permis de vérifier quantitativement l'effet de la 
transformation péritectique sur l'intensité de la macroségrégation axiale envisagée qualitativemnt 
dans le chapitre III: la prise en compte de la transformation péritectique tend à atténuer l'intensité 
de la macroségrégation en certaines zones de l'axe du lingot. 

Une seconde application a porté sur une étude plus fine de la microségrégation finale à l'état brut de 
coulée dans un lingot industriel de type 1 OOC6. Une comparaison des profils cumulés en chrome 
obtenus le long de l'axe du lingot et dans une coupe transversale a été réalisée. Les profils cumulés 
calculés en fonction de la hauteur du lingot présentent la même allure et possèdent le même indice 
de microségrégation en chrome. L'évolution des profils en fonction de la distance à la peau montre 
que la modélisation de toute l'histoire locale de l'établissement de la microségrégation est requise 
pour obtenir les profils cumulés enfin de solidification. 

Les exemples de couplage micro-macro présentés dans le chapitre V ne prennent pas en compte 
l'effet du retrait en cours de solidification. Or, Il a été observé sur de nombreux lingots industriels la 
présence d'une ségrégation négative importante en peau dont des travaux précédents ont montré 
qu'elle pouvait être due au retrait. Cependant, les équations constitutives du modèle ont été établies 
dans ce manuscrit en prenant en compte les différences de densités des phases en présence dans le 
volume d'étude de la microségrégation. Le modèle peut donc se prêter à un nouveau couplage avec 
SOLID pour tester l'effet du retrait. 

Un algorithme de résolution de la surfusion aux pointes de dendrites primaires couplé avec SOLID 
a déjà été testé avec succès [55]. Une prochaine étape de ce travail peut donc consister à coupler le 
modèle de microségrégation avec cet algorithme. 

Le modèle de microségrégation dans le cas d'une morphologie dendntlque complexe présente 
l'avantage d'être facilement généralisable au traitement de la croissance équiaxe, suivant l'idée de 
Beckermann et colL [11] d'avoir une formulation unifiée du modèle suivant que l'on est dans une 
structure dendritique colonnaire ou équiaxe. L'introduction d'une loi de transition colonnaire­
équiaxe dans SOLID a déjé été réalisée [55], ce qui permet de prédire l'étendue de la zone équiaxe 
dans un lingot. Le couplage avec le modèle de microségrégation présenté dans ce travail et prenant 
en compte la transformation péritectique pourrait par exemple être confronté aux travaux 
expérimentaux de Tiwari et Beech [89] et Bibby et Beech [90]. Ceux-ci ont en effet observé un eÎÎet 
de la réaction péritectique sur la formation de la zone équiaxe dans des aciers faiblement chargés. 
Ainsi, pour des compositions nominales proches de la composition péritectique de l'alliage, la zone 
équiaxe est plus étendue. 

Enfin, des travaux récents ont montré que la prise en compte du mouvement des grains équiaxes 
dans la modélisation de la solidification des lingots [34, 114] permettait d'obtenir des profils de 
macroségrégation plus proches des résultats expérimentaux. Une réflexion sur le couplage du 
modèle de microségrégation présent avec le mouvement des grains équiaxes peut donc se révéler 
productive. 
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ANNEXE 1 : PROCEDURES DE CALCUL DES SURFUSIONS ET 
VITESSES DE POINTES PRIMAIRES ET SECONDAIRES 
UTILISEES DANS LE MODELE DE MICROSEGREGATION 

Al-1. ALGORITHME DE CALCUL DE LA SURFUSION AUX POINTES PRIMAIRES DE 
DENDRITES A PARTIR DES VALEURS DU GRADIENT THERMIQUE MOYEN ET DE 
LA VITESSE DES POINTES PRIMAIRES 

Gs+GI 
Si l'on suppose connus le gmdient thermique moyen ëh = T 2 T ainsi que la vitesse des pointes 

primaires Upp, l'algorithme de résolution est le suivant: 

1) Ç,(Pei) est initialisé à 1 et w1
(
8 à w~. 

2) rp 1 iter est calculé à 1' aide de la relation suivante ( 1.29) : 

? r ~ Upp 11s - -1 
rj; =~{L..J)ïilli(ki-l)w i Ç,(Pei)- G} 

i 1 

3) Connaisssant rp 1 iter et Upp, il est possible de calculer pour chaque soluté Pei 1 iter et donc 
Ç(Pei) 1 iter 

4) On calcule w1(8 
1 iter et Tpointe 1 iter à l'aide des relations (Al.l) et (A1.2) : 

wo 
wl/s= 1 

i 1-(1-ki)Iv(Pei) 

..,.,pointe- ,....Jiq ' ) m , ___ o __ .J/s\ 
1- - 1 - T k....J Hi~ W i - W i ) 

1 

5) On calcule le résidu E = (Tpointe 1 iter- Tpointe 1 iter-1)/ Tpointe 1 iter 

6) Si ~:<1 o-5, Tpointe = Tpointe 1 iter, sinon on retourne à 2). 

Pour la ferrite, Ho)= 2,65.10-7m.K r39l 
Pour l'austenite, r(y) = 3,19.10-7m.K [39] 
La constante de stabilité cr est prise égale à 1/411?. 

(Al.l) 

(Al.2) 

Al-2. ALGORITHME DE CALCUL DE LA VITESSE DES POINTES SECONDAIRES DE 
DENDRITES Ups DANS LE CAS D'UNE CROISSANCE CONTROLEE PAR DIFFUSION 

Cette partie reprend l'algorithme développé par Appolaire dans le cadre de sa thèse [34]. Les 
équations constitutives permettant de calculer Urs dans le cas des alliages multiconstitués sont les 
suivantes: 

(A1.3) 
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(A1.4) 

La relation (A1.3) se met sous la forme d'une fonction de variable rpPps dont on cherche le zéro 

correspondant à la surfusion ~T. Ce zéro est recherché par la méthode ~e Vijngaarden-Dekker­
Brent [95]. Connaissant rpsUps' l'équation (Al.4) donne directement la valeur du rayon de pointe 

correspondant rps' à partir de laquelle il est facile de trouver Ups· 

- 115-



ANNEXE 2: BILANS DE CONSERVATION DE LA MASSE EN 
SOLUTE A L'INTERFACE cpllcp2 

Soit 'V<p une grandeur physique définie sur la phase <p. Sa moyenne <'Jf<r> définie sur le V .E.R. est 
donnée par: 

(A2.1) 

où y<r est la fonction de phase définie de la manière suivante : 

rrp x,t = . (-. ) tr 1 dan .. s l.a .pha. se q; 
0 dans l'autre phase 

(A2.2) 

Cette moyenne ne correspondant pas à la valeur usuelle de la moyenne, on définit également une 

moyenne dite moyenne intrinsèque de phase, notée <\jf<r><r : 

(If/rpr=~ slf/rpdV 
V ve 

(A2.3) 

où Vrp est le volume occupé par la phase <p à l'intérieur du volume V o : 
P = Jrrpdv 

Vo 

Etant donné que 'V<p est une propriété spécifique à la phase <p, donc nulle dans les autres phases, la 
relation entre moyenne de phase et moyenne intrinsèque de phase s'écrit : 

(A2.4) 

Vrp 
11VPr' arp=-
- -- o Vo 

Ces différentes grandeurs interviennent dans la méthode de prise de moyenne utilisée dans cette 
partie et largement exposée dans la référence [93]. 

A2-1. BILAN DE CONSERVATION GLOBALE DE LA MASSE DANS UNE PHASE cp 

La méthode de prise de moyenne appliquée à la conservation globale de la masse dans une phase <p 
permet d'établir: 

!(p"'g"') + V(p"'g"'(V"')"') +~of p"'(V"'-Q"'ie).it"'iedS = 0 
<pie 

e désigne l'ensemble des phases en contact avec la phase <p 

V"' est le vecteur vitesse absolue de la phase <p à l'interface cp/e 

Q"'ie est le vecteur vitesse absolue de l'interface cp/e 

~<pie est le vecteur unitaire normal à l'interface cp/e orienté verse 

(A2.5) 

Pour alléger les notations, on pose habituellement r <pii<pZ = ~0 f p"' 1 (V"' 1 -Q"' 1 i"'2).~"' 11"'2dS 
<pi-i<p2 -
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Application 

• Pour la phase solide primaires supposée fixe au cours de la solidification, e = {1} d'où: 
a 
81

(p5g5
) + rsn = 0 (A2.6) 

• Pour la ferrite supposée fixe au cours de la transformation péritectique, e = {y} : 
a 
81

(pege) + re;y = o (A2.7) 

• Pour l'austénite supposée fixe au cours de la transformation péritectique, e = {8,1} : 

(A2.8) 

• Pour le liquide intradendritique en présence de liquide extradendritique, e == { s,le} : 

!cpligli) + V(pligli(Vli)li) + rli/s + rli/!e = 0 (A2.9) 

A2-2. BILAN DE CONSERVATION GLOBALE DE LA MASSE A L'INTERFACE cpllcp2 

Le bilan local de la masse en un point de l'interface <pll<p2 s'écrit: 

