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,refC  Composition moyenne en soluté de la phase α référence pour 
l’estimation de la masse volumique 

wt.% 

C C


   Composition moyenne en soluté dans la phase α wt.% 

*C   Composition en soluté { l’interface du côté α  wt.% 

C

   Composition en soluté dans la phase α loin de l’interface wt.% 

*C   Composition en soluté { l’interface α/β du côté α (lorsqu’il y a 
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wt.% 

DAS   Distance caractéristique pour l’écoulement dans le milieu poreux m 
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E énergie interne du système J 

f   Fraction massique de la phase α - 
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eutg   Fraction volumique de la phase eutectique - 

ig   Fraction interne, correspondant au rapport de la fraction 
volumique de solide sur la fraction volumique d’enveloppe 
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g   Fraction volumique de la phase α - 

  Fonction caractéristique pour un système en relation avec un 
réservoir à pression et température constantes. 

J 

h   Enthalpie massique de la phase α J.kg-1 

I Taux de germination m-3.s-1 

K   perméabilité m2 

k Coefficient de partage - 

Bk   Constante de Boltzmann J.mol-1 

fL   Chaleur latente de fusion massique J.kg-1 
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m Pente du liquidus K.wt%-1 
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nucN   Densité de germes m-3 
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nucN   Densité de germes de la classe j m-3 

0n   Densité initiale de particules affinantes disponibles pour la 
germination 

m-3 
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Introduction 
 

La production mondiale d’aluminium primaire a très fortement augmenté depuis la 

découverte de cet élément au milieu du 19ème siècle, pour atteindre 40 millions de tonnes en 

2010 (Association Francaise de l'Aluminium 2013). L’aluminium occupe ainsi une place de 

choix dans la métallurgie des métaux non ferreux. Ses propriétés sont en effet recherchées 

dans de nombreux secteurs d’activités. Léger, ductile, résistant à la corrosion, mais également 

bon conducteur électrique et thermique (Association 2013), il est aussi bien utilisé dans le 

domaine du transport (aéronautique, nautique, automobile) que dans l’alimentaire (boites 

boissons), le bâtiment ou le transport d’électricité. L’ajout d’éléments d’alliage permet de 

modifier encore ces propriétés tout en conservant les avantages de l’aluminium. 

 

De l’extraction de la bauxite à la production de produits finis, plusieurs étapes sont 

nécessaires. La bauxite est composée principalement d’alumine, de silice et d’oxydes de fer et 

de titane. L’alumine est extraite grâce au procédé chimique Bayer, puis celle-ci permet 

l’obtention d’aluminium par le procédé électrolytique Héroult-Hall (Association 2013). 

L’aluminium est ensuite fondu et généralement associé { d’autres éléments d’alliage. Le métal 

liquide obtenu peut servir à former directement des produits finis  par la méthode de coulée 

en moule ou peut être solidifié sous forme de billettes ou de plaques qui seront retravaillées 

 
 

 
 

Figure 0- 1 : Schéma de la Coulée semi-Continue Verticale (CCV) –tiré de (Založnik M. 2006) . 
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ultérieurement.  La méthode de coulée en moule est couteuse et complexe pour former des 

produits de grandes dimensions, et la coulée continue n’est pas adaptée aux alliages 

d’aluminium qui ont une plus faible résistance mécanique { haute température et une 

conductivité thermique plus grande que l’acier (Dantzig J.A. 2009). La méthode de coulée 

semi-continue verticale est donc la méthode la plus couramment utilisée pour la solidification 

des alliages d’aluminium. Des étapes de filage ou de laminage permettent ensuite de donner 

la forme souhaitée au produit.  

Dans ce travail, nous nous intéressons plus particulièrement { l’étape de solidification 

primaire. Le procédé est illustré Figure 0- 1. L’alliage liquide est introduit via une goulotte 

dans un moule à fond mobile, appelé faux-fond. Les parois latérales du moule constituent la 

lingotière. Lorsque le métal est solidifié près des parois du moule, le faux-fond descend à 

vitesse constante tandis que la lingotière reste fixe. L’objectif est ainsi d’atteindre un régime 

permanent lors duquel le métal liquide est injecté dans la lingotière et le métal solide descend 

avec le faux-fond. Le métal est refroidi dans un premier temps au contact du moule, puis par 

contact avec l’eau de ruissellement injectée par le bas de la lingotière. Entre ces deux zones 

de refroidissement, le métal se contracte généralement en se solidifiant, laissant apparaitre 

une lame d’air. A cœur, l’extraction de chaleur étant plus lente, le métal est encore liquide 

lorsqu’il quitte la zone de la lingotière. Le métal n’est généralement pas pur donc la 

solidification n’intervient pas instantanément { une température donnée mais a lieu sur un 

intervalle de température schématisé Figure 0- 2. Il existe donc une zone dite « pâteuse » 

dans laquelle la fraction solide augmente progressivement. Plus précisément, on distingue 

une zone dite « poreuse » aux fortes fractions solides où les grains sont supposés se toucher 

et sont donc bloqués, du reste de la zone pâteuse dite « zone mobile » où les grains solides 

sont libres de se déplacer. Selon la composition en élément d’alliage du métal, celui-ci 

commence donc à solidifier à la température de liquidus donnée dans le diagramme de phase 

par la courbe de liquidus.  

 
Figure 0- 2 : Représentation schématique d’un diagramme de phase dans le cas d’un alliage binaire . 

 

Bien que ce procédé soit utilisé depuis des décennies, la complexité des phénomènes 

mis en jeu et leurs interactions rendent sa maitrise délicate. Des défauts majeurs tels les 

criques à chaud ou les porosités peuvent apparaitre. De façon plus systématique, des défauts 

tels que les hétérogénéités de composition et de taille de structure apparaissent. On 

remarque en effet que les éléments d’alliage ne se répartissent pas de façon homogène dans 
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le lingot au cours de la solidification. Cette ségrégation des espèces chimiques { l’échelle 

macroscopique est appelée macroségrégation. De même, la taille des structures n’est pas 

identique en tout point du produit. Ces hétérogénéités induisent à leur tour des 

hétérogénéités dans les propriétés du métal qui peuvent être préjudiciables.  

Afin de mieux maitriser l’apparition de ces hétérogénéités, l’étude de la formation des 

structures de solidification et des macroségrégations est donc primordiale. L’étude 

expérimentale { l’échelle d’un lingot étant coûteuse, la modélisation s’avère être un outil 

précieux. Au cours des dernières décennies, différents modèles ont été développés, qui se 

confrontent à la même difficulté : modéliser des phénomènes multi-échelles interdépendants. 

En effet, de l’interface solide/liquide de quelques nanomètres au produit de coulée de l’ordre 

du mètre, de nombreuses échelles intermédiaires sont à prendre en compte : la pointe de 

dendrite de l’ordre du micron, le grain de l’ordre du millimètre  ou la zone pâteuse de l’ordre 

du centimètre. Un modèle est donc développé au sein de l’équipe 302 de l’Institut Jean 

Lamour dans ce but depuis les années 90 : le modèle SOLID. L’objectif général de ce travail de 

thèse est donc d’améliorer la physique prise en compte dans ce modèle afin de contribuer { 

une meilleure compréhension des phénomènes { l’origine des hétérogénéités de tailles de 

structures et de composition en soluté.  



 

4 
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Chapitre I : Etude bibliographique des 
phénomènes { l’origine des hétérogénéités de 
structure et de composition 

 

1.  Phénomènes microscopiques { l ’origine des hétérogénéités 
de structure et de composition  

1.1.  Mécanismes de la germination  

La thermodynamique nous indique que sous la température de fusion d’un système 

homogène, celui-ci est plus stable sous la forme solide. Cependant, la solidification n’est pas 

instantanée et pour comprendre le phénomène de naissance et de croissance des grains, la 

thermodynamique n’est plus suffisante car nous sommes hors équilibre. Il est donc 

nécessaire d’étudier la cinétique de la solidification en considérant les contraintes s’exerçant 

sur le système lors de sa solidification.   

Afin d’étudier la formation du premier solide, nous définissons les termes utilisés par la 

suite. Les clusters d’atomes de structure cristalline qui se forment spontanément dans le 

liquide sont appelés embryons. Si ces embryons sont trop petits, ils sont instables et 

refondent. Dans le cas contraire, ils donnent naissance à des grains. Les clusters peuvent se 

former spontanément au sein du liquide ou sur un substrat. Nous entendons par substrat une 

particule étrangère présente dans le métal liquide ou encore une interface telle le moule. Des 

particules étrangères sont toujours présentes dans le métal. Lorsqu’elles sont volontairement 

ajoutées au métal pour favoriser la formation de grains, on les appelle particules affinantes, 

car elles permettent d’affiner la taille finale des structures. La germination correspond au 

passage de l’état de germe { celui de grain. Les particules affinantes sont alors dites activées. 

1.1.1.  Barrière pour la croissance libre  

Le modèle décrit ci-dessous est développé dans (Lesoult G. 2010) et résumé dans 

(Dantzig J.A. 2009). Considérons un système unaire fermé dans lequel se trouve une phase 

solide sphérique entourée de la phase liquide majoritaire. On suppose que ce système est 

contenu dans un réservoir à pression P0 et température T0 constantes.  La fonction 

caractéristique de ce système est alors : 

 0 0E PV T S  G   (1.1) 

Le système diphasique est { l’équilibre si et seulement si la variation de     au cours 

d’une transformation élémentaire du système est nulle, avec la variation s’exprimant : 

     0 0 0

2
( ) s lsl

l l s s l l s s sP P dV P P dV T T dS T T nd dS d
r


 

 
           

 
G   (1.2) 
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avec l sS S S   l’entropie du système, l sV V V    son volume, l sn n n   son nombre de 

moles, et
i  , iT  , iP  respectivement le potentiel chimique, la température et la pression de la 

phase i. γsl correspond { l’énergie interfaciale et r au rayon de la sphère solide. En supposant 

l’équilibre thermique et mécanique atteint, le système est { l’équilibre lorsque : 

   0s l

sdn     (1.3) 

Quand la surfusion           est faible (avec 
fT  la température de fusion du système), on 

peut approximer : 

      0    0 , , .s s

l m f l m fG T P S T P T      (1.4) 

Donc la fonction caractéristique du système peut s’écrire : 

 
   0  3 2

, 4
. 4

3

s

l m f

s

m

S T P
T r r

V
  


   G   (1.5) 

Avec 
s

mV  le volume molaire de la phase solide et    0 ,s

l m fS T P  l’entropie molaire de 

solidification à la température Tf et à la pression P0 (de signe négatif). Le premier terme 

correspond { l’énergie relâchée lors de la solidification lorsque     , et le second terme 

correspond { l’énergie nécessaire { la création de la surface d’interface. En considérant les 

valeurs de ces grandeurs pour l’aluminium (Dantzig J.A. 2009) et en prenant une surfusion 

ΔT=-0,1°C ou ΔT=-1°C (correspondant aux ordres de grandeurs des surfusions obtenues 

expérimentalement), on peut voir l’importance de chaque terme sur l’évolution de la fonction 

caractéristique Figure 1- 1: 

 
(a) 

 
(b) 

Figure 1- 1 : Fonction caractéristique   d'une sphère solide d’aluminium entourée d’aluminium 
liquide en fonction de son rayon, pour une surfusion de (a) ΔT=-0,1K et (b) ΔT=-1K ainsi que ses 
composantes surfacique et volumique. Rc est le rayon critique pour la croissance libre.  