V'P1 est le vecteur vitesse absolue de la phase <pl à l'interface <pll<p2 

V'P2 est le vecteur vitesse absolue de la phase <p2 à l'interface <pl/<p2 

ncpîicp
2 est le vecteur vitesse absolue de l'interface <pll<p2 

!tcpl/cp
2 est le vecteur unitaire normal à l'interface <pl/<p2 orienté vers <p2 

n'cp
2

/cpl est le vecteur unitaire normal à l'interface <pll<p2 orienté vers <pl 

L'intégration de l'équation (A2.10) le long de l'interface <pl/<p2 donne: 

r cpl/cp2 + r cp2/cpl = o 

Application 

• A l'interface s/1 en cours de solidification primaire : 
rs/l + rvs = 0 

• A l'interface 8/y au cours de la transformation péritectique : 
re/y+ ryle= 0 

• A l'interface y/1 au cours de la transformation péritectique : 
ry/l +r11r = o 

• A l'interface liquide intradendritique/liquide extradendritique : 
rllJie +rie/li = 0 
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A2-3. BILAN DE CONSERVATION DE LA MASSE DE SOLUTE A L'INTERFACE <pl/<p2 

Le bilan local de la masse de soluté en un point de l'interface <pl/<p2 s'écrit: 

P"'lw"'l/"'2(V"'I-n"'l/cp2). it"'I~<vz + 1cpllcp2 .it"'I/cp2 + P"'zwcp2/cpi(V"'z _ficpl/cp2). ï.tcp2/cpl + 1"'2/cpi_it"'2/cpl= 0 
(A2.16) 

A l'intérieur du V.E.R., on suppose que w"'11
"'
2 et w"'21"'1 ne varient pas le long de l'interface <pl/<p2. 

Si l'on adopte la même hypothèse pour la composante normale du gradient de soluté de par et 
d'autre de l'interface, il vient après intégration de (A2.16) le long de l'interface <pl/<p2 : 

w"'IIcp2 1 cpllcp2 + [p"'ID"'IVw"'T.itcpiicp2]''~o jdS + w'P21cpi 1 cp2/cpi + [p"'2D"'2Vw<P2.frcp21cp2f~o jdS = 0 

cpl/<p2 cpllcp2 
(A2.17) 

Par définition, la surface spécifique S"'11
"'

2 
= j_ JdS. En notant J"' 11

"'
2 = [p"'1D"'1Vw"'1.it"'11

"'
2J' et 

v Vo 
cpl/cp2 

Application 

• A l'interface s/1 en cours de solidification primaire: 

n'o:u-.rP.c (112 hÎ r "= _.2..(n5a 5î rl'm1· 
_LJ "1"'.1.~u \.L ..._ •'-' j' ..._ S/1 Qt\t-' b J "'"" '-' ...... • 

• A l'interface 8/y au cours de la transformation péritectique : 

D'après (A2.7), 1 81y = -!(p8g8
) d'où: 

(1-k8/y)wy/o.2..(p8g8)= so/y(J8/y + Jy/8) 
at v 

• A l'interface y/1 au cours de la transformation péritectique: 

(A2.18) 

(A2.19) 

(A2.20) 

D'après (A2.7) et (A2.8), f'y11 = -!(pYgY)- f'y1;s = -!(pYgY) + 1 81y = -!(pYgY)- !(p8g8
) d'où: 

(A2.21) 

• A l'interface liquide intradendritique/solide dans le cas d'une morphologie complexe : 

si le liquide en contact avec les phases solides est intradendritique, dans lequel la composition en 
soluté est supposé uniforme, alors i 1

s est une forme indéterminée. Les équations (A 2.19) et (A2.21) 
ne sont pas utilisables et sont remplacées par le bilan de masse de soluté dans le liquide 
intradendritique. 

La loi de conservation de la masse moyennée pour le soluté dans la phase <p s'écrit: 
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!(p"'g"'(w"')"') + V(p"'g"'(V"')"'(w"')"') +~of [p"'w"'(V"'-Q"'
1
e)].it"'

1
edS = 

<pie 

V(p"'g"'D"'V((w"')"')) + ~0 Jp"'D"'Vw"'.it"'1edS (A2.22) 

<pie 

HA2.1 : la diffusion du soluté dans la phase <:pest supposée négligeable à l'échelle macroscopique, 

d'où V(p"'g"'D"'V((w"')"')) =O. 

Son application au liquide intradendritique donne : 

.Q., _ligli .. li, 1 ~/ li li<yc->li)li.wli' ..L • lir. ..L .. ,lir__ - ssllil'li/s ..J... sli/lerlille 
àt\.1-' W ) 'V\.P g J 1 W .1. his 1 w .1. II/le- v J ' v J 

De plus, l'équation de cons-er-Vation dela masse (A2.5) appliquée au liquide intradendritique donne : 

!cpligli) + V(pligli(Vli)ti) + rli/s + rline = o (A2.24) 

En combinant (A2.19), (A2.23), et (A2.24), il vient: 

pligl~(wli) _ wliv(p'ig'i<v'i>li) + V(pligli<vli>'iwli) = _ ss~iJslli + (ws/li_wli/s)rs/li + sli~eJle/li 

(A2.25) 
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ANNEXE 3: BILAN DE CONSERVATION DE LA MASSE EN 
SOLUTE DANS LA PHASE <p 

La forme locale de conservation de la masse en soluté i dans la phase <p s'écrit : 
8( 'Pw'P' 

Pat j) + V(p'~' wf V'~')=- v(Jf) 
Avec 

1'~'=p'~'D'~'Vw'P 
1 1 1 

Les notationsi et <p sont supprimées dans c~tte partis: pour alléger les notations. 

A3-1. TRAITEMENT DU TERME DE DIFFUSION 

(A3.1) 

(A3.2) 

Si 1 'on ne tient pas compte du terme de convection, la forme locale de conservation de la masse en 
soluté i dans la phase <p devient la seconde loi de Fick : 

~ =- V(1) (A3.3) 
8t 

.. A3-1.1. CAS D'UNE MORPHOLOGIE SIMPLIFIEE 

Pour les géométries cartésienne, axisymétrique ou sphérique, la seconde loi de Fick prend la forme 

. l.fi. . ~ 1 8( 8w) ) s1mp 1 1ee smvante: Ot = rN8r rNpDfu (A3.4 

avec: 
• N=O en géométrie cartésienne 
• N= 1 en géométrie axisymétrique 
• N=2 en géométrie sphérique 

La transformation de Landau consiste à effectuer le changement de coordonnées suivant : la 
variable spatiale r est convertie en une variable réduite 1; propre à chaque phase. 1; sera nommée Ç 
dans le premier solide qui se dépose au cours de la solidification (solide 1), 11 dans le second solide 
qui se dépose au cours de la solidificaiion (soliùt:: 2) t::i x Ûaüs le liquide. Les expressions de ces 
coordonnées en fonction der sont indiquées dans le tableau A3.1. On rappelle que dans le cas d'u..'le 
géométrie simplifiée, À désigne la taille caractéristique du domaine (voir I-6.1.). 

Dans ce nouveau repère, les interfaces ont des coordonnées fixes et Ç, 11 et x ont des valeurs 
toujours comprises entre 0 et 1 (voir figures II-7). 

La transformation de Landau fait apparaître comme nouvelles dérivées partielles : 

~,=~1 ~,QS, 
8t r 8t ~;+ 81; tàtr (A3.5) 

~~=~I§SI ar 1 8ç tart 
(A3.6) 
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-i-1 1 =~où X désigne la taille de la phase considérée et est indiquée dans le tableau A3.2. 

On pose V(~) = [~Jr, dont les expressions dans les différentes phases sont indiquées dans le 

tableau A3.3. 
Par analogie avec un problème de convection-diffusion, V(~) représente un champ de vitesse qui 
présente la particularité de changer de signe au sein du solide 2. En effet, la croissance de 
l'austénite se faisant aux dépens de la ferrite et du liquide au cours de la transformation péritectique, 
vii et vY sont de signes opposés et V(rl) s'annule pour: 

vii 
11 =vii_ vY (A3.7) 

En exprimant (A3.4) dans les nouvelles coordonnées et en yreportarit (AJ.5) et (A3.6), oh obtient: 

(A3.8) 

On voit apparaître dans le membre de gauche le terme d'advection V(~)acg;) dû au mouvement 

des interfaces. Dans un problème classique de convection-diffusion, on peut modifier 1' écriture de 

l ' , . (A3 8) . d h b 1 a(rN p V(é,)) Il . equatiOn . en aJoutant ans c aque mem re e terme w a~ . v1ent : 

N~ a( rN pwV(~)) _1 .2_( N DOw) a( rN p V(é,)) 
r 8t + a~ X2 a~ r p a~ + w a~ (A3.9) 

La méthûde de discrétisatiûn retenue est celle des volumes finis, car elle est particulièrement bien 
adaptée pour modéliser les problèmes liés aux phénomènes de transport. Dans la terminologie de 
Patankar [58] appliquée à un maillage monodirectionnel, on utilise les notations de la figure A3-l. 
On intègre chaque terme de l'équation (A3.8) sur un pas de temps dt et le volume de contrôle. 

Intégration du terme 1 : 
Pour intégrer le premier terme, on adopte la loi de variation spatiale (notée 1) suivante : on 
suppose que le titre massique est constant sur le volume de contrôle. Il vient alors : 

Intégration du terme 2 : 
On adopte un schéma temporel implicite pour intégrer le terme 2 par rapport au temps : 

7t fa( rN p~V(é,)) d~dt = (r~peVeWe 1 t+iit- r~pwVwww) 1 t+iit) 8t (A3.11) 

t w 

HA3.1 : on suppose que la densité p de la phase <pest uniforme, c'est-à-dire qu'elle ne dépend pas 
des titres massiques locaux en soluté, d'où Pe=pw=p. 
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Pour exprimer les titres aux frontières du volume de contrôle, plusieurs lois de variation spatiale 
locale sont proposées par Patankar [58]. Parmi elles, le schéma upwind a été retenu dans le cadre 
de ce travail et peut être décrit comme suit : 

we= w(P) si Ve>O 
we= w(E) si Ve<O (A3.12) 

Ww = w(W) si V w>O 
ww= w(P) si Vw<O 

Cette loi sera dénommée par la suite loi de variation spatiale 2. 

Le schéma upwind se justifie par l'étude de la solution analytique du problème monodimensionnel 
d'advection-diffusion obtenu pour différentes valeurs du nombre de Péclet. On montre alors 
facilement que lorsque le nombre de Péclet tend vers l'infini (le terme advectif l'emporte sur le 
terme diffusif), la solution locale se rapproche du schéma upwind [58]. 

Intégration du terme 3 : 
Pour intégrer le terme 3, on adopte également un schéma temporel implicite : 

(A3.13) 

t w 

HA3.2 : on suppose que le coefficient de diffusion du soluté i dans la phase cp est uniforme, c'est-à­
dire qu'il ne dépend pas des titres massiques locaux en soluté, d'où De=Dw=D. 

Pour calculer les valeurs des dérivées premières de w par rapport à la variable réduite ; aux 
frontières du domaine de contrôle, on adopte une loi de variation spatiale linéaire de w en 
fonction de Ç, d'où : 

::1r '"''"\ (P) ,. t+ot (W) ., t+ot "'-~· (E) 'i t+iit (P) 'i t+ot 
~ 1 = 1 t+iit w - w _uw_l = 1 t+ot w -VI:: (A3 14) a; w p (aÇ)w et aç e p (aÇ)e . 

Cette loi sera dénommée par la suite loi de variation spatiale 3. 

Intégration du terme 4 : 
Loi de variation spatiale 4 : on suppose que le titre massique est constant sur tout le volume de 
contrôle. On prend sa valeur à l'instant t+8t. Il vient: 

t+ot e a( rN 0 V(IJ) .. . 0 ·-· 1 .... ~. 0 "'- ~ "'- ~ ' ~ f jW aÇ di;dt=(pw(P)I·~·tr'e'Ve-f'~Yw)Ot (A3.15) 

t w 

A un coefficient multiplicatif près, r: correspond à la surface est Se de l'élément de volume,~ à la 

surface ouest Sw de l'élément de volume, et N~ 1 (fN;'- rN;') au volume de contrôle Volp. 

En combinant (A3.9) à (A3.15), il vient: 

A(P)i t+otpj t+ow(P)! t+ot = A(E)! t+otpj t+otw(E)! t+ot+A(W)! t+otpj t+otw(W)! t+ot+A(P)! tpj tw(P)! t 

(A3.16) 
avec 
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A(E)I t+dt = s 8t[l2.. -
1 

+ max(O -V )] 
e X2 ()~e ' e 

A(W)I t+dt = s 8t[.Q__l_+ max(O V )] 
w X2 b~w ' w 

(A3.17) 

1 
A(P)I 1 =X Vo~ 

A(P)I t+dt = A(E)I t+dt+A(W)I t+dt+A(P)I 1 

A3-1.2. CAS D'UNE MORPHOLOGIE COMPLEXE 

Rappelons que dans ce cas, la composition est supposée uniforme dans le liquide intradendritique et 
l'éEiuation de- la diffusion n'est donc J"ésglue que dans -les phases -solides- ~t Je liquide 
extradendritique. Dans l'hypothèse d'une morphologie quelconque de la structure de solidification, 
le problème devient tridimensionnel et l'équation (A3.4) n'est plus valable. La figure A3.2. 
représente une phase <p dans le cas d'une géométrie quelconque, pouvant être décrite comme un 
nombre fini de sous-domaines délimités par des surfaces d'isoconcentrations. 

Les sous-domaines P ainsi définis ne sont pas fixes au cours du temps et leur variation temporelle 
est liée au phase de croissance ou de régression de la phase <p. En ce sens, on retrouve de fortes 
analogies avec le cas d'une morphologie simplifiée. En effet, les mailles P du maillage 
monodimensionnel défini dans la transformation de Landau varient au cours du temps en fonction 
du mouvement des interfaces de la phase considérée. 

Comme l'équation (A3.4) n'est plus valable, intégrons directement l'équation (A3.3) sur le volume 
de contrôle V olp : 

Vol, Voir 

La régie de Leibnitz permet d'exprimer la première intégrale de la façon suivante: 

Jacb;)dV =! f pwdV- f pw We.ÏÏ:dS- f pw Ww.U:ds 
Voir Se Sw 

Voir 

(1) (2) (3) 

avec We le vecteur de la vitesse absolue de la face est du volume Volp 

0: le vecteur unitaire normal à la face est et dirigé vers la maille est 

Ww le vecteur de la vitesse absolue de la face ouest du volume Volp 

U:, le vecteur unitaire normal à la face ouest et dirigé vers la maille ouest 

(A3.18) 

(A3.19) 

De plus, à l'aide du théorème de Stokes-Ostrogradsky, l'intégrale volumique de la divergence du 

flux 1 s'écrit en fonction d'intégrale de surface : 

f ~1 =>--? ~--? 
-v( )dV =- J Ie.nedS- J lw.nwdS (A3.20) 

Voir Se Sw 

(4) (5) 

avec J: le flux massique de soluté sur la face est 
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J: le flux massique de soluté sur la face ouest 

Intégration du terme 1 : 
Si l'on note w(P) le titre massique moyen intrinsèque sur le volume Volp, alors: 

f pwdV = pw(P)Volp, d'où 
Vo)p 

d d d d 
dt fpwdV = dlpw(P)Volp) = pw(P)dt(Volp) + VolPdlpw(P)) (A3.21) 

Vo)p 

Le premier terme et le second terme de droite correspondent respectivement au terme 4 et au terme 
1 de l'équation (A3.9). On adopte donc la même loi de variations temporelle pour les intégrer sur le 
pas de temps ot : 

t+otd 1 1 1 j 1 J dt f pwdV dt= p 1 trot wCP) t+ot oCVolp) + Volp(p · · t+ot w(P) t+ot - p 1 w(P) 1) 

t Volp 

(A3.22) 

Intégration des termes 2 et 3 : 
Ils correspondent au terme 2 de l'équation (A3.9). On suppose que le titre massique est unifonne 
sur chacune des faces est et ouest d'où: 

f .o;1 -> _ .o;1 -> _ _Q. tot 
pw We.nedS- PWeJ We.nedS- PWedlVole) 

Se Se 

(A3.23) 

f .,-t -> _ .,-t -> _ _Q. tot 
DW Ww.nwdS- DWw ( Ww.nwdS- -PWwd.(Vol,,,) . . . J . l . 

Sw Sw 

(A3.24) 

d 
on reconnaît respectivement dans chacune des intégrales J We.U:,ds et J Ww.TI:ds les quantités dt 

Se Sw 

d 
(Volt~1) et dt(Vol1~1), où Vol1~1 et Vol~1 représentent respectivement les volumes contenues dans les 

surfaces est et ouest du volume Volp. On a ainsi la relation suivante : 
o(Volp) = o(Vol1~1) - o(Vol1~t) (A3.25) 

De plus, on applique les mêmes lois de variation spatiale et temporelle que pour le terme 2 de 
l'équation (A3.9). 

Intégration des termes 4 et 5 : 
Pour c~lculer les v~lell.!'S des dérivées ~ux fronti~re~, on applique les mêmes lois de variations que 
oour le terme 3 de l'éauation (A3.9) : 
' --+ L- w(E)'I t+ot : w(P) 1 t+ot --+ - w(P) 1 t+ot - w(W) 1 t+ot 

[Vw]e.ne- Oe et[Vw]w.nw- Ow (A3.26) 

En combinant (A3.19) à (A3.26), on retrouve l'équation (A3.9) avec: 

A(E)I t+ot = Se8t[~] + max(O,- o(Vol1~t)) 
e 

A(W)I t+ot = Swot[~] + max(O, o(Volt~t)) 
w 

(A3.27) 

A(P)I t = Volp 
A(P)I t+ot = A(E)I t+ot+A(W)I t+ot+A(P)I t 
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A ce stade, il convient de définir les quantités suivantes : les volumes Vol1~1 , Vol1~1 , Volp, les 

surfaces Se et Sw ainsi que les distances 8e et 8w. Dans le cas d'une morphologie simplifiée, toutes 

ces quantités peuvent être directement déduites de la connaissance des taux de phases et du maillage 
adopté. Dans le cas d'une morphologie quelconque, il convient de faire un certain nombre 

d'hypothèses. Supposons que le volume P puisse être repéré par un rayon moyen noté r. De la 
même manière que pour une géométrie simplifiée, la taille caractéristique X de chaque phase <p peut 

être définie à l'aide des relations du tableau A3.3, où r5
, r8, rY et Req sont donnés dans le paragraphe 

I-6.2. 
Rr est le rayon du cylindre à section circulaire occupant le même volume que le cylindre à section 
carrée de côté /q représentatif de la microségrégation (figure II-4) : 

(A3.28) 

Le tableau A3 .4 permet de définir pour une morphologie complexe les coordonnées réduites 

associées à chaque phase et obtenues par analogie avec la transformation de Landau appliquée à une 

morphologie simplifiée. 