 

Pour des rayons faibles, l’énergie nécessaire { l’augmentation de la surface est trop 

importante vis-à-vis de l’énergie libérée par le phénomène de solidification, donc la 

croissance est impossible : l’embryon est refondu. Il faut atteindre un rayon critique Rc (noté 

en pointillés sur la Figure 1- 1) tel que ces deux énergies se compensent : 
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 0  0 

2 2
0

, .

s

sl m
c s

l m

Vd
R R

dr S T P T T

 
     

  

G
  (1.6) 

avec Γ le coefficient de Gibbs-Thomson. La formation d’un embryon stable nécessite donc 

l’apport extérieur d’énergie : 

 
 

3 2

hom 2

0  0 

16

3 , .

s

sl m
o

s

l m

V

S T P T


 

   

G   (1.7) 

Lorsque la surfusion est plus élevée (en valeur absolue), l’apport d’énergie nécessaire { 

la formation d’un embryon stable est réduit et  la taille critique du cluster pour être stable est 

abaissée.  

1.1.2.  Germination thermique homogène  

Plusieurs théories tentent d’expliquer la formation de ces clusters d’atomes, appelés 

embryons, qui, s’ils atteignent une taille critique, deviennent des grains. Une première façon 

de concevoir la formation des grains est de la considérer comme un phénomène homogène 

thermiquement activé. L’agglomération aléatoire d’atomes dans le bain liquide dépend alors 

de la fréquence de vibration des atomes et de la probabilité pour un embryon de capturer un 

nouvel atome. La densité d’embryons atteignant le rayon critique dépend donc directement 

de l’agitation thermique. Le taux de germination Ihomo, soit le taux de formation de grains à 

partir d’embryons noté 
( )dN t

dt
 peut alors être exprimé en considérant l’énergie atomique 

décrite par la distribution de Maxwell-Boltzmann comme une fonction de la température :  

 hom
hom 0 exp o

o

B

I I
k T

 
  

 

G
  (1.8) 

Cependant, ce modèle amène à la conclusion que la germination est extrêmement lente 

tant que la surfusion n’est pas très importante (plusieurs dizaines de degrés). En pratique, 

quelles que soient les dimensions du système et les conditions de refroidissement, de telles 

surfusions ne sont pas atteintes. Cela implique que d’autres mécanismes sont { l’origine de la 

germination. 

1.1.3.  Germination thermique hétérogène  

En pratique, des particules étrangères sont souvent le déclencheur principal de la 

solidification. Ces particules jouent le rôle de substrat : selon leur structure et leur 

composition, il va être plus ou moins intéressant énergétiquement pour les atomes de se fixer 

et de solidifier. En effet, les valeurs relatives des énergies d’interface des couples considérés 

parmi les trois phases solide, liquide et substrat  dictent le comportement du système (Figure 

1- 2):  
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Figure 1- 2 : Forces s’exerçant sur la particule en cours de solidification  sur un substrat (tiré de 
(Dantzig J.A. 2009)). 

 

avec sl  l’énergie d’interface solide-liquide, il  l’énergie d’interface particule affinante-

liquide et is  l’énergie d’interface particule affinante-solide. L’équation de Laplace-Young 

donne la relation entre ces énergies d’interface définissant l’angle de mouillage (l’angle de 

contact entre la particule affinante et le solide noté θ): 

 il is

sl

cos
 





   (1.9) 

Il faut donc |
       

   
|    pour que la phase solide se développe sous la forme d’une 

calotte sphérique sur la particule affinante. L’expression de   est modifiée pour prendre en 

compte les 3 interfaces et sachant que il isdA dA  , sa variation infinitésimale peut s’écrire : 

 
 

 
  0 ,s

l m f s is sl

is il sls

m

S T P
d TdV dA dA

V
  


     G   (1.10) 

Les considérations géométriques donnent : 

 
2

hom

(2 )(1 )
( ) avec ( )

4
 hete o

cos cos
f f

 
 

 
   G G   (1.11) 

Donc le rayon critique pour la germination reste le même que celui estimé dans le cas 

d’une germination homogène mais l’énergie { fournir est réduite par un facteur  ( ), comme 

on peut le voir Figure 1- 3. La croissance libre est donc possible dès une surfusion hétéT  plus 

faible en valeur absolue que la surfusion limite homoT  nécessaire lorsque le grain se forme 

de façon homogène. La surfusion hétéT  se rapproche des valeurs obtenues 

expérimentalement. 
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Figure 1- 3 : Fonction caractéristique   d'une sphère solide d’aluminium entourée d’aluminium 
liquide en fonction de son rayon pour une surfusion ΔT=-0,1K, obtenue par le modèle de germination 
thermique homogène et par le modèle de germination thermique hétérogène.  

 

Désormais, chaque atome n’est plus un site potentiel pour la germination, mais seules 

les particules étrangères le sont. Le taux de formation des grains dépend donc également de 

la densité de particules étrangères. Il y a saturation et le taux de formation des grains devient 

nul dès lors que toutes les particules étrangères sont activées. Turnbull dès 1950 (Turnbull D. 

1950) puis Hunt en 1984 (Hunt J.D. 1984) proposent de modifier l’expression du taux de 

germination pour prendre en compte la disparition de ces sites au cours de leur activation : 

 
 

  
 

0 0exp . exphete

B B

f f
I I I K n t

k k T
n

T

     
        

   

G G
  (1.12) 

Le taux de germination est pondéré par la densité de particules non encore utilisées 

 0n n t  avec 0n  la densité initiale de particules et  n t  sa densité { l’instant t. Ainsi lorsque 

la densité initiale de particules n’est pas trop importante, toutes les particules sont activées, 

mais ce n’est plus le cas lorsque la densité initiale devient trop importante. La croissance des 

premiers grains formés, en libérant de la chaleur latente, limite la surfusion et prévient la 

formation de grains supplémentaires. La longueur caractéristique de diffusion thermique 

dans l’aluminium en solidification correspond en effet { plus de cent fois la taille des grains 

dans le cas de la croissance equiaxe, donc la croissance d’un grain impacte la thermique 

autour de ce grain. C’est ainsi que Maxwell et Hellawell justifient la faible proportion de 

particules affinantes réellement activées (Maxwell I. 1975). En effet, en réalité, pas plus de 

1% des particules affinantes sont utilisées comme sites pour la formation des grains 

(McCartney D.G. 1989).  

Cependant, ce modèle ne permet pas de retrouver les tendances obtenues par 

l’expérience. Il présente en effet deux problèmes majeurs. Tout d’abord, il ne prend pas en 

compte l’hétérogénéité d’efficacité des particules affinantes. Pour ce faire, il faudrait 

déterminer les paramètres de chaque groupe de particules, caractérisé par un angle de 

mouillage et une densité initiale. De nombreuses expériences menées dès les années 1950 

par Turnbull (Turnbull D. 1950) mettent en évidence l’hétérogénéité de nature des particules 

affinantes. Prenons l’exemple de l’étude menée par Perepezko en 1996 sur la solidification de 

gouttes d’étain de taille variable (Perepezko J.H. 1996), et illustrée Figure 1- 4. Lorsque les 

gouttes sont relativement grandes, le pic de température différentielle, qui correspond à la 
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formation des grains, a lieu à 180°C. Mais plus la taille des gouttes diminue, plus la formation 

des grains est retardée. L’explication qu’il en donne est la suivante : des particules affinantes 

d’efficacité variable sont présentes dans le métal liquide. Lorsque le volume des gouttes est 

suffisamment important, presque toutes les gouttes contiennent une particule d’efficacité 

maximale et germent donc à 180°C. Lorsque le métal est divisé en plus petites gouttes, un 

nombre moins grand d’entre elles contient toujours une particule d’efficacité maximale et 

dans la plupart des gouttes, la formation des grains est retardée. Ceci illustre bien 

l’hétérogénéité des particules affinantes en termes d’efficacité.  

 
Figure 1- 4 : Spectre d’analyse thermique différentielle obtenu sur des gouttes d’étain (Perepezko J.H. 
1996) et schéma illustrant l’isolement des particules affinantes lors de la diminution de taille des 
gouttes – tiré de (Dantzig J.A. 2009). 

 

Enfin, la deuxième incohérence relevée avec ce modèle concerne la sensibilité aux 

conditions de solidification. Le modèle prédit en effet que toutes les particules sont activées 

dès lors que la densité initiale de particules affinantes est suffisamment faible, 

indépendamment des conditions de solidification, ce qui n’est pas le cas expérimentalement. 

En effet, nous verrons plus tard que des paramètres tels la vitesse de refroidissement influent 

sur la densité finale de grains dès de faibles densités de particules affinantes.  

Le modèle de germination thermique hétérogène ne permet donc pas de retrouver les 

tendances observées expérimentalement : l’hypothèse de grains activés thermiquement ne 

parait pas adaptée.  

1.1.4.  Germination athermique hétérogène  

La germination instantanée ou athermique est dépendante uniquement de la géométrie 

des particules affinantes. La différence fondamentale entre les deux approches est donc la 

suivante : dans le cas de la germination thermique, il y a une probabilité de formation d’un 

grain { toute température, tandis que dans l’hypothèse de germination athermique, la 

géométrie des particules affinantes caractérise entièrement la surfusion à laquelle elles sont 

activées. Dès que cette surfusion est atteinte, la germination est instantanée. 
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Nous avons vu dans le paragraphe précédent qu’il y a germination hétérogène si les 

énergies interfaciales vérifient la relation : 

 il sl is      (1.13) 

Plus précisément, deux cas sont distingués. 

 Lorsque |
       

   
|   , la phase solide se développe sous la forme d’une calotte 

sphérique sur la particule affinante, comme on l’a vu précédemment (Figure 1- 5). 

 
Figure 1- 5 : Schéma de germination hétérogène dans le cas |

       

   
|    : (a) le rayon de la particule 

affinante     est trop faible pour qu’il y a it germination à la surfusion donnée et (b) le rayon est 
suffisant- tiré de (Dantzig J.A. 2009). 

 

On suppose que les particules affinantes ont la forme de cylindres aplatis de rayon ϕ/2.  