Dans le cas d'une solidification primaire à géométrie axisymétrique, il est facile d'établir les 
relations suivantes dans le solide 1 : 

Sw = swSsili 
VoltotN = r2gs 

w 0 '":>w 

HA3.2: dans le cas d'une géométrie complexe, on suppose qu'il existe le même type de relation 
que celles pouvant être établies dans le cas d'une géométrie simplifiée axisymétrique. 

Il découle de cette hypothèse que les surfaces et volumes apparaissant dans les équations (A3.27) 
sont obtenus a l'aide des tableaux A3.5 et A3.6. 
Les surfaces Ssili, S81

Y, Sy/I et Senv sont spécifiées dans le paragraphe I-6.2. Sext désigne la surface 
extérieure du volume représentatif de la microségrégation, soit, d'après la figure II-4: 

sext = 4/..1 (A3.29) 

En utilisant les notations de la figure AI-l, be et bw s'expriment respectivement par X8~e et X8~w· 

A3-1.3. Prise en compte des conditions limites dans la phase q>î à l'interface cplicp2 (cplicp2 = 
M, o/y or yll) 

Dans la maille de la phase <pl voisine de l'interface cpl/<p2, le point du maillage est placé au centre 
de cette maille, comme le montre la figure A3.3. 
D'après l'algorithme présenté dans le chapitre 2, le titre massique w'~' 1 i<p2 est connu à la fm de la 
séquence 4' et constitue une valeur d'entrée de la séquence 5'. A la frontière du domaine, la 
condition limite est donc de type Dirichlet. L'intégration de l'équation (A3.9) dans la maille 
frontière se fait comme suit : 

• L'intégration des termes 1 et 4 de l'équation (A3.9) pour une géométrie simplifiée ou du 
terme 1 de l'équation (A3.19) pour une géométrie complexe reste la même dans la maille 
frontière que dans une maille interne du maillage. -
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• L'intégration du tenne 2 de l'équation (A3.9) pour une géométrie simplifiée ou des termes 2 
et 3 de l'équation (A3.19) pour une géométrie complexe est en revanche différente: en effet, 
dans une maille interne, le schéma upwind est appliqué pour détenniner le titre We sur la 
face est de la maille. Or we(Il) est connu et est égal à wcpli<p2 : il n'y a donc pas de schéma 
particulier à appliquer dans ce cas-là. 

• Dans une maille interne, les dérivées aux frontières sont calculées en faisant l'hypothèse que 
le titre a localement une variation linéaire. Cependant, dans le cas où les interfaces sont le 
siège de forts gradients de concentrations, un traitement numérique satisfaisant des flux 
interraciaux exige peut-être une expression de la dérivée plus précise que celle obtenue à 
partir d'un développement de Taylor d'ordre 1. C'est la raison pour laquelle un 
développement de Taylor d'ordre 2 est opéré au niveau de l'interface: 

(ôw) = Rw(IM) + w(IM-1) +(R-1) w'P11'P2 

81; cpllcp2 d (A3.30) 

(o~P(IM)+o~- (IM))2 avec R = w et d = RoÇ(IM)- o~P(IM)- o~- (lM). 
oÇ(IM) e w 

e 

La forme discrétisée de l'équation de la diffusion dans une maille frontière donne alors: 

A(P)i t+otpl t+otw(P)i t+ot = Acpllcp2pl t+otwcpllcp2+A(W)i t+otpi t+ow(W)i t+ot+A(P)i tpi tw(P)i t 

(A3.31) 

L'expression des coefficients est reportée dans le tableau A3.7. 

La même démarche peut être appliquée de part et d'autre de chaque interface du volume d'étude de 
la microségrégation. 

Selon le tableau A3.7, le coefficient A'P11'P2 n'est pas mcondltwnnellement pos1tlt, ce qui peut 
engendrer des problèmes d'instabilité de la solution. Il faut donc assurer la positivité de A cpllcp2, 
c'est-à-dire : 

D R-1 
X2 d> V(l;=l) (A3.32) 

L'équation (A3.32) est d'autant plus difficile a obtenir que: 
• la vitesse de l'interface est élevée; 
• le coefficient de diffusion D est faible. 

Une manière de satisfaire l'équation (A3.32) est de réduire la valeur d, c'est-à-dire de diminuer la 
taille de la maille frontière. Si l'on veut conserver le même nombre de mailles dans le domaine, ceci 
est possible en adoptant un maillage géométrique dans le domaine et en calculant la raison de telle 
manière que d satisfasse (A3.32). Le principe du maillage adaptatif utilisé dans le modèle est 
représenté dans la figure A3.4. Considérons le maillage 1 de raison ql représenté sur la figure A3.4. 
Notons wl(I) le profil de soluté correspondant à ce maillage et Voll(I) le volume des mailles 
correspondantes. Si la valeur d ne satisfait pas l'équation (A3.32), il est toujours possible de 
calculer une autre raison q2 dont le maillage 2 correspondant permet de la remplir. Notons Vol2(I) 
le volume des mailles correspondantes. Lors de ce changement de maillage, il est alors important 
d'assurer la conservation de la masse dans le domaine. Par conséquent, il est nécessaire de calculer 
le nouveau profil w2(I) correspondant au maillage 2 de la manière indiquée sur la figure A3.4 pour 
w2(1 ). Si par exemple la maille 1 du maillage 2 recouvre la maille 1 et une partie de la maille 2 du 
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mailllage 1, de manière que Vol2(1) =Voll(l) + 1/3 Vol1(2), alors w2(1) est calculé de la manière 
suivante: 
w2(1) = [Vol(l) wl(l) + 113 Vol1(2) wl(2)]/ Vol2(1) 

Dans le cas particulier où la phase correspond au solide 2 dans la transformation péritectique, la 
présence de deux interfaces de part et d'autre de la phase impose un maillage à double progression 
géométrique (figure A3.5). 
Au début de chaque calcul microscopique, le maillage est régulier puis devient géométrique avec 
une raison calculée de manière à satisfaire (A3.32). 

A3-2. TRAITEMENT DU TERME DE CONVECTION DANS LE CAS D'UNE 
MORPHOLOGIE SIMPLIFIEE 

La contribution du terme de convection sur l'évolution de la microségrégation est traitée de manière 
très simplifiée. On suppose que celle-ci peut être modélisée par l'ajout d'un terme source Aconv dans 
1' équation discrétisée de la maille frontière extérieure de la phase liquide : 

A(P)i t+ùtpJ t+ùtw(P)i t+ot = A(E)i t+otpJ t+ùtw(E)i t+ot + A(W)i t+ùtpJ t+otw(W)i t+ot + A(P)i tpJ tw(P)i t + A"onv 

(A3.33) 

A ce stade, il s'agit de déterminer Aconv, sachant que la variation du titre massique moyen dans le 
domaine d'étude est une donnée d'entrée du modèle. 

solidification primaire : 

On somme les relations (A3.16), (A3.31) et (A3.33): 

• sur le solide primaire : 

• sur la phase liquide : 

8(plg1Wl) = plwl/sogl + ss~li/sot + ~oAconv 
De plus, on a la relation suivante : 

En combinant (A3.34), (A3.35) (A3.36), il vient : 

x -Aconv = o(p W) + (pl-ps)wl/s0gs 
Vo 

Solidification péritectigue : 

On applique la même démarche : 

• sur la- ferrite : 
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• sur l'austénite: 

b(pYgYWY) =- pYwy/o()go + so~yJy/obt + pYwYII()(go +gY)+ SY~IJy/l()t 

• sur le liquide : 

De plus: 

(A3.38) 

(A3.39) 

(A3.40) 

(A3.41) 

En combinant (A3.37) à (A3.40), il vient: 

x 
VoAconv = 5(p w) + (pY-p8)wy/88go + (pl-p8)wl/y8go + (po-pY)wYII()gO + (pl-pY)wl/y()gY 

(A3.42) 

A3-3. RESOLUTION NUMERIQUE DU SYSTEME DISCRETISE 

La discrétisation de l'équation de la diffusion a permis d'établir, pour chaque point P du maillage, 
une équation algébrique. Pour Il mailles, nous obtenons un système linéaire de Il équations à Il 
inconnues. De plus, du fait du choix des lois de variation locale qui ont été choisies précédemment, 
la matrice du système linéaire à inverser est tridiagonale (seules les trois diagonales principales sont 
non nulles). Il s'agit du cas idéal où on peut utiliser une méthode du pivot simplifiée, la méthode 
TDMA (Tri Diagonal Matrix Algorithm) pour résoudre le système linéaire [58]. 

A ce stade, nous obtenons le profil des titres massiques des différents solutés dans chaque phase et 
en particulier w(Il) et w(I2) que l'on reporte lors de l'itération suivante dans la séquence 4'. 
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RESUME en français 
Un nouveau modèle de microségrégation a été développé pour être couplé avec le code 
macroscopique SOLID. L'objectif est de mieux décrire la macroségrégation dans les 
lingots en prenant en compte la nature des phases qui se forment au cours de la 
solidification ainsi que les équilibres thermodynamiques entre elles. Le modèle a donc été 
couplé au logiciel Thermo-Calc et la transformation péritectique a été étudiée. L'analyse 
théorique des résultats du modèle a permis d'interpréter des profils cumulés 
expérimentaux originaux établis au cours de la croissance péritectique. Le modèle de 
solidification micro-macro résultant du couplage avec SOLID a été testé sur des lingots 
industriels: les résultats montrent que la transformation péritectique peut atténuer 
l'intensité dela macroségrégation en certaines zones du lingot et que la modélisation_ de 
toute l'histoire de l'établissement de la microségrégation est requise pour décrire les 
profils cumulés locaux en fin de solidification. 

TITRE en anglais 
Solidification oftemary steels: 
Modelling of microsegregation during dendritic columnar growth and peritectic, reaction 

RESUME en anglais 
A new microsegregation model has been developed to be coupled to the macroscopic 
code SOLID. The purpose of this study is to describe macrosegœgation in ingots more 
accurately by taking into account the nature of the phases formed during solidification 
and the thermodynamic equilibriums between them. So, the model has been coupled to 
the software Thermo-Calc and the peritectic transformation has been studied. The 
theoretical analysis of the results given by the model has allowed to understand sorne 
original cumulated microsegregation profiles during the peritectic growth. The micro­
macro code resulting from the coupling of this model to SOLID has been tested on 
industrial ingots: the results show that the peritectic transformation can soften the 
macrosegregation severity in certain zones of the ingot and modeling the who le history of 
microsegregation is required to obtain the local cumulated profiles at the end of 
solidification. 
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Chapitre 1 

Tableau 1-1 :déterminations expérimentales de l'espacement entre bras primaires de 
dendrites avec ;u ()lm), GT (10-3°C/m) et v (106 m/s). 

Références alliages ml ni c 
Young et Al-2,4%Cu 0,5 0.5 5650 

Kirkwood[ 115] Al-4,4%Cu 0.5 0.36 3050 
Al-10,1%Cu 0,5 0,43 4650 

Jacobi et F e-0,59%C-l, 1 %Mn 0,72 0,26 3960 
Schwertfeger Fe-1,48%C-l,l %Mn 0,72 0,24 4760 

[113] 
Gündüz et al. Al-Cu 0.43±0.1 0.28±0.1 1 

[1121 
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Signification des symboles des tableaux I-2et I-3 : 

Ref: référence bibliographique 

N :nombre d'élément d'alliage 
• M : multiconstitué 
• 2P : pseudobinaire 

GEO : type de géométrie 
• P: plan 
• A : axisymétrique 
• S : sphérique 
• AE: axisymétrique externe (voir I-4.1) 
• SE : sphérique externe (voir I-4.1) 
• H : la base de la dendrite est supposée hexagonale 

NP : nombre de phases 
• 3P : réaction ou transfonnation péritectique 
• 3E : réaction eutectique 
• 2 : solidification primaire 

ST : structure 
• E: équiaxe 
• C : colonnaire 

MAT: maturation 

Ds : prise en compte de la diffusion dans le solide 

Dt : prise en compte de la diffusion dans le liquide 

PD : couplage avec des d01mées thermodynamiques plus précises que celles données par une 
simple régression linéaire des diagrammes de phases, par un couplage avec un logiciel de 
calculs d'équilibres thermodynamiques ou autres. 

11 T: prise en compte de la surfusion aux pointes primaires de dendrite. 

Refusion : prise en compte de cas de refusion 

/1E: prise en compte d'un écmt à l'équilibre thermodynamique aux interfaces (solidification 
rapide) 

analytique/numérique : nature du modèle utilisé 
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Tableau 1-2: liste des modèles de microségrégation mentionnés dans ce chapitre et destinés à l'étude exclusive de la microségrégation. 

Auteurs ref N GEO NP ST MAT Ds Dr PD .llT Refusion ilE Analytique/numér-ique 

Kraft et coll. 67 M p 2 OUI OUI non OUI oui non OUI numérique 
Doré et coll. 1 3 ID,P,A,S 3 non oui non oui non OUI non numérique 

S1-John et Hogan 17 2P lD;P 3;P non OUI non non non non non analytique 
Fredriksson 19 3 ID;P 3;P non non non non non non non analytique 

Ueshima et coll. 24 6 lD;H 3;P non OUI non non non non non numérique 
Howe 25 M p 3;P OUI OUI OUI non oui non non numérique 

Tong et 30 2 1D;P 2 non non OUI non oui non non analytique 
Beckermann 

Yoo et Viskanta 37 2 1D,P 2 oui OUI non non non non non numérique 
Roosz et coll. 38 2 lD;P 2 oui Olll non non non non non numérique 

Kobayashi 57 2 lD;P 2 non OUI non non non non non analytique 
Rappaz et Thévoz 61 2 1D ;(1) 2 E non non Olll non oui non non numérique 

Rappaz et 64 M 1D ;(1) 2 E non non OUI non oui non non numérique 
Boettinger 
DI CT RA 69 M 1D ;P,A,S non oui oui oui non non OUI numérique 

Yan et coll. 72 2 ID ;P,A,S 2 OUI oui non Olll oui non non numéri_gue 
• Xie et coll. 73 3 ID ;P,A,S 2 OUI OUI non oui oui non non numérique 

Yan et coll. 74 4 1D ;P,A,S 2 oui OUI non OUI OUI non non numérique 
Das et coll. 84 2 lD ;S 3;P non OUI 110n non non non non numérique 

Chang et coll. 85 2 lD;P 3;P non OUI non non non non non numérique 
Matsumiya et coll. 91 M lD;H 2 non OUI OUI non non non non numérique 

Mortensen lOO 2 lD;A 2 oui non non non non non mun analytique 
Halder 101 2 lD;P 2 oui OUI non non non non non numérique 

1 

Giovanola et Kurz 29 2 2 non non OUI non oui 110n OUI analytique 
(1 )Le modèle ne traite que de deux phases physiques distinctes mais en introduit une troisième fictive : le liquide interdendrit1que. 



Tableau 1-3 : liste des modèles de microségrégation mentionnés dans ce chapitre et destinés à être couplé à un code de macroségrégation 

Auteur ref N GEO NP ST MAT Ds o, PD ~T t·efusion ~E Analytique/numérique 

Gulliver et Scheil 4 M 2 non non non non non non non analytique 
Brody et Flemings 6 2 2 non oui non non non non non analytique 

Clyne et Kurz 9 2 2 non oui non non non non non analytique 
Ohnaka lü 2 2 non oui non non non non non analytique 
Voiler 7 2 ID;P 2 non oui non non non non non Semi-analytique 

Won et Thomas 8 M 3 ;P OUI OUI non non non non non analytique 
Wang et Beckennan 12 M ID (2) 2 C· 

' 
non OUI non non OUI OUI non numérique 

E 
Combeau et coll. 13 M ID,P,A,S 3 ;E non oui oui non non oui non Analytique et numérique 

Schneider et 14 M ID,P 2 non oui non non non OUI non numérique 
Beckerman 
Miettinen 26 M ID;H 3 ;P non OUI OUI OUI OUI non non numérique 

Voiler et Beckerman 35 2 ID 2 oui OUI non non non non non Semi-analytique 
Voiler 36 2 ID 2 oui OUI non non non non non Semi-analytique 

Boettinger et coll. 43 M ID;P 3 non OUI non oui non non non numérique 
Schneider et 50 M ID;P 3;P non OUI non non non OUI non numérique 
Beckerman 

Krane et Incropera 51 3 4(E,P) non non non oui non OUI non analytique 
Voiler 54 2 ID;P 2 oui OUI non non non non non numérique 

Xu et coll. 79 2 lD,P,A,S,AE,SE 2 C; non oui non non non non non analytique 
E 

Combeau et Mo 82 2 ID,P,C,S 3; E non OUI non non non OUI non numérique 
Cefalu et krane 107 M ID 6 non non non OUI non oui non analytique 

-------

(2) Wang et Beckermann utilise un modèle unifié pour les géométries colonnaire et équiaxe et se ramènent à un problème à une dnnenswn. 