A une surfusion donnée, si le rayon critique pour la croissance libre de la calotte sphérique 

est supérieur à ϕ/2, la germination n’est pas possible (Figure 1- 5-a). Il faut attendre que la 

surfusion augmente, et donc que le rayon critique diminue, pour pouvoir former la calotte 

sphérique (Figure 1- 5-b). La surfusion minimale pour qu’une calotte sphérique commence { 

se former sur la particule affinante est donc : 

 
4

g

sin
T






     (1.14) 

puis lorsque la surfusion continue à diminuer, le rayon de courbure de la phase solide 

diminue jusqu’{ former une demi-sphère de rayon égal à celui de la particule affinante, de 

façon { vérifier l’équation de Laplace-Young. La demi-sphère est formée lorsque la surfusion 

devient suffisante : 

 
4

2
C gT T





 

 
 


       (1.15) 

A cette surfusion, on retrouve donc une phase solide sphérique de diamètre ϕ et le 

rayon de courbure de la phase solide est minimum. La croissance libre est donc possible dès 

que la surfusion devient supérieure à     en valeur absolue. 
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Figure 1- 6 : Zones de formation de la calotte sphérique et de croissance libre pour le modèle de 
germination hétérogène athermique en fonction de l’angle de mouillage et de la surfusion , pour un 
diamètre de particule affinante ϕ fixé- reproduit d’après (Dantzig J.A. 2009). 

 

Le schéma Figure 1- 6 récapitule les zones de formation de la calotte sphérique et de 

croissance libre en fonction de l’angle de mouillage et de la surfusion pour une particule 

affinante de diamètre ϕ. 

En réalité, lorsque la particule affinante est efficace, c’est-à-dire lorsque l’angle de 

mouillage est faible, la phase solide formée ne fait que quelques atomes d’épaisseur. Son 

épaisseur devient même inférieure à un atome lorsque cet angle devient inférieur à 10° ! Le 

modèle de germination hétérogène par formation d’une calotte sphérique n’est donc pas 

approprié dans ce cas (Kim W.T. 1994).  

Ceci nous amène à considérer le deuxième cas pour lequel la germination hétérogène 

est possible. Il  correspond à la condition             énoncée dans le paragraphe 

précédent. Si la particule affinante de surface Ai et l’alliage sont tellement différents qu’une 

couche solide d’épaisseur δ recouvre entièrement cette première, l’interface impureté-liquide 

est remplacée par une double interface impureté-solide et solide-liquide, et la fonction 

caractéristique   est modifiée. On a alors : 

 
 

 
  0 ,s

l m f

i is sl il is

m

S T P
TA A

V
   


     G   (1.16) 

La contribution de l’énergie interfaciale est cette fois négative, on peut donc avoir une 

couche solide d’épaisseur δ recouvrant la particule pour des surfusions positives (une 

température supérieure à la température de fusion). Ensuite, lorsque la surfusion devient 

négative et diminue, la phase solide croit et son rayon de courbure diminue jusqu’{ former 

une demi-sphère de rayon égal à celui du substrat comme dans le premier cas, de façon à 

vérifier l’équation de Laplace-Young. Ce deuxième cas correspondant au modèle dit 

d’adsorption (Kim W.T. 1994) est donc plus approprié pour modéliser la germination 

hétérogène dans le cas de particules affinantes efficaces. Une couche de phase cristalline de 

nature différente se forme sur la surface des particules affinantes et permet ensuite la 

croissance.  

Ce modèle de germination hétérogène athermique est étayé par des résultats 

expérimentaux. Schumacher et al. ont montré la possibilité d’étudier la germination 
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hétérogène grâce { l’utilisation d’alliages d’aluminium amorphes (G. A. Schumacher P. 1998). 

Par microscopie électronique { transmission, ils ont pu mettre en évidence la formation d’une 

couche solide de nature différente sur les particules affinantes. Plus précisément, ils ont 

étudié la germination d’un alliage d’aluminium { partir d’un affinant largement utilisé 

industriellement : le TiB2. Leurs expériences montrent clairement la formation d’une couche 

de Al3Ti sur les particules de TiB2.  Du fait du faible excès de titane dans la matrice amorphe, 

la phase Al3Ti ne peut pas exister { l’équilibre, mettant en évidence l’effet d’adsorption. Le 

modèle de germination épitaxiale, développé récemment, décrit les mécanismes 

d’arrangement atomique { l’interface particule affinante/ liquide (Fan Z. 2013). Au-dessus 

d’une surfusion critique, l’arrangement atomique augmente { l’interface pour imiter la 

structure de la particule affinante, formant un solide pseudomorphique. Cette surfusion 

critique est fonction de la différence des réseaux cristallins de la particule affinante et du 

métal solide. Cependant, le modèle de germination ne fait pas encore consensus et est encore 

étudié actuellement (Easton M. 1999). 

Mais que la germination sur les particules affinantes se fasse sous forme d’une calotte 

sphérique ou d’une couche mince, la surfusion nécessaire { formation d’une couche solide sur 

les particules affinantes est plus faible, en valeur absolue, que la surfusion minimale pour la 

croissance libre. C’est pourquoi l’étape de croissance libre est communément considérée 

comme étant l’étape limitante pour la formation des grains. Avec ce modèle, toute particule 

affinante est donc le siège d’une germination si la surfusion est suffisante, et cette surfusion 

doit être d’autant plus grande que le diamètre de la particule est petit. 

Rappaz et al. ont repris en 1986 le modèle de Maxwell et Hellawell en prenant pour 

étape limitante non plus la formation du premier solide sur les particules affinantes mais la 

croissance libre (T. P. Rappaz M. 1986).  Ils ont pour cela considéré une distribution en taille 

des particules affinantes d’après une loi gaussienne. Plus récemment, Greer et al. ont repris ce 

modèle mais en utilisant une loi exponentielle pour la distribution en taille des particules (B. 

A. Greer A.L. 2000). Avec ce choix pour l’étape limitante, la prédiction de la densité finale de 

grains en fonction de la densité initiale de germes est beaucoup plus proche des résultats 

expérimentaux, comme on peut le voir Figure 1- 7. Les résultats expérimentaux donnés 

Figure 1- 7 font référence à des expériences de type dit TP-1. Ce protocole expérimental 

développé par Alcan consiste à solidifier le métal dans des moules de forme conique de la 

taille du centimètre (TP-1 tests 1987). La vitesse de refroidissement est alors supposée 

constante et homogène dans le système. Ce type d’expérience sera référencé simplement 

comme test TP-1 dans la suite. 
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Figure 1- 7 : Densité de grains fonction de la densité de particules affinantes introduites dans le 
métal, d’après l’expérience, d’après le modèle de Maxwell -Hellawell et d’après le modèle de Greer et 
al. pour la solidification d’aluminium contenant 1kg/t d’affinant de type Al-5Ti-1B pour un test de 
type TP-1– tiré de (B. A. Greer A.L. 2000). 

 

On retrouve l’effet du taux d’affinant sur le diamètre de grain. L’impact de différents 

paramètres tels le coefficient de restriction de croissance sont également vérifiés. Ce 

paramètre noté Q permet de quantifier la restriction de croissance, induite par les 

hétérogénétités de composition { l’échelle du grain : 

  0 1Q mC k    (1.17) 

avec m la pente supposée constante du liquidus, k le coefficient de partage et C0 la 

composition nominale en élément d’alliage. La tendance est bien celle observée 

expérimentalement (Spittle J.A. 1995) : lorsque Q augmente, le diamètre de grain diminue et 

atteint un minimum. 

 
Figure 1- 8 : Courbe de refroidissement pour un alliage Al-0.5%Fe avec 5ppt de Al-5Ti-1B, obtenue 
expérimentalement et par le modèle de Greer et al. – issu de (B. A. Greer A.L. 2000) 

 

Cependant, la comparaison des courbes de refroidissement est moins concluante. Dans 

l’expérience réalisée dans (B. A. Greer A.L. 2000), la vitesse de refroidissement est 

initialement de -0,8K.s-1, puis lorsque la solidification commence, elle passe à -0,15 K.s-1. Des 
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calculs ont donc été réalisés pour ces deux valeurs, et permettent de comparer l’évolution de 

la surfusion. Pour les résultats expérimentaux, la surfusion est obtenue par comparaison à la 

température au niveau du plateau. On constate que les trois courbes (données Figure 1- 8) 

donnent une surfusion maximale d’environ -0,2K. Cependant, le temps avant la recalescence 

est plus de deux fois plus grand que celui obtenu par la modélisation, pour les deux vitesses 

de refroidissement. Les auteurs avancent que cet écart peut être dû à la non isothermalité du 

métal. Cependant, si le refroidissement est surestimé par le modèle, on constate que la taille 

finale des grains est correctement estimée pour ces tests de petites dimensions. 

1.1.5.  Lois de distribution en tail le des germes  

Dès 1950, Cibula a montré que l’ajout de titane, plus particulièrement combiné { du 

carbone ou { du bore, permettait d’affiner la microstructure (Cibula A. 1949). Ces deux 

principaux affinants sont utilisés industriellement dans la solidification de l’aluminium 

encore aujourd’hui. Plus précisément, un affinant de type Al-Ti-B est constitué de particules 

TiB2 et de particules Al3Ti dans une matrice d’aluminium. Greer et al. ont pu constater 

expérimentalement que les grains se forment autour des particules TiB2 (,. Greer A.L. 2003). Il 

semble que la fine couche de Al3Ti qui se forme sur les particules TiB2 favorise la 

solidification du métal sur ces dernières. L’affinant de type Al-Ti-C a été développé plus 

récemment et a donc moins été étudié, mais il semble que les grains se forment autour des 

particules TiC (Greer A.L. 2000). C’est pourquoi le TiB2 et le TiC ont été étudiés et leur 

distribution en taille déterminée.  Ils différent par leurs réactions éventuelles avec des 

éléments d’alliage mais surtout par leur distribution en taille, comme on peut le voir Figure 1- 

9:  

 
(a) (b) 

Figure 1- 9 : Répartition (a) en taille et (b) en surfusion ( en  valeur absolue) des particules affinantes 
pour les affinants Al-5Ti-B et Al-3Ti-0,15C- tiré de (Greer A.L. 2000). 

 

Les particules de TiB2 sont donc activées plus rapidement que celles de TiC car les 

particules deviennent actives par ordre décroissant de taille, c’est-à-dire par ordre croissant 

de surfusion (en valeur absolue). Ces courbes permettent également de constater qu’une 

partie seulement des particules affinantes sont utilisées comme lieu de germination car la 

surfusion ne dépasse pas quelques degrés pour des conditions de solidification classiques. 

Elle dépasse même rarement 1°C lors de l’utilisation de TiB2. Ces distributions 
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expérimentales servent de référence dans la détermination de lois de distribution utilisées 

dans les modèles. De nombreuses ont été proposées au fil des années. 

Dès 1966, Oldfied a relié la population de cellules eutectiques au carré de la surfusion 

maximale pour la solidification de la fonte (Oldfield W. 1966). Il a utilisé cette loi empirique 

pour modéliser des courbes de refroidissement. En 1989, Thevoz et al. ont proposé d’utiliser 

une loi normale pour modéliser la distribution (Thevoz Ph. 1989): trois paramètres sont alors 

définis (l’espérance, l’écart type et la densité totale de germes) { partir de mesures 

expérimentales de la densité de grains et de la surfusion maximale atteinte. Plus récemment, 

ce type de distribution a été utilisé dans le modèle CA-FE par Gandin et al. (D. J. Gandin Ch.A. 