Chapitre II 

Tableau 11-1 : expression des distances caractéristiques et des surfaces spécifiques en cours 
de solidification primaire 

N 0 1 2 
r s À [g'] À [g']l/2 À [g']_l/3 
ss'l 1 ~[g']l/2 t[gs]l/3 v -

le À 

Tableau 11-2 : expression des distances caractéristiques et des surfaces spécifiques au cours 
de la transformation péritectique 

N 0 1 2 
r ô À fgi:il Àlgllt

2 À [g/)]_113 
rY le [gô+gY] À [go+gY] 112 À [gù+gy]li3 
so'y 1 ~[go]l/2 t[go]I/3 v 

À 
sr/1 1 l[ 8+ y]l/2 _l(gô + gY] 1/3 v 

À Àg g À 
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Tableau 11-5 : réinitialisation des fractions volumiques de phase en solidification primaire en 
fonction du type de géométrie adoptée 

N=O N= 1 N=2 Morphologie 
complexe 

(gsy-emn ~ sK2 sK3 sK2 
g /clt+6t g [ /clt+ot] g [/cl t+ot] g [/J t+tit] 

(g'')'"emll ]~ li l2t_ 2 li[12t_]3 li[Kf g ~clt+ùt g [/cl t-rot] g /cl t-rùt g /cl t+iSt 
(gmaty-emn l2t_ l2t_ 2 l2t_ 3 env s[Ëf 

1-/cl t+iit 1-[ Ici t+ôt] 1-[ ~clt+ot] g -g Îclt+ùt -

liK.2 
g [/cl t+ùt] 

Tableau 11-6 : réinitialisation des fractions volumiques de phases au cours de la 
transformation péritectique en fonction du type de géométrie adoptée 

N=O N= 1 N=2 Morphologie 
complexe 

(goy-emn oK 
g /clt+ot 

oK2 
g [Àit+ùt] 

oK3 
g [ /clt+ot] 

oK2 
g [Àit+<it] 

(gy)'"einit 
rK 

g ~clt+ùt 
rK2 

g [Àit+ot] 
rË3 

g [Àit+ot] 
rK2 

g [Àit+ùt] 

(giJ)'"Clllll ]~ liK.2 li[12t_]3 01TJ2t_f g /cl t+ôt g [/cl t-rot] g /clt+6t b /cl t-rOt 
(gmaty-emn l2t_ l2t_ 2 K.3 env s[ËJ" 

1)clt+ùt 1-[/J t+6t] 1-[/clt+iit] g - g lt+ot -Îc 

li12t_2 
g [ /clt+ot] 

Tableau 11-7 : forme des fichiers de données des grandeurs thennodynamiques 

Tableau 11-8 : spécification de la grille de tabulation utilisée pour décrire le coin riche en fer 
du diagramme d'équilibre des phases du système temaire Fe-Ni-C 

soluté wmin (%mass) wmax ( w%mass) Nombre de graduations 
c 0 1 101 
Ni 0 10 101 
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Tableau 11-9 : Dynamique de solidification et transitions possibles entre les différents états 
mentionnés ci-dessus 

t 
t+ot 1 1+8 l+y l+8+y 8 y 8+y 

1 1 8 15 22 29 36 43 
1+8 2 9 j f, 23 30 

,,,.._ .n ~ .: 

l+y 3 l(J 17 24 'l' 38 4S -' 1 

l+8+y cl 11 ji( 25 '" ~9 46 .:~ .: 

8 -, 12 J () :: () 33 <tc !7 

y f> H 20 Yi :~4 41 "l~ -
8+y c-; L-1 21 28 35 ~~ :' 49 

Tableau 11-10 :Récapitulatif des principaux principes du modèle de microségrégation 

Phénomènes contrôlant la Principes et méthodes numériques adoptés 
microségrégation dans le modèle pour traiter le phénomène 

Diffusion chimique Transformation de Landau 

Transformation péritectique Généralisation de la transformation de Landau 
à 3 phases+ hypothèse Hl.8 

Détermination des grandeurs Couplage avec Thenno-Calc (méthode 
thermodynamiques tabulaire) 

Description de la microstructure dendritique Morphologie simplifiée : 
À = À]/2 ou À = À2/2 - géométrie plane, 
axisymétrique ou sphérique. 
Morphologie complexe : 
Définition d'une surface d'enveloppe dont 
l'évolution est régie par la vitesse des pointes 
secondaires de dendrite => distinction entre un 
liquide intradendri tique et un liquide 
extradendritique qm permet la pnse en 
compte des 2 distances caractéristiques /, 1 et 

À2. 

Surfusion aux pointes primaires de dendrite Contrôlée par la diffusion chimique 
(Bobadilla et coll. [39]) 

maturation Modèle de Mortensen généralisé aux alliages 
multiconstitués 
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Chapitre III 

Tableau 111-1 : définition de la grille de tabulation utilisée pour décrire Je coin riche en fer du 
diagramme ternaire Fe-Ni-C 

soluté wmin (%mass) wmax (%mass) Nombre de graduations 
c 0 0,6 101 
Ni 0 10 101 

Tableau 111-2 : spécification du maillage microscopique et nombre de mailles dans chaque 
phase 

Solide 1 Solide 2 liquide 
Mélange 30 1 20 
liquide+solide 1 
Transformation 30 50 20 
péritectique 

Tableau 111-3 :spécification du nombre de mailles dans chaque phase pour les maillages Ml, 
M2 etM3 

Solide 1 Solide 2 liquide 
Ml Mélange 300 1 300 

liquide+solide 1 
Transformation 300 300 300 
péritectique 

M2 Mélange 30 1 20 
liquide+solide 1 
Transformation 30 50 20 
péritectique 

M3 Mélange 3 1 3 
liquide+solide 1 
Transformation 3 6 3 
péritectique 

Tableau 111-4 : valeurs de af pour le cas de référence 

ferrite austénite liquide 

(D~tPP 
5.10-'J 9.10-10 10-S 

a~ 11,23 2,04 22,46 

(D~tPP 
2.10- 11 2.10- 13 10-S 

a~ 0,045 0,00045 22,46 
• 1 
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Tableau 111-5 :principaux résultats sur la microségrégation finale calculée pour le= 6S11m et 
À= 275!lm 

À (!lm) 275 65 

w'~:' (%mass) 3,3 2,7 

w'~t (%mass) 5,1 4,8 

't:-;j 1,55 1,78 

Tableau 111-6 : valeurs caractéristiques du déroulement de la solidification pour les trois 
géométries 

N= 1 N=2 N=3 
Tr 1498°C 1499°C 1500°C 
(f)p 0,3 0,33 0,33 
Tr,., 1502°C 1505°C 1505°C 

Tableau 111-7 : principaux résultats sur la microségrégation finale calculée avec et sans 
maturation 

Avec maturation Sans maturation 

w'~r (%mass) 2,70 2,72 

w'~t (%mass) 4,78 4,69 

't]'l;i 1,77 1,72 
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Chapitre IV 

Tableau IV-1 :titres massiques nominaux et conditions thermiques imposées 

. 
w~ (o/omass) w~i (o/omass) V (1m11!min) GT (°C/mm) T(°C/s) 

Alliage 1 0,342 3,91 2,4 1,55 -0,062 
Alliage 2 0.069 4 2,4 2,5 -0,1 

Tableau IV-2 : Températures de transition entre les différents états du domaine de la 
microségrégation (Tp =température de début de la transformation péritectique) 

Cas de référence 1 2 3 

Tlio 1515,7°C 1515,7°C 1515.7°C 

Tn 1513°C 1513°C 1513°C 

Tro 1505°C 1502°C 1502°C 

Tsol 1499°C 1502°C 1498°C 
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Chapitre V 

Tableau V-1 :maillage microscopique adopté pour le calcul micro-macro 

Solide 1 Solide 2 liquide 
1 Solidification primaire 3 1 3 
\Transformation péritectique 3 6 3 

Tableau V-2 : fractions liquides résiduelles au commencement et à la fin de la transfonnation 
péritectique pour les chemins de solidification calculés dans le cas de référence et la 

simulation 2 

Fraction liquide résiduelle au Fraction liquide résiduelle à la 
début de la transfonnation fin de la transformation 

péritectique péritectique 
Fe-Ni-C 52% 31% 

Fe-C 25% 8% 

Tableau V-3: coordonnées des mailles d'analyse de la microségrégation 

point 1 2 3 4 5 6 
x (en 1mn) 0 0 0 0 138 267 
y (en 1mn) 434 1822 2601 872 872 872 

Tableau V-4: températures de liquidus, de solidus et intervalle de solidification pour les 
points situés sur l'axe central du lingot 

Points Tliq Tsol f..Tsol 
let 2 1458°C 1330°C l28°C 
3 1455°C ·I270°C 185°C 

Tableau V -5 : températures de liquidus, de soli dus et intervalle de solidification pour les 
points situés sur l'axe transversal G du lingot 

Points Tliq Tsol f..Tsol 
4 1450°C 1290°C l60°C 
5 1460°C 1340°C 120°C 
6 1460°C 1310°C 150°C 

- 13 -





ANNEXES 

Tableau A3.1 : changement de coordonnées associé à la transfonnation de Landau 
(morphologie simplifiée) 

Solide 1 Solide 2 liquide 
Solidification primaire r 1 r-rs(t) Ç=-

r5(t) x=--
" /,-rs(t) 

Transformation r r-r0(t) r-rY(t) Ç=-
péritectique r0(t) 11= x=~ 

rY(t)-r0(t) /,-rY(t) 

Tableau A3.2: taille des différentes phases (géométrie simplifiée) 

Solide 1 Solide 2 liquide 
Solidification primaire r5(t) 1 À-rs(t) 
Transformation r0(t) rY(t)-r0(t) /,-rY(t) 
péritectique 

Tableau A3.3: expressions de V(Ç) dans les différentes phases (géométrie simplifiée) 

Solide 1 Solide 2 liquide 
Solidification primaire v5 

s dr'(t) 1 sl..:.1. -Ç-savecv =-d- -v/,-r' r t 

T ransfonnation v0 dr0(t) Vy _ Vù Vô rl....:...x.. -Ç ~avec v8 = -11--. ---. avec v Y= 
péritectique ro dt rY- ro rY- ro -v À- rY 

drY(t) 

dt 

Tableau A3.4 :taille des différentes phases (morphologie complexe) 

Solide 1 Solide 2 Liquide 
extradendritique 

Solidification primaire r5(t) 1 Rr- R.,q(t) 

Transformation r0(t) rY(t)-r0(t) Rr- Req(t) 
péritectique 

Tableau A3.5 : changement de coordonnées associé à la transformation de Landau 
(morphologie complexe) 

Solide 1 Solide 2 Liquide 
extradendritique 

Solidification primaire r 1 r-rs(t) 
Ç=- x= 

r5(t) Rr- Req(t) 

Transformation r r-r0(t) _ r-rY(t) 
péritectique Ç=-

r8(t) 11= X- Rr- Req(t) rY(t)-r0(t) 
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Tableau A3.6: expressions de Sw (valables également pour Se en remplaçant l'indice w par 
l'indice e) 

Solide 1 Solide 2 Liquide 
extradendritique 

Solidification primaire CwSs/li 1 XwSext + (1-Xw)Senv 

Transformation ÇwSÔ/y y!J oly T]wS + (1-T]w)S XwSext + (1-x".)Senv 
1 péritectique 
(1 =hou le) 

Tableau A3. 7 : expressions de Vol1~,1/V 0 (valables également pour Vol1~1/V 0 en remplaçant 
l'indice w par l'indice e) 

Solide 1 Solide 2 Liquide 
extradendritique 

Solidification primaire ç"s ~,g 1 2 + 1 2) env Xw ( -Xw g 
Transfonnation Ç~go Tj~(gô+gY) + (1-Tj~)gô x; + (1-x~,)gell\' 
péritectique 

Tableau A3.8: expressions des coefficients de l'équation (A3.31) 

Géométrie simplifiée Géométrie complexe 

Acplicp2 [D R-1 ] S<rlicp2()t X2 d -V(s=1) [D R-1] S<r 11<r28t X d - 8(VoP~1) 

A(W)I t+ët Sw8t[~2 8~w + max(O,Vw)] + Sw8t[~] + max(O, 8(Vol1~,1)) + 
w 

S<rlicp28t[ Ql.] 
X2d S<rticp28t[~ ~] 

A(P)I 1 1 
X VolP 

VolP 

A(P)I t+ôt Acpttcp2+A(W)I t+ot+A(P)I t 
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Tableau A4-1 :coefficients de diffusion utilisés dans les calculs pour les alliages Fe-Ni-C et 
Fe-C-Cr (en m2/s) 

Ferrite Austénite Liquide 
c 1.3 exp(-81 400/8J14T).l0-6 [45] 7.6 exp(-134 600/8,314T).l0-{l [45) 10-~ 

Ni 1.6 exp(-240 000/8J14T).l0-4 [45] 3.4 exp(-282 400/8J14T).l0-) [45) 10-~ 

Cr 1 2.2 exp(-286 000/8J14T).l0-4 [45] 10-~ 

Tableau A4-2 :Valeurs des grandeurs thennophysiques des équations (5.8) et (5.9) pour les 
alliages étudiés dans le chapitre V 

Coefficient de dilatation thermique PT -8,8527.10-5K 1 

Coefficient d'expansion solutale en carbone p~ -0,01416%mass- 1 

Coefficient d'expansion solutale en nickel p\V 6,85.1 o-4%mass-' 

Coefficient d'expansion solutale en chrome p~~· -9,915.10-4%mass- 1 

Distance entre bras primaires de dendrite /q ltmn* 
Densité du fer liquide pur 7060Kg/m3 

Viscosité 1.1 0.0042Pa.s 

Tortuosité t 2 
Constante de Cannan-Kozeny kc 5 

*La valeur de /q a été fixée à 1mm pour favoriser la convection du liquide au cours de la 
solidification. 

Tableau A4.3 :Propriétés thennophysiques du moule, du réfractaire, de la poudre isolante et 
de l'acier dans le cas du lingot représenté sur la figure V-3 

Matériau Densité [kg/mJ] Chaleur spécifique Conductivité 
[J/kg.K] thermique [W/m.K] 

Moule (fonte) 7000 540 26,3 
Bord réfractaire 185 1040 1,4 
Poudre isolante 260 1040 1,88 
Acier solide 7060 700 29 
Acier liquide 7060 700 39J 

Tableau A4.4 : Propriétés thennophysiques du moule, du réfractaire et de l'acier dans le cas 
du lingot représenté sur la figure V -9 

Matériau Densité [kg/m3
) Chaleur spécifique Conductivité 

jJ/kg.KJ thennique [W/m.K] 
Moule (fonte) 7000 550 26,3 
Bord réfractaire 1300 1050 0,7 
Acier solide 7060 715 29 
Acier liquide 7060 715 39J 
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Chapitre 1 

1 

x 

Figure 1-1 :système d'étude de la microségrégation 

1 - - ~ 8p solidification l 
1

-- )'psohdification 

..... ..... - ·- , ____ l----'-'---

1 

/ / -==--J·~--==- ~ f;__ __ ~ ""-----'-~----~ 

. ! 1 
·----~-----j -------1 

1 1 1 1 1 lnoS:c-----±,,..--• -------l,~o.------,,1(;,_.,-----1,,,,--. __ _j
0 

SOLIDlFICATION RATE (emis) 

Figure 1-2 :températures des pointes de dendrites 8 et y calculées en fonction de la vitesse de 
croissance pour un acier F e-18.5%Cr-ll %Ni. Au dessus de 10·2 emis, la phase primaire sera y 

au lieu de 8 [39]. 
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1 

L-----~----~--~----------------------~ w 
wap w~P wlp 

Figure 1-3 : diagrmmne de phase binaire schématique comportant une réaction péritectique où 
Tp est la température d'équilibre de la réaction péritectique. wap, w~P, et w

1
P sont 

respectivement les titres massiques de la phase primaire a, du liquide l et de la phase ~ pour 
cette température. 

A B 

c 

Figure 1-4 : Triangle formé par les trois phases en équilibre dans une section isothenne d'un 
système ternaire (les trois éléments sont désignés par les lettres A, B et C). 
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VlB 1 

Figure 1-5 : triangle d'équilibre dans un système ternaire et illustration du critère de Ricci 
pour déterminer si la réaction est péritectique ou eutectique. Sur 1' exemple montré sur la 

figure, .6.w1f'<ü : le critère de Ricci prévoit donc une réaction péritectique. 

Croissance de la couche de ~ 

• 

1 
a 

Figure 1-6 : schéma de la réaction péritectique, avec les trois phases en contact à une jonction 
triple I, montrant une dissolution et une resolidification de la phase primaire a lors de la 

fonnation de la couche p entre a et le liquide. 
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1 

+ 
1 

2 

" .) 

+- 4 

1- Alliage B 
2- Alliage A 
3- Tube de maintien 
4- Creuset 

Figure 1-7 : Schéma du dispositif expérimental de Matsuura et coll. [18] 

w y 

~ 
1---------lwlj!y 

1 c 
1 
1 
1 

1 
1 
1 
1 
1 
1 
1 
1 
1 
1 

1/y 
wc 

distance 

Figure 1-8 : représentation schématique de la concentration en carbone pendant la 
transformation péritectique. 
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L2 

y 

Ll 

WMn 

Figure 1-9 : projections des nappes de liquidus sur le plan (wM11 , ws) dans le coin riche en fer 
du diagrmmne de phases. 

o+l 

(1) (2) 

Wc 

Figure 1-10: coupe isothenne dans le diagrmmne d'équilibre de phases ternaire Fe-C-X. 
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Figure 1-11 :géométries adoptées par Ueshima et coll. [24] dans leur modèle de 
microségrégation. 

0 
>< 
c 
() 

M () 
;:l 
cr 

·;:;; 
CIJ 
c:l 

E 
() 

.!:::: 
f= 

p 

Titre massique en carbone Titre massique en carbone 

b) 

Figure 1-12: compositions interfaciales données par la connode (trait pointillée) 
conespondant aux compositions nominales appartenant à la courbe IC (en trait plein). a) cas 

général et b) système où D~>>D~. 
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Figure 1-13: profils de composition schématique pour (w~,w~) appmienant (a) à la région I 

ou (b) à la région II. 

w 0 x 
=w P x 
=w M x 

p M 

~------~----------------~ r 

Figure 1-14 : comportement du soluté X à l'interface P/M en situation de paraéquilibre. 
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Figure 1-15: variation du diagra1mne de phases et de la courbe IC au cours du 
refroidissement. 
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a) 

solide 

0 

liquide 
interdendritique 

s/1 
~w 
1 
; 
1 
1 
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1 
1 
1 
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1 
1 
1 
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b) 

enveloppe du grain 

liquide 
extradendritique 

. ---------------- ;Ie 

g 

Figure 1-16 a) représentation schématique d'un grain équiaxe dendritique en croissance et 
profils de soluté associés dans chacune des phases dans le modèle de Rappaz et Thévoz. 
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Figure 1-17 : Phénomène de maturation dans une dendrite en cours de croissance (source : 
référence [31 ]). 
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a) 

b) 

c' 
' 

DiSTANCE: 

Figure 1-18: a) Dépression de la température de liquidus due aux effets de courbure. b) 
Gradient de soluté dans le liquide (source : référence [32]). 