1999). Dans (G. A. Quested T.E. 2004), les auteurs constatent cependant que ce type de 

distribution ne permet pas de modéliser correctement la distribution mesurée pour des 

affinants de type TiB2. La densité cumulée de germes peut en effet ne pas être nulle en d=0 

(diamètre de germes nul), ce qui n’a pas de sens physique. Ils proposent donc un autre type 

de loi : la distribution log-normale. L’erreur entre les valeurs mesurées et celles obtenues par 

cette loi pour la distribution en taille des germes ne dépasse alors pas 10%. Enfin, dans 

d’autres modèles, il est considéré que seules les plus grosses particules affinantes (>1µm) 

sont activées car la surfusion reste relativement faible. Il suffit alors de modéliser la fin de la 

distribution. Pour cela, Greer et al. utilisent une loi exponentielle (B. A. Greer A.L. 2000).  

Dans tous les cas, les auteurs se basent sur le modèle développé par Maxwell et 

Hellawell (Maxwell I. 1975) d’une part et par Turnbull (Turnbull D. 1950) d’autre part. Le 

volume considéré est supposé isotherme et la germination est limitée par le phénomène de 

recalescence, c’est-à-dire la remontée en température. Ces lois ont pour but de correspondre 

au mieux à la distribution expérimentale afin de prendre correctement en compte la 

germination dans des modèles macroscopiques de solidification.  

 
Figure 1- 10 :Schéma 2D de la taille moyenne de grain prédite par le modèle en fonction des deux 
paramètres de la distribution de particules affinantes pour une loi log -normale, allant de 80microns 
en trait plein épais à 140microns en pointillés fins  par intervalle de 10microns. La vitesse de 
refroidissement est fixée à dT/dt=-3,5K/s. Les affinants de type Al-5Ti-B et Al-3Ti-0.15C sont 
indiqués– issu de (G. A. Quested T.E. 2005) 

 

A l’inverse, ce modèle prédit que l’efficacité des affinants peut être améliorée en 

modifiant leur distribution en taille. En effet, Quested et al. ont montré qu’en modifiant 

l’espérance et l’écart type de la distribution en taille des particules log-normale utilisée dans 
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leur modèle, l’estimation de la taille finale moyenne des grains peut être réduite (G. A. 

Quested T.E. 2005), ce qui est illustré Figure 1- 10. 

1.1.6.  Estimation de la distribution en tail le des germes  : 
l imitations 

Toute la discussion a été menée jusqu’{ présent en considérant la germination et la 

croissance { l’échelle du grain. Tous les résultats expérimentaux présentés concernent des 

tests de type TP-1, donc des domaines de solidification de l’ordre du centimètre. Mais les 

phénomènes macroscopiques liés à la solidification ont-ils un impact sur la germination ? On 

a vu précédemment que la distribution en taille des particules affinantes a un impact majeur 

sur la taille finale de grain. Cette distribution est-elle homogène et constante dans tout le 

domaine ? 

1.1.6.1.  Empoisonnement des particules affinantes  

Certains éléments sont connus pour atténuer l’effet des particules affinantes. 

Typiquement, la présence de zirconium modifie de façon importante la taille finale des grains 

(Bunn A.M. 1999). Lorsqu’il est ajouté { un alliage affiné, l’empoisonnement, c’est-à-dire la 

diminution de l’effet des particules affinantes, est progressif. Lorsqu’au contraire les 

particules affinantes sont ajoutées à un alliage contenant déjà du zirconium, 

l’empoisonnement est immédiat. Cet effet n’est cependant pas constaté sur les particules 

affinantes de type TiC. Une analyse par microscopie électronique à balayage par transmission 

a permis de montrer la présence de zirconium au sein des particules de TiB2. Le paramètre de 

maille des particules est donc modifié et la couche de Al3Ti aurait plus de difficultés à se 

former, réduisant l’efficacité d’affinage des particules. Le zirconium a donc un effet direct sur 

ces particules affinantes. Connaître la distribution initiale en particules TiB2 n’est pas 

suffisant pour estimer la taille finale de grains. De plus, l’empoisonnement au zirconium 

s’amplifie avec le temps d’attente, c’est-à-dire le temps entre l’ajout des particules affinantes 

dans l’alliage et la solidification proprement dite, comme on peut le voir dans (Jones G.P. 

1976). 

1.1.6.2.  Agglomération, fragmentation, dissolution et 
sédimentation  

Dès 1976, Jones et Pearson ont mis en évidence l’agglomération de particules de TiB2 

(Jones G.P. 1976). Un grossissement important (17000 fois) a permis d’observer non pas des 

particules mais des clusters de particules de TiB2. La distribution en taille des particules 

affinantes en est donc totalement modifiée. Dans (G. A. Schumacher P. 1996), les auteurs 

suggèrent que la couche de Al3Ti recouvrant les particules de TiB2 joue le rôle d’ « adhésif » 

entre les particules. A l’inverse, la fragmentation de bras secondaires de grains dendritiques 

due à une refusion locale des grains peut mener à la formation de nouveaux grains. En effet, 

ces fragments une fois détachés sont assimilables à des grains à part entière et continuent à 

croître. Il a été montré que le détachement de ces bras secondaires est favorisé par 

l’augmentation de la vitesse de croissance des grains, l’augmentation de la composition en 
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soluté et la diminution de la vitesse de refusion (Sato T. 1987). Ces phénomènes dépendent 

donc des conditions de solidification et du temps. 

De plus, les particules de TiB2 comme celles de Al3Ti sont plus denses que l’aluminium 

liquide (Vinod Kumar G.S. 2010) et sédimentent. L’effet de la sédimentation a été mis en 

évidence pour les particules Al3Ti dans (Vinod Kumar G.S. 2010). De l’aluminium pur 

contenant 1wt.% de l’affinant Al-5Ti est maintenu à 750°C pendant un temps variable avant 

d’être solidifié. Lorsque le temps d’attente est faible (moins de 5 minutes), la convection 

forcée juste avant la solidification ne change pas la microstructure. Mais lorsque le temps 

d’attente augmente (30 minutes), la microstructure devient plus grossière lorsque le métal 

n’est pas mélangé avant d’être coulé. La convection forcée remettrait en suspension les 

particules affinantes qui ont sédimenté. Lorsque le temps d’attente augmente encore (60  

minutes), la microstructure devient plus grossière mais la convection forcée n’a plus d’effet. 

Les auteurs suggèrent que les particules affinantes ont eu le temps d’être dissoutes avant  la 

solidification. Lorsque la température initiale du métal est plus élevée, la convection forcée a 

un effet affinant pour un temps d’attente plus important. Or les auteurs ont montré que dans 

ce cas, la taille des particules Al3Ti est en moyenne plus grande. Elles mettent donc plus de 

temps à se dissoudre.  

L’efficacité de l’affinage varie avec le temps. Il existe un temps d’attente optimal entre le 

moment où l’affinant est ajouté et le moment où la solidification a lieu, comme on peut le voir 

Figure 1- 11. Ce temps d’attente est fonction de l’affinant utilisé aussi bien que des conditions 

de solidification.  

 
Figure 1- 11 : Courbe caractéristique de l’impact du temps d’attente sur le diamètre moyen de grain – 
issu de (Jones G.P. 1976). 

 

On a donc vu que l’efficacité d’un affinant dépend { la fois du temps et de l’espace. La 

distribution en taille des germes est loin d’être uniforme et constante.  
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1.1.6.3.  Convection  

Jusqu’{ présent, les résultats expérimentaux comme les résultats numériques présentés 

étaient basés sur des tests du type TP-1, donc de l’ordre du centimètre. Les études { l’échelle 

macroscopique sont rares ; Thevoz et al. ont étudié la solidification d’un cylindre de Al-

7wt.%Si de 120 mm de longueur affiné par 5 ppm de Ti refroidi par le bas (Thevoz Ph. 1989). 

Expérimentalement, 5 points de mesure de la température ont été placés de 20 mm à 100 mm 

de la paroi refroidie. Numériquement, le cas est supposé 1D. Dans chacune des 60 mailles 

définies, la température est supposée uniforme et la distribution des particules affinantes est 

supposée gaussienne. L’évolution de la température en ces 5 points est donnée par le modèle 

et par l’expérience Figure 1- 12. On constate, comme dans le modèle  de Greer et al. (B. A. 

Greer A.L. 2000), que la vitesse de refroidissement est sous-estimée par le modèle, même si la 

tendance générale est respectée.  

  

Figure 1- 12 : Courbes de refroidissement à 
différents points de mesure pour un cylindre 
de 120mm de long de Al-7%Si, obtenues par la 
mesure et par la modélisation – issu de (Thevoz 
Ph. 1989). 

Figure 1- 13 : Rayon final moyen des grains en 
fonction de la distance à la paroi pour la 
solidification d’un cylindre de 120mm de long de 
Al-7%Si, obtenu par l’expérience et par la 
modélisation – issu de (Thevoz Ph. 1989). 

 

La taille de grain ainsi obtenue par le modèle est proche de celle mesurée, excepté pour 

le dernier point à 100mm de la paroi (Figure 1- 13). Les auteurs suggèrent que la convection, 

négligée dans le modèle, devient importante quand le gradient thermique diminue, ce qui est 

le cas loin de la paroi refroidie. Il semblerait donc que les phénomènes macroscopiques de 

transport aient un impact sur la microstructure finale.  

Nous avons vu au paragraphe 1.1.6 qu’il est complexe d’estimer la distribution en taille 

des germes. L’empoisonnement des germes aussi bien que des phénomènes de 

sédimentation, d’agglomération ou de dissolution des particules modifient localement la 

distribution. Cette dernière est donc loin d’être constante et uniforme dans le bain liquide. De 

plus, des phénomènes macroscopiques de transport peuvent encore modifier la distribution. 

Bien que l’effet du transport des germes dans le bain liquide n’ait jamais été étudié, on peut 

supposer que la convection de la phase liquide ait un impact. L’étude menée par Thevoz et al. 

dans (Thevoz Ph. 1989) laisse penser que la convection du liquide modifie la taille finale des 

structures. Afin d’améliorer la modélisation de la germination, il semble donc primordial de 

prendre en compte ces variations locales de la distribution en taille des particules. 
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1.2.  Croissance des grains  

On a montré dans les paragraphes précédents qu’il est favorable énergétiquement pour 

une sphère ayant atteint le rayon critique Rc de continuer à croitre. On cherche donc 

maintenant { déterminer la cinétique de croissance de cette sphère, c’est-à-dire à relier la 

vitesse de croissance de la phase solide aux conditions de refroidissement.  

On s’intéresse ici uniquement aux structures équiaxes qui sont les structures les plus 

communes dans la coulée semi-continue d’aluminium. Les structures colonnaires ne seront 

donc pas abordées dans ce travail. 

1.2.1.  Conservation { l ’interface l iquide/solide  

Lors de la solidification d’un grain équiaxe, la chaleur latente de solidification est 

extraite par le liquide et le soluté est en général rejeté du solide vers le liquide. Ceci se traduit 

par les bilans suivants { l’interface solide/liquide : 

 

 * *

/

/ // /

/

/ // /

conservation du soluté : 

conservation de la chaleur : 

l
s l s f l s l l

l s s l

s
s s

s

l s s l

s f f l s l

l s s ll s s l

C C
C C v n D D

n n

T T
L v n

n n

  

  

 

 

 
  

 

 
 

 

  (1.18) 

La vitesse du front de solidification fv  est en grande partie fonction de l’efficacité de 

l’évacuation de la chaleur et du soluté. En effet, les diffusions thermiques et solutales n’étant 

pas parfaites, des gradients de température et de composition apparaissent devant le front de 

solidification. Ces gradients déterminent l’écart { l’équilibre et donc la force motrice pour la 

croissance du grain.  Cet écart { l’équilibre a plusieurs contributions.  

La première est due { la forme de l’interface elle-même. Sa courbure induit une 

surfusion RT  : 

 

2

 rayon de courbure de l'interface 

( en supposant les deux courbures principales égales)

RT
R

R


  

  (1.19) 

La surfusion thermique TT  se déduit du bilan de chaleur comme : 

 

*

*temperature à l'interface

temperature dans le liquide loin de l'interface

T l

l

T T T

T

T





 

  (1.20) 

et la surfusion solutale CT  se déduit du bilan de soluté comme : 
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 *

*titre massique du soluté à l'interface côté liquide

titre massique du soluté dans le liquide loin de l'interface

C l l

l

l

T m C C

C

C





 

  (1.21) 

L’écart { l’équilibre est donc donné par la somme de ces trois contributions : 

 R T CT T T T       (1.22) 

Dans les cas qui nous intéressent, la surfusion solutale est prédominante, donc les deux 

autres contributions sont négligées. En effet, la distance caractéristique de diffusion 

thermique    est de plusieurs ordres de grandeur supérieure à la distance caractéristique de 

diffusion solutale    : 

 
9
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;

10
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


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




 



  (1.23) 

ce qui se traduit par un nombre de Lewis très grand devant 1. De même, la surfusion de 

courbure est négligeable lorsque le rayon de courbure n’est pas trop faible. Dans le cas d’une 

pointe de dendrite, que nous étudierons ensuite, le rayon de courbure reste au moins de 

l’ordre du micron, ce qui donne une surfusion inférieure au dixième de degré. L’impact de 

cette surfusion sur la taille finale des structures sera étudié au chapitre III. 

1.2.2.  Dendritisation  

Afin de relier la vitesse de croissance de la phase solide à la surfusion, il faut encore 

connaître la morphologie du grain qui croît. Or on constate expérimentalement que les 

structures de solidification sont rarement purement globulaires, c’est-à-dire que la structure 

finale ne correspond pas à un simple empilement de sphères. Au cours de la croissance, une 

sphère devient instable vis-à-vis des perturbations de son interface avec la phase liquide. Des 

directions privilégiées de croissance apparaissent du fait de l’anisotropie d’interface et les 

structures deviennent dendritiques. On peut voir la différence entre une morphologie 

globulaire et une morphologie dendritique Figure 1- 14.  
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                        (a)                                                                                 (b) 

Figure 1- 14 : Structures de solidification équiaxes obtenues expérimentalement  : (a) grains 
globulaires de taille ≈ 100 μm pour un Al-1wt.%Cu et (b) grains dendritiques de taille ≈  2 mm – tiré 
de (Dantzig J.A. 2009). 

 

Mullins et Sekerka ont étudié la stabilité morphologique d’une particule et ont montré 

qu’une sphère se déstabilise lorsque son rayon dépasse environ 7 fois le rayon critique pour 

la croissance libre (Mullins W.W. 1963). Dans le cas de grains formés sur des particules 

affinantes, cela correspond à 7 fois le rayon des particules affinantes elles-mêmes.  

1.2.3.  Croissance d’une pointe de dendrite  

Une fois la déstabilisation de l’interface atteinte, la croissance du grain est déterminée 

par la croissance de ses bras primaires, donc par la croissance des pointes de ses bras 

primaires.  La prise en compte de la forme exacte de l’interface serait beaucoup trop 

complexe. C’est pourquoi dès 1945, Papapetrou a proposé de décrire la forme d’une pointe 

primaire de dendrite comme un paraboloïde de révolution (Papapetrou A. 1935). Ivantsov a 

été le premier à déterminer la solution analytique pour ce système en considérant un 

paraboloïde de révolution de rayon r isotherme avançant à vitesse constante vf dans la 

direction de son axe principal en ne considérant que la surfusion thermique. Il a ainsi relié le 

nombre de Stefan 
p T

f

C T
Ste

L


  (donc la force motrice pour la croissance) au nombre de 

Peclet (qui traduit la croissance du paraboloïde) : 

  
.

;   ;
2

f

T T

v r
Iv Pe Ste Pe


       (1.24) 

Avec la fonction d’Ivantsov : 

        
 

1

exp
.exp . .exp .

Pe

z
Iv Pe Pe Pe E Pe Pe Pe dz

z

 
     (1.25) 

Ce résultat a été adapté au cas d’un alliage binaire pour lequel la surfusion est 

principalement solutale : 
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Dans le cas général on a : 
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 (1.27) 

 La solution d’Ivantsov permet de relier la surfusion { un ensemble infini de couples 

(r,vf). Une seconde relation est alors nécessaire pour déterminer le couple (r,vf). Elle peut être 

approximée par l’analyse de stabilité marginale basée sur les développements de Mullins et 

Sekerka (Mullins W.W. 1963). On suppose que le rayon de pointe de dendrite est égal à 

l’amplitude minimale d’une instabilité de l’interface pour que cette dernière ne s’amortisse 

pas mais au contraire s’amplifie. Quand on ne prend en compte que la surfusion solutale, la 

relation entre le rayon de pointe et la vitesse de croissance se réduit à : 

 
 

2
2 8

1

l
f

l

D
r v

mC k








  (1.28) 

Des modèles cinétiques de croissance dendritique plus complexes sont développés, 

encore actuellement, afin par exemple de prendre en compte l’effet de la convection sur la 

pointe de dendrite (Gandin Ch-A. 2003) (Ananth R. 1991). Cependant, l’objectif est ici 

seulement de mettre en évidence la relation entre la croissance d’une pointe de dendrite et 

l’écart { l’équilibre { l’origine de cette croissance. 

1.2.4.  Modélisation de la croissance équiaxe  

L’objectif des modèles de croissance est de relier la cinétique de croissance d’une 

pointe primaire de dendrite à la croissance du grain. Les modèles classiques tels le modèle 

des bras de levier ou le modèle de Scheil supposent la diffusion du soluté parfaite ou nulle 

dans les phases solide et liquide,  donc ils ne permettent pas de prendre en compte la 

cinétique de croissance : la fraction solide ne dépend que de la température et ne dépend pas 

de la vitesse de refroidissement ou de la germination.  Pour prendre en compte la cinétique 

de croissance, on ne peut négliger le gradient de soluté devant le grain. Pour cela, différents 

modèles ont été développés.  

Des modèles de type champ de phase (Karma A. 1998) (Ramirez J.C. 2004) ou « 

pseudo front tracking » (Jacot A. 2002) permettent de décrire quantitativement la croissance 

de grains de forme complexe mais ils sont très coûteux en temps de calcul, ce qui ne permet 

pas de les implémenter dans des modèles macroscopiques de solidification. Nous allons donc 

présenter ici différents modèles microscopiques prenant en compte la morphologie des 

grains de manière simplifiée et pouvant ainsi être utilisés { l’échelle des produits industriels.  
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1.2.4.1.  Modèle de croissance à deux phases 

Dans certains modèles de prise de moyenne comme SOLID, la croissance de la phase 

solide et la croissance des grains sont découplées. La croissance des enveloppes, supposées 

octaédriques dans le modèle SOLID, ne dépend que de la vitesse de croissance des pointes 

primaires, et donc du modèle de pointe considéré. La croissance de la phase solide, supposée 

sphérique, est quant à elle fonction du modèle de diffusion du soluté adopté. La fraction 

d’enveloppe n’intervient donc pas dans l’estimation du profil de soluté dans les phases solide 

et liquide. Seules deux phases sont prises en compte pour le transport du soluté : la phase 

liquide et la phase solide supposée sphérique. La distance de diffusion dans le liquide est tirée 

de (Ni J. 1993) et celle dans le solide est obtenue en supposant non pas une géométrie 

unidimensionnelle plate mais sphérique. Le modèle de croissance de pointe correspond au 

modèle LGK proposé par Lipton et al. dans (Lipton J. 1984).  

Avec ce modèle, la fraction d’enveloppe impacte le mouvement des grains ainsi que leur 

blocage { l’échelle macroscopique. Cependant, la prise en compte de la dendritisation des 

grains n’a pas d’impact { l’échelle microscopique sur la croissance de la phase solide et sur le 

refroidissement, jusqu’{ une fraction d’enveloppe limite. En effet, après une fraction 

d’enveloppe fixée, supposée correspondre au moment { partir duquel les champs solutaux 

des différents grains interagissent, le système est mis { l’équilibre.  

Afin de tester ce modèle, nous comparons la courbe de refroidissement obtenue par 

l’expérience (T. P. Rappaz M. 1987) et par le modèle SOLID dans le cas d’un échantillon de 

l’alliage Al-7wt.%Si refroidi à -0,3K/s avec ou sans affinant. Des mesures post mortem ont 

permis aux auteurs de déterminer une taille finale de grains, qui est utilisée dans le modèle (à 

travers une densité de germes activée au liquidus). Les données thermodynamiques utilisées 

dans le modèle sont issues de (Gandin Ch.A. 2010). L’extraction de chaleur est imposée 

constante et égale à -7,05.105W.kg-1 et la densité de particules activée au liquidus est 

12,387.108 m-3 pour le cas A et 18,842.106 m-3 pour le cas B. La Figure 1- 15 montre la 

comparaison des courbes de refroidissement mesurées (en noir) et estimées numériquement 

(en couleur) pour les deux échantillons : 

 
Figure 1- 15 : Comparaison de l’évolution de la température obtenue par l’expérience (T. P. Rappaz 
M. 1987) (en noir) et par le modèle SOLID (en couleur) pour l’alliage Al-7wt.%Si, refroidi à dT/dt=-
0.3K/s, pour deux tailles finales de grain : A-1mm (en bleu) et B-3mm (en rouge) (toutes les 
particules sont activées au liquidus). 
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On constate donc que le modèle de croissance à deux phases actuellement utilisé dans 

SOLID ne permet pas d’estimer correctement la recalescence, même pour un cas en diffusion 

pure. Le modèle à 2 phases semble insuffisant pour prédire correctement la croissance dans 

le cas de structures dendritiques. Afin de définir des pistes pour améliorer le modèle de 

croissance, nous allons présenter des modèles proposant des améliorations en termes de 

phases modélisées, d’estimation des longueurs de diffusion et d’estimation des surfaces 

spécifiques. 