Figure 1-19: représentation schématique du domaine d'étude de la microségrégation en cours 
de maturation. 
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Chapitre II 

"'f 

rs ro rY ... • ... • 
À À 

a) b) 

Figure 11-1 : représentation schématique du domaine de calcul de la microségrégation dans le 
cas d'une géométrie simplifiée en a) solidification primaire et b) pendant la transformation 
péritectique. Les flèches au dessus du schéma b) indiquent le mouvement des interfaces au 

cours du refroidissement. 

y 

y 

y 

Figure 11-2: Définition du domaine d'étude de la microségrégation (pendant la 
transformation péritectique) selon que la distance caractéristique est prise égale à Àt /2 ou À2/2 
dans le cas du modèle à morphologie simplifiée. Les flèches figurant au dessus des différents 

schémas indiquent le mouvement des interfaces au cours du refroidissement. 
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1517 ° c 
1516 ° c 

1515 ° c 

1513 ° c 

1510 ° c 

a) 

1+8 

1+8 +y 

b) 

Figure 11-3 : a) Coupe longitudinale et b) coupe transversale d'une dendrite obtenues à partir 
d'un barreau de TSD de l'alliage Fe-4%Ni-O, l %C. 

~(t) le 

a) 

H 

b) 

Figure 11-4 : a) coupe longitudinale et b) coupe transversale du volume représentatif de la 
microségrégation à géométrie complexe 
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0 0.2 0.4 0.6 0.8 

fraction interne de solide 

Figure 11-5 : rapport dslf,2 en fonction de la fraction volumique interne de solide dans 
l'enveloppe avec l//-.2 = 2. 

r 
OL; --~----~---L--------~ 

0 0.2 0.4 0.6 0.8 

fraction interne de solide 

Figure 11-6 : rappott Ss11/Senv en fonction de la fraction volumique interne de solide dans 
l'enveloppe avec l/À2 = 2 
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a) 

ferrite austénite liquide 

rô rY ), 

0 x 
0 11 

b) 

Figure 11-7 : transfonnation de Landau associée au profil de soluté a) en solidification 
primaire et b) pendant la transformation péritectique. 
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T Liq.4 T Liq.J 

e e 

T Liq. l T Liq.2 

4 

~iq(wc , ~vi)= L~(wc , ~Vi~iqJ 
i= l 

0 0.2 0.4 0.6 0.8 

C (%mass) 

Figure 11-8 :principe de l'approche tabulaire. L'exemple choisi correspond au système 
ternaire Fe-Ni-C. Les températures de liquidus de chaque point du maillage sont calculées par 
Thermo-Calc. La température de liquidus en un point quelconque est déterminée à partir des 

températures de liquidus des quatre points les plus proches du maillage par interpolation 
linéaire. Les Ni sont les fonctions d'interpolation associées à l'élément e. 

nappe de liquidus o 

G 
0 

c 
(1.) 

f:: 

Ligne monovariante 

Figure 11-9 : représentation 3D des nappes de liquidus 8 et y du système Fe-Ni-C à 1 'aide de 
1 'approche tabulaire 
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temps t 

Calcul explicite des : 
Séquence 1 : grandeurs morphologiques 
(si la maturation est prise en compte, les fractions volumiques sont 
réinitialisées selon la méthode exposée dans la partie II-2.5) 
Séquence 2 : grandeurs thermodynamiques (II-3) 
Séquence 3 : coefficients de diffusion 

Résolution des équations de la séquence 4' en exprimant les flux 
interfaciaux sous la forme : 
J;<pl/<p2=aw;'~' 1 (I 1 ytcr·l +bw;'~' 1 (I2)itcr-l +c W;q>l/<p2 

::::>obtention de wq>l:cpz et rq>l/q>Z à l'itération iter 
1 

l ·------------------------------------------------------------------------
: Séquence 4'bis (morphologie complexe seulement): calcul de Ups et de i 
~ dg•"" à partir des valeurs de w1~1 iter-l et w1;sl iter-l (II-1.2). ~ 
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1
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W;'P
1
(J2)iter qui interviennent dans l'expression du flux, ainsi que de w1fl iter 
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Figure 11-10: algorithme général du calcul de l'évolution de la microségrégation sur un pas 
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Critère de comparaison entre modèle ct expérience : les profils cumulés sont représentés pour une même fract ion solide t"' = 70% 
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Critère de comparaison enh·e modèle et expé.-ience : les prolïls cumulés sont représentés pour une même fraction solide t = 80% 
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Figure IV-5 : profils cumulés du titre massique en nickel simulés et obtenu expérimentalement à partir d'une trempe en cours de solidification 
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Figure IV-6 : zone d ' une coupe transversale d ' un barreau de l'alliage Fe-4%Ni-O, 1 %C 
trempé en cours de solidification dirigée pendant la transformation péritectique obtenu par 

Addad. 
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Critère de comparaison enh·e modèle ct expérience : les profils cumulés sont représentés pour une même fraction solide f" = 65% 
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Figure IV-10: profils cumulés du titre massique en nickel simulés et obtenu expérimentalement à partir d'une trempe en cours de solidification 
dirigée de l'alliage Fe-4%Ni-O, 1 %C. La fraction résiduelle de liquide est de 35%. 



Critère de comparaison entre modèle et expérience: les profils cumulés sont représentés pour une même fraction solide f = 80% 
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Figure IV-11 :profils cumulés du titre massique en nickel simulés et obtenu expérimentalement à partir d'une trempe en cours de solidification 
dirigée de l'alliage Fe-4%Ni-O,l %C. La fraction résiduelle de liquide est de 20%. 
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Figure V-4 :cartes de macroségrégation en carbone a) à 3428s, b) à 4628s, c) en fin de 
solidification et cartes de macroségrégation en nickel d) à 3428s, e) à 4628s, f) en fin de 

solidification. 

- 76-



--cas de référence 
_______ simulation 2 
__ simulation 3 

~ 0.8 
0 -e 
rl 0.6 
c 
Q) 

Q) 

g. 0.4 
(jj 
<J) 

~ 0.2 
~ :s 

0.2 

(3) 

0.4 0.6 0.8 
fraction solide 

a) 

--cas de référence 

Q) -0.001 
'0 
'3 
g 
-6 -0.002 

~ 
~ 
~ -0.003 

•Q) 

~ 
c 
~ -0.004 

-- simulation 2 
- - simulation 3 

' ' ' 

0.2 0.4 0.6 
fraction solide 

b) 

\ 
\ 

0.8 

Figure V-5 :a) Evolution de la teneur en carbone dans le liquide durant la solidification 
prédite par le modèle de microségrégation dans le cas ternaire (ligne continue) et binaire 

(ligne pointillée). b) Evolution de la densité relative du liquide dans la zone pâteuse calculée à 
partir du chemin de solidification obtenu par le modèle microscopique dans le cas ternaire 
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Figure V-6: fraction de ferrite à t = 3428s a) pour l' alliage ternaire Fe-2%Ni-0,2%C et b) 
pour l' alliage binaire Fe-0,2%C. 
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Figure V-11: cartes de macroségrégation en carbone a) à 3055s, b) à 6169s, c) en fin de 
solidification et cartes de macroségrégation en chrome d) à 3055s, e) à 6169s, f) en fin de 

solidification. 
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Figure V-14 :Evolution des coefficients de pm1age et des pentes de liquidus du chrome et du 
carbone en cours de solidification. 
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Figure V-15: confrontation des profils cumulés en chrome en fin de solidification obtenus en 
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Figure V-16: macroségrégation finale en chrome le long de l'axe vertical central du lingot. 
Le trait pointillé vertical indique la teneur nominale en chrome wgr = 1,345%mass. 
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Figure V -17 : profils cumulés de la microségrégation en chrome en fonction de la hauteur du 

lingot. Le trait noir vertical indique la composition moyenne locale du chrome w cr en chaque 

point d'analyse de la microségrégation. 
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Figure V-18: Chemin de solidification des points se situant dans la coupe G. 
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Figure V-19: macroségrégation finale en chrome le long de l'axe longitudinal du lingot. Le 
trait pointillé horizontal indique la teneur nominale en chrome wgr = 1 ,345%mass. 
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Figure V -20 : profils cumulés en chrome en fin de solidification en fonction de la distance à 

la peau du lingot. Le trait noir vettical indique la composition moyenne locale du chrome w Cr 

en chaque point d'analyse de la microségrégation. 
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Figure A3.1 : notations adoptées pour les voisins d'un point P et les dimensions 
caractéristiques dans un maillage monodirectionnel. Le volume de contrôle est délimité par 
les traits pointillés. 
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Figure A3.2 :représentation de la phase <p dans le cas d'une géométrie quelconque. 
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Figure A3.3 : maillage utilisé à la frontière de la phase <pl. Il indique le nombre de mailles 
utilisé dans la phase <p 1. 
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Figure A3.5 : représentation du maillage dans le cas où il est géométrique dans la ferrite , à 
double progression géométrique dans l'austénite et régulier dans le liquide pendant la 

transformation péritectique. 
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