1.2.4.2.  Modèle de croissance à trois phases 

o  Principe du modèle à trois  phases  

C’est dans l’objectif d’améliorer la prédiction de la croissance { l’échelle du grain qu’un 

modèle à trois phases a été développé dès les années 80 par M. Rappaz et Ph. Thévoz (T. P. 

Rappaz M. 1987). Le système composé d’un grain et du liquide qui l’entoure est supposé 

sphérique, fermé et isotherme. Les auteurs considèrent que le grain étant dendritique, la 

fraction solide ne correspond pas à la fraction de grain. Ils introduisent le concept 

d’enveloppe de grain, supposée de forme sphérique et circonscrite aux pointes primaires de 

la dendrite. La fraction de liquide intragranulaire correspond à la part du liquide comprise 

dans l’enveloppe. La surface spécifique d’enveloppe est déterminée en supposant les 

enveloppes sphériques. La même hypothèse est faite sur la phase solide pour déterminer sa 

surface spécifique.  

La grande différence concerne le modèle de diffusion: la diffusion est nulle dans le 

solide, parfaite dans le liquide intragranulaire et limitée dans le liquide extragranulaire. Le 

profil de soluté est donné Figure 1- 16. La croissance de la phase solide, fonction de la 

sursaturation devant le grain, est donc désormais dépendante de la fraction d’enveloppe. Le 

système à résoudre est composé de l’équation de diffusion dans le liquide extragranulaire, la 

conservation du soluté dans le système fermé, l’équation de la chaleur associée { la fraction 

solide et la cinétique de croissance des grains, en ne considérant que la surfusion solutale et 

en supposant la pointe hémisphérique. Ce système permet de déterminer simultanément les 

fractions volumiques de solide et de grain (enveloppe) ainsi que la concentration { l’interface 

solide/liquide.  

 

 

Figure 1- 16 : Profil de concentration en soluté à 
t et t+dt  d'après le modèle de M.Rappaz et 
Ph.Thevoz (T. P. Rappaz M. 1987). 

Figure 1- 17 : Profil schématique de 
concentration en soluté  d'après le modèle 
simplifié de M. Rappaz et Ph. Thévoz (T. P. 
Rappaz M. 1987). 
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Dans la version simplifiée de ce modèle (T. P. Rappaz M. 1987), le bilan { l’interface 

liquide intragranulaire /liquide extragranulaire est simplifié et une distance de diffusion est 

fixée dans le liquide extragranulaire telle que le profil de concentration est modélisé comme 

représenté Figure 1- 17. Mais la concentration loin du grain est alors fixée à C0, ce qui 

empêche de modéliser une éventuelle macroségrégation. Afin de valider ce modèle 

analytique, les résultats de ces deux modèles sont comparés dans le cas de la solidification 

d’un alliage Al-5wt.%Si. La germination est supposée instantanée au liquidus, le flux 

d’extraction de chaleur est constant et trois densités de germes sont testées. On constate que 

les courbes de recalescence sont identiques, validant ainsi le modèle simplifié. 

Ce modèle à trois phases permet de prédire l’évolution de la température relativement 

précisément. La comparaison des courbes de refroidissement obtenues par l’expérience et 

par le modèle dans le cas de la solidification de l’alliage Al-7wt.%Si sont en effet proches (T. P. 

Rappaz M. 1987). L’alliage est refroidi { dT/dt= -0,3K/s avec ou sans affinant et la taille finale 

de grain mesurée est ensuite utilisée dans le modèle. La recalescence est relativement bien 

estimée, même si le choix du modèle de croissance de pointe a un impact important. Si le 

modèle de pointe hémisphérique permet d’estimer précisément la recalescence dans le cas de 

l’alliage affiné, la vitesse de pointe doit être divisée par 9 pour l’estimer correctement dans le 

cas de l’alliage non affiné. 

o  Améliorat ion du modèle  

C.Y. Wang et C. Beckermann ont repris ce modèle en améliorant l’estimation de la 

longueur de diffusion dans le liquide extragranulaire (B. C. Wang C.Y. 1993) (B. C. Wang C.Y. 

1993). Ils supposent un régime quasi-permanent dans le repère fixé { l’interface 

enveloppe/liquide et ils prennent en compte l’influence du mouvement de l’interface 

enveloppe/liquide extragranulaire. La morphologie des grains est prise en compte à travers 

un facteur de forme d’enveloppe dans l’expression des concentrations surfaciques 

interfaciales. Il correspond au rapport entre l’aire équivalente et l’aire réelle d’interface. Les 

pointes de dendrites sont supposées paraboloïdales. 

Comparant leurs résultats avec ceux obtenus par Rappaz et Thevoz, ils constatent que 

les résultats en termes d’évolution de la température sont très proches lorsque la vitesse de 

pointe utilisée est la même (pointes hémisphériques) et que les facteurs de forme sont gardés 

à 1. 

Une étude paramétrique portant sur la forme d’enveloppe et le modèle de croissance de 

pointe a permis de mettre en évidence l’effet prédominant du modèle de croissance de pointe 

sur l’estimation de la recalescence (B. C. Wang C.Y. 1993). Depuis, de nombreux travaux ont 

été effectués afin d’améliorer ce modèle. C.Y. Wang et C. Beckermann ont par exemple 

cherché à prendre en compte le transport des grains (B. C. Wang C.Y. 1996). Une partie du 

liquide passe entre les dendrites et l’autre partie est déviée et contourne les grains. Pour cela, 

un tenseur de répartition de l’écoulement est introduit, définissant le rapport du flux 

massique liquide passant à travers les dendrites sur le flux massique liquide total (une 

expression est proposée dans (A. S. Wang C.Y. 1995)). L’influence de la vitesse d’interface est 
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alors négligée car la convection est supposée avoir un effet prédominant sur les transferts 

solutaux.  

Le modèle défini par Appolaire et al. dans (C. H. Appolaire B. 2008) en 2008 reste dans 

la même lignée. La forme d’enveloppe est cette fois supposée octaédrique. La phase solide est 

considérée sphérique lorsque la croissance est globulaire et cylindrique sinon. La surface 

spécifique de cette phase est donc obtenue { partir d’une interpolation entre ces deux cas 

extrêmes. La convection est prise en compte en faisant l’hypothèse du régime de Stokes, la 

sursaturation dépend donc de la vitesse de croissance du grain et de la vitesse relative du 

grain par rapport au liquide. La distance de diffusion dans le solide est obtenue par la 

méthode de collocation et la distance de diffusion dans le liquide extragranulaire dépend de 

l’impact relatif de la convection et de la diffusion.  
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  (1.29) 

avec de le diamètre équivalent du grain et 2/13/1 Re6.02 ScSh   ou Sc est le nombre 

de Schmidt et Re le nombre de Reynolds. 

Le modèle de Wu et Ludwig prend également en compte la convection et le mouvement 

des grains (L. A. Wu M. 2009). Le modèle de diffusion est plus complexe puisque la diffusion 

limitée est prise en compte dans les trois phases. Ce modèle est le premier des modèles 

présentés ici prenant en compte une cinétique de germination. L’activation n’est en effet plus 

instantanée mais suit une loi normale. 

Il est également à noter que si trois phases thermodynamiques sont considérées, seules 

2 phases sont prises en compte dans la partie hydrodynamique : la vitesse des phases solide 

et liquide extragranulaire est la même. Les auteurs ne comparent pas les résultats de leur 

modèle à ceux obtenus par Rappaz et al. (T. P. Rappaz M. 1987) et par Wang et al. (B. C. Wang 

C.Y. 1993) mais montrent de la même façon l’impact de la densité de germes sur la 

recalescence (L. A. Wu M. 2009). 

 

Les caractéristiques principales des modèles présentés ici sont rappelées  dans les 

Tableau 1- 1 et Tableau 1- 2. 
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Tableau 1- 1 : Longueurs de diffusion utilisées dans les 5 modèles présentés, pour les trois phases.  

référence Solide Liquide intragranulaire Liquide extragranulaire 

Rappaz et 
Thevoz (T. P. 
Rappaz M. 1987) 
et  
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2 l
l

g

D

v
   

Wang et 
Beckermann (B. 
C. Wang C.Y. 
1993) et (B. C. 
Wang C.Y. 1996) 

profil parabolique 

6

s
s

d
    

Diffusion parfaite 

 
1/3

1 2/3
1/3 2

(1 )

(1 )3
1 exp[ (1 ) ] exp

f l
l l

l gl

R Pe g
Pe g x dx

Pe g x




  
         

  

Ou 
1/3

2 0.865

e
l

l l s e

l l

d

g v v dC

g D


 
  

  
 

 avec convection 

Appolaire et al. 
(C. H. Appolaire 
B. 2008) 

Méthode de collocation : 
profil parabolique avec n=1 
si globulaire, n=2 si 
dendritique 

Diffusion parfaite 
 si 

 si 

l e l
l

g g

e e l
l

g

D d D

v Sh v

d d D

Sh Sh v






 



  



avec 2/13/1 Re6.02 ScSh    

Prise en compte de la convection 

Wu et Ludwig (L. 
A. Wu M. 2009) 

 1

2

l s

s

g d



  

 1

2

l s s

d

s

g g d

g
 

 
  

max( , )

l l
l

g env glob

D D

v v v
   avec 

*

*(1 )

l l l
glob

g l

D C C
v

r C k





 

Modèle SOLID 

10

s
s

d
   

Pas de liquide 

intragranulaire 

 

1/3

1/3

/ 2

1 Re

31 1

e
l a

ll

d

Sc

gg

 


 

 avec 
 

0.28

0.28

2Re 4.65

3 Re 4.65
a





  

 



 Chapitre I – Etude bibliographique 

 

29 
 

Tableau 1- 2 : Surfaces spécifiques de la phase solide et de l’enveloppe utilisées dans les 5 modèles présentés.  

référence Surface spécifique de la phase solide Surface spécifique du grain 

Rappaz et Thevoz (T. P. Rappaz 
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1.3.  Compétition germination/croissance  

1.3.1.  Phénomène de compétition germination/croissance  

On a vu dans les paragraphes précédents que la croissance d’un grain induit un 

gradient thermique et solutal devant l’interface côté liquide, qui se traduit par une surfusion. 

Or la surfusion est le paramètre clé pour la germination athermique. On comprend donc 

comment les deux phénomènes sont liés.   

Plus précisément, lorsque la température diminue, la surfusion augmente (en valeur 

absolue) et l’on active les particules affinantes de plus en plus petites. Mais ces particules, une 

fois activées, croissent en libérant de la chaleur. Le refroidissement est donc ralenti puis 

s’arrête lorsque la chaleur dégagée par la croissance des grains compense exactement 

l’extraction de chaleur locale. La germination est alors terminée. Puis la température peut 

remonter alors même que l’on continue d’extraire de la chaleur, c’est le phénomène de 

recalescence. Le second terme de l’équation (1.30) devient donc positif alors que le premier 

terme reste négatif : 

 s
p f

dgdh dT
C L

dt dt dt
    (1.30) 

Ces phénomènes sont illustrés Figure 1- 18: 

 
Figure 1- 18 : Modèle de germination basé sur l’hypothèse de la croissance libre comme étape 
limitante a) densité de grains en fonction de la surfusion maximale atteinte, b) distribution de la 
densité de germes en fonction de leur surfusion d’activation et c) la courbe de refroidissement – issu 
de (Dantzig J.A. 2009). 

 

L’idée centrale de la compétition germination/croissance est la suivante : la croissance 

des grains préexistants impacte la surfusion et donc l’activation des grains suivants. Les deux 

phénomènes sont donc intimement liés.   
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1.3.2.  Impact des paramètres du procédé sur la compétition 
germination/croissance  

1.3.2.1.  Taux d’affinage  

 
Figure 1- 19 : Impact du taux d'affinants ajouté dans le métal (aluminium de pureté commerciale) sur 
le diamètre moyen de grain pour un test de type TP -1, pour un affinant Al-5Ti-1B et Al-3Ti-0.15C - 
données issues de (B. A. Greer A.L. 2000) et (V. M. Tronche A. 2002) 

 

Greer et al. ont étudié l’influence du taux d’affinage sur la taille de grains en utilisant la 

procédure de test définie dans (B. A. Greer A.L. 2000). L’affinant de type Al-5Ti-1B a été 

ajouté { différentes concentrations dans l’aluminium liquide pur à plus de 99,7%. Les 

résultats de cette expérience sont donnés dans (B. A. Greer A.L. 2000) et l’impact du taux 

d’affinants sur la taille de grains est illustré Figure 1- 19. La tendance est bien celle attendue, 

{ savoir que l’ajout d’affinants est très efficace dès de faibles taux d’affinage. Puis au-delà de 

2kg/t, les grains atteignent une taille limite. Dans (V. M. Tronche A. 2002), Tronche et al. ont 

effectué le même travail en considérant l’affinant Al-3Ti-0,15C. On constate que la tendance 

est la même, et dans ce cas (aluminium de pureté commerciale), les résultats sont même 

presque identiques. Cependant, pour un taux d’affinant inférieur { 2kg/t, l’affinant Al-5Ti-1B 

est plus efficace. 

1.3.2.2.  Type d’affinant  

Schneider et al. ont testé l’impact de la composition et du taux d’affinants sur la taille 

moyenne des grains dans le cas de la coulée continue d’aluminium sous forme de billettes de 

205 mm de diamètre, pour deux alliages : AA1050 et AA6063 (Schneider W.A. 2003). 

Différentes proportions de titane et de bore ont été utilisées dans l’affinant. L’évolution de la 

taille moyenne de grain en fonction du taux d’affinant est donnée pour trois proportions de 

Ti-B Figure 1- 20-a. La Figure 1- 20-b représente la distribution en taille des 3 affinants 

utilisés. 

On constate que l’impact du taux d’affinant sur la taille des structures est le même 

quelles que soient les proportions de Ti et de B : la structure est affinée lorsque le taux 

d’affinants augmente, et au-dessus d’un certain taux d’affinage, la taille moyenne des grains 

tend à se stabiliser, ce qui est cohérent avec les résultats présentés dans le paragraphe 

précédent. Mais surtout, cette étude montre que les proportions de Ti et de B modifient de 

façon non négligeable la germination. Le Al-1,2Ti-0,5B est un affinant plus efficace que le Al-

5Ti-1B, ce qui peut être corrélé à la distribution en taille de ces deux affinants. Le premier 
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comporte une plus grande proportion de particules de grande taille. Cette étude montre 

également que la distribution en taille d’un affinant est très sensible { la composition en 

titane et en bore. 

 
(a) 

  
(b) 

Figure 1- 20 : (a) influence de différents types d'affinants et de leur concentration dans un alliage de 
type AA6063 sur le diamètre moyen de grain et (b) distribution en taille des 3 affinants testés – issu 
de (Schneider W.A. 2003). 

1.3.2.3.  Restriction de croissance  

La restriction de croissance est quantifiée par le paramètre Q, défini par Q=m(k-1)C0 

avec m la pente du liquidus, k le coefficient de partage et C0 la concentration nominale en 

soluté (dans le cas d’un alliage binaire). Spittle et Sadli ont étudié l’effet de ce paramètre sur 

la taille de grain, par des tests de type TP-1, avec ou sans affinant (Spittle J.A. 1995). Pour 

cela, plusieurs éléments d’alliage ont été considérés dans leur plage de concentration 

(couramment utilisée dans l’industrie), et 10kg/t de l’affinant Al-5Ti-1B a été ajouté dans les 

tests avec affinant. Les résultats sont donnés Figure 1- 21. 

 
(a) 

 
(b) 

Figure 1- 21 : Taille de grain en µm en fonction du paramètre Q, pour différents solutés, a) sans et b) 
avec affinage par 10kg/t de Al-5Ti-1B – données issues de (Spittle J.A. 1995). 

 

On remarque qu’avec ou sans affinant, l’impact du coefficient de restriction de 

croissance est le même : lorsqu’il augmente, la taille moyenne des grains diminue. 

L’explication qu’en donnent les auteurs est la suivante : lorsque la restriction de croissance 

augmente, la surfusion devient plus forte donc plus de germes sont activés, affinant la taille 
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finale moyenne des grains (modèle de germination hétérogène athermique).  Mais l’ajout 

d’affinant a un impact supplémentaire. La taille de grain est non seulement réduite mais elle 

devient plus facilement prédictible. Elle ne dépend plus de l’alliage mais seulement du 

paramètre Q. De plus, on observe un plateau qui n’existait pas dans le cas des alliages non 

affinés. Lorsque Q devient plus grand que 5, la taille de grain pour le cas étudié atteint un 

minimum atour de 120 microns.  

1.3.2.4.  Vitesse de refroidissement  

Enfin, l’impact de la vitesse de refroidissement sur la taille des grains a été étudié par 

Greer et al. dans (B. A. Greer A.L. 2000). L’effet de la vitesse de refroidissement sur le 

diamètre final de grain est donné Figure 1- 22. Comme attendu, lorsque la vitesse de 

refroidissement augmente, l’écart { l’équilibre est plus important, donc la surfusion 

également. Plus de particules affinantes sont alors activées et le diamètre moyen de grain 

diminue. Dans les conditions habituelles de solidification de l’aluminium, la vitesse de 

solidification étant de quelques degrés par seconde, la taille de grain est très sensible à la 

vitesse de refroidissement (B. A. Greer A.L. 2000). 

 
Figure 1- 22 : Impact de la vitesse de refroidissement sur le diamètre moyen de grain pour un test de 
type TP-1, pour de l’aluminium de pureté commerciale et pour un affinant Al-5Ti-1B - données issues 
de (B. A. Greer A.L. 2000). 

 

1.4.  Hétérogénéités { l ’échelle microscopique  

Après avoir vu les phénomènes microscopiques liés à la solidification, voyons en quoi 

ils induisent des hétérogénéités { l’échelle microscopique. 

Nous avons vu lors de l’écriture des bilans de chaleur et de soluté { l’interface que la 

croissance de la phase solide est due { un écart { l’équilibre, qui se traduit par des gradients 

en température et en soluté. On peut voir un profil de composition typique dans le cas 

simplifié d’un grain globulaire Figure 1- 23.  
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Figure 1- 23 : Représentation schématique de la 
distribution en composition en soluté dans un 
grain en croissance et dans le liquide qui l’entoure.  

Figure 1- 24 : Représentation schématique d’un 
diagramme de phase dans le cas d’un alliage 
binaire – compositions de la phase solide et de 
la phase liquide { l’interface { une température 
donnée. 

 

La différence de composition entre le solide et le liquide qui l’entoure est en premier 

lieu due à la différence de solubilité du soluté entre les deux phases. Le soluté, en général 

moins soluble dans le solide, est rejeté { l’interface au cours de la solidification. Cette 

différence de composition { l’interface est illustrée Figure 1- 24. Le coefficient de partage k 

indique cette différence de solubilité par la relation : 

 * *

s lC kC   (1.31) 

Au sein de chaque phase, on observe également un gradient de soluté. Celui-ci est dû à 

la diffusion limitée du soluté. Lorsqu’il est rejeté dans la phase liquide, il ne se répartit pas 

instantanément dans toute la phase liquide, induisant un gradient négatif. De même dans la 

phase solide, chaque nouveau solide formé est plus riche que le précédent puisque le liquide 

s’enrichit, ce qui induit un gradient positif. A l’échelle du grain, on observe donc déj{ des 

hétérogénéités de composition. 

Un exemple de microségrégation est obtenu expérimentalement dans le cas d’une 

billette de 200mm de diamètre de  l’alliage 2024 coulée sans affinant { 80mm/min (Eskin 

D.G. 2008). Le profil de  composition en cuivre et en magnésium est donné Figure 1- 25. 

La surfusion locale est fortement liée { la composition en soluté, qui varie { l’échelle du 

grain. La surfusion n’est donc pas homogène { l’échelle du grain, et il est plus favorable pour 

les germes de s’activer loin des grains préexistants. De plus, la distance { laquelle un germe 

peut s’activer dépend de sa taille puisque la surfusion diminue avec la distance au grain. St 

John et al. ont pris en compte ces critères pour la germination dans leur théorie de 

l’interdépendance (St John D.H. 2011). La formation des structures est donc liée à la fois aux 

hétérogénéités de composition et à la distribution locale des germes.  
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Figure 1- 25 : Microségrégation mesurée sur 700μm sur un échantillon prélevé au centre d’une 
billette de 200mm de diamètre coulée à 80mm/min pour un alliage de type 2024 – issu de (Eskin D.G. 
2008). 

1.5.  Conclusion 

Nous avons donc rappelé dans cette première partie les principes de la germination et 

de la croissance des grains, afin de justifier les modèles développés pour modéliser ces 

phénomènes. Ainsi, la germination est communément considérée comme hétérogène et 

athermique et la distribution en taille des germes est le paramètre primordial. Or ce 

paramètre est délicat { estimer, du fait des phénomènes d’empoisonnement, de 

sédimentation, d’agglomération, de fragmentation, de dissolution ou de convection. La 

modélisation de la croissance, quant { elle, nécessite d’estimer correctement la morphologie 

des grains ainsi que le moteur de la croissance, c’est-à-dire la surfusion devant le grain. Les 

principaux modèles permettant de modéliser de façon simplifiée ce phénomène, et pouvant 

donc être implémentés dans les modèles macroscopiques de solidification, ont été présentés.  

L’amélioration de la prise en compte de ces deux phénomènes que sont la germination 

et la croissance ainsi que leurs interactions doit permettre de mieux prédire les 

hétérogénéités de composition et de structure { l’échelle microscopique. Nous allons voir 

dans la partie suivante comment ces hétérogénéités sont ensuite retrouvées { l’échelle 

macroscopique.  

2.  Phénomènes macroscopiques { l’origine des hétérogénéités 
de structure et de composition  

2.1.  Hétérogénéités macroscopiques de composition  

On retrouve les hétérogénéités de composition microscopiques { l’échelle du produit, 

du fait du mouvement relatif des phases solide et liquide. En effet sans mouvement relatif, la 

redistribution locale du soluté a un impact négligeable sur la composition moyenne.  
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2.1.1.  Origine 

Ce mouvement relatif a plusieurs origines, schématisé Figure 1- 26: 

 
Figure 1- 26 : Phénomènes de transport { l’origine des macroségrégations en coulée semi -continue – 
tiré de (Založnik M. 2006). 

 

o La convection forcée 

L’écoulement peut être volontairement modifié par un mélangeur 

magnétique ou mécanique. 

 

o La convection thermo-solutale  

La masse volumique de la phase liquide dépend de sa composition en 

soluté et de sa température :    0 ,1 T ref Ci i i ref

i

T T C C   
 

     
 

  

(d’après le modèle de Boussinesq). En général, elle augmente avec le 

refroidissement et l’enrichissement en soluté (du fait de la densité supérieure 

du soluté par rapport { celle de l’aluminium). Le liquide près du moule est 

refroidi par les côtés et enrichi du fait de la solidification. Il est donc plus 

dense et est entrainé vers le centre du produit. Ces différences de densité dans 

le bain liquide et dans le marais induisent donc un mouvement de convection 

qui tend à enrichir le centre et à appauvrir la zone extérieure du produit. 

 

o Le retrait  

La densité de la phase solide est en général plus élevée que celle du 

liquide, donc le changement de volume lié à la solidification induit un appel du 

liquide vers les zones de forte fraction solide. Cet appel se fait 

approximativement orthogonalement aux iso-fractions solides, donc du centre 
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vers les parois du produit. Le liquide riche en soluté se déplace vers 

l’extérieur, menant { une zone plus riche près des parois et une zone plus 

pauvre au centre. L’effet est donc inverse par rapport { celui de la convection 

thermo-solutale. 

 

o La déformation du squelette solide 

Si la différence de densité entre les phases solide et liquide induit un 

appel du liquide, elle peut également impacter la phase solide. Le solide peut 

en effet se rétracter, modifiant ainsi la section du produit. Le liquide 

intragranulaire riche en soluté est alors expulsé vers le centre et l’effet du 

retrait peut être atténué. Dans le cadre de la coulée semi-continue 

d’aluminium, on néglige souvent ce phénomène. 

 

o Le mouvement des grains 

Les grains étant plus denses que le liquide qui les entoure, ils ont 

tendance à sédimenter vers le fond du marais, induisant une ségrégation 

négative au centre et positive près des parois.  

2.1.2.  Profil  type de macroségrégation  

Nous verrons plus tard que les paramètres de coulée ont un impact important sur les 

macroségrégations mais voici Figure 1- 27 un profil typique de macroségrégation :  

 
Figure 1- 27 : Profil de ségrégation relative en fonction de la distance à la paroi du produit, pour une 
plaque de 550mm d’épaisseur d’un alliage 5182, aff iné par du TiB2 et coulé à 60mm/min (A. V. 
Lesoult G. 2001). 

 

La composition en soluté au centre est inférieure à la composition nominale, la 

ségrégation est donc négative. Dans la région intermédiaire entre le centre et la peau du 

produit, elle devient positive et elle diminue { nouveau vers la paroi. Si l’effet de chaque 

phénomène de transport sur la macroségrégation est connu, leur couplage reste mal connu et 

la prédiction des macroségrégations délicate. Une analyse des résultats expérimentaux et 
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numériques concernant la ségrégation centrale de billettes faite par Eskin et al. montre que 

celle-ci peut être positive ou négative selon les paramètres de coulée (D. Q. Eskin D.G. 2008).  

2.1.3.  Impact des paramètres de coulée sur les macroségrégations  

Afin de mieux comprendre l’origine des macroségrégations, voyons l’impact des 

différents paramètres de la solidification sur celles-ci.  

2.1.3.1.  Vitesse de coulée  

Eskin et al. ont testé l’impact de la vitesse de coulée sur le profil de macroségrégation 

dans des billettes non affinées de 200 mm de diamètre pour l’alliage Al-4,31%Cu-0,11%Si-

0,22%Fe (Z. J. Eskin D.G. 2004). Les trois vitesses de coulée testées sont: 120, 160 et 200 

mm/min. Les auteurs concluent que l’augmentation de la vitesse de coulée mène { une 

amplification des macroségrégations.  Plus précisément, ils relient l’intensité des 

macroségrégations { la profondeur de la zone pâteuse, qu’ils mesurent par une tige d’acier 

reliée { un mètre numérique. Par cette méthode ils considèrent qu’ils mesurent la profondeur 

du solidus, mais ne peuvent pourtant pas en déduire la profondeur de la zone pâteuse. Leur 

explication est la suivante : le transport des phases solide et liquide est amplifié lorsque la 

région pâteuse augmente, ce qui tend à amplifier les ségrégations. Cependant, ils ne concluent 

pas sur l’importance relative des phénomènes de convection naturelle d’un côté et de retrait 

et de mouvement des grains de l’autre. Le premier tend { enrichir le centre du produit en 

soluté lorsque les deux suivants ont l’effet inverse. Il n’est donc pas évident que 

l’amplification des phénomènes de transport conduise { l’amplification des ségrégations. 

2.1.3.2.  Géométrie du produit  

Livanov et al. ont étudié la macroségrégation dans le cas d’un alliage 2024 pour une 

large gamme de diamètre de billette : de 50 à 470 mm (Livanov V.A. 1977). Ils ont également 

fait varier la vitesse de coulée de 30 à 350 mm/min.  Les résultats expérimentaux ont montré 

que lorsque la vitesse de coulée ou le diamètre augmentent suffisamment, la ségrégation 

centrale devient négative. Plus précisément, ils ont proposé un critère permettant de 

déterminer le signe de la ségrégation centrale d’après la valeur du paramètre vf.d pour des 

billettes de diamètre d. Lorsque la valeur du paramètre dépasse environ 12000, la 

ségrégation centrale devient négative. Eskin relie cet effet à la forme du marais (Eskin D.G. 

2008) : les dimensions du marais étant fonction à la fois de la vitesse de coulée et des 

dimensions du produit, lorsque le diamètre du produit ou la vitesse de coulée augmentent, le 

marais devient plus profond et la concentration relative { cœur diminue.  

2.1.3.3.  Refroidissement  

Le refroidissement latéral par ruissellement d’eau est défini par la température de l’eau 

et son débit. Eskin et al. ont testé l’impact du débit d’eau de refroidissement sur le profil de 

macroségrégation dans des billettes non affinées de 200mm de diamètre pour l’alliage Al-

4,31%Cu-0,11%Si-0,22%Fe (Z. J. Eskin D.G. 2004). Les auteurs constatent que l’effet du débit 

d’eau est amplifié avec l’augmentation de la vitesse de coulée, mais pour les deux vitesses de 
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coulée testées (120 mm/min et 180 mm/min), les ségrégations ont tendance { s’amplifier { 

cœur et { s’atténuer près de la peau lorsque le débit d’eau augmente (de 150  L/min à 250 

L/min). Les auteurs relient cet effet à la modification de la forme et de la profondeur de la 

zone pâteuse sans rentrer plus dans les détails. L’effet du débit d’eau de refroidissement sur 

la formation des macroségrégations semble toutefois moins important que celui de la vitesse 

de coulée ou de la géométrie du lingot. 

2.1.3.4.  Nature des éléments d’all iage  

De par leurs différences en termes de coefficient de partage et de diffusivité dans les 

phases solide et liquide, les profils de ségrégation ne sont pas identiques pour les différents 

éléments d’alliage lors d’une même coulée. Nadella et al. ont mesuré la composition de trois 

éléments pour un alliage 2024 affiné par du TiB2 dans une billette de 200 mm de diamètre, 

coulée à une vitesse de 120 mm/min (E. D. Nadella R. 2008). Dans le cas étudié, la ségrégation 

centrale en titane est positive alors qu’elle est négative pour le fer (Figure 1- 28). En effet, le 

coefficient de partage est supérieur à 1 donc si les grains sont appauvris en fer, ils sont 

enrichis en titane au cours de la solidification.   

 
Figure 1- 28 : Alliage 2024, vitesse de coulée 120 mm/min, Profil de ségrégation des éléments Mn, Fe 
et Ti (ΔC(Ti) divisé par 10) – (E. D. Nadella R. 2008) 

2.1.3.5.  Alimentation en métal l iquide  

Le mode d’alimentation du métal liquide a un impact important sur la formation des 

macroségrégations. Un sac de distribution appelé combo-bag est souvent utilisé dans 

l’industrie pour réduire les mouvements turbulents de fluide. Daloz et al. ont étudié l’impact 

de ce mode d’injection sur les macroségrégations (Daloz D. 2002). Pour cela, un alliage 5182 a 

été coulé sous forme de plaque de 550mm d’épaisseur { 60mm/min et le sac de distribution a 

été retiré après les deux premiers mètres de coulée. Ces expériences ont été menées sans 

affinants et avec (1kg/tonne de Al-5Ti-1B). Les résultats montrent que dans le cas d’une 

coulée sans affinants, la répartition en élément d’alliage est nettement plus homogène 

lorsque le diffuseur n’est pas utilisé. Cet écart s’estompe dans le cas d’une coulée avec 

affinants. Plus récemment, Zhang et al. ont testé l’impact de l’orientation de l’injection du 

métal liquide (Zhang L. 2012). Ils ont étudié un alliage 7050 affiné avec du Al-5Ti-1B, coulé en 

billettes de 315mm de diamètre à une vitesse de 50mm/min. Dans le premier cas, le liquide 

est injecté verticalement an centre de la billette, et dans le second cas, il est injecté semi-

horizontalement dans quatre directions { partir d’un diviseur en forme de croix. Si la 
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ségrégation en peau est positive dans les deux cas, elle devient très fortement négative tout 

près de la surface dans le cas de l’alimentation verticale. Elle est également fortement 

négative à 40-50mm du centre, contrairement { l’alimentation semi-horizontale. Ces 

différences sont justifiées par les auteurs par la modification de la forme de la zone pâteuse, 

qu’ils déterminent numériquement. Lorsque l’injection est semi-horizontale, la pénétration 

de l’écoulement dans la zone pâteuse est plus importante près de la surface, déplaçant le 

liquide riche en soluté vers le centre. Le marais à une forme relativement plate et continue. 

Dans le cas de l’injection verticale, le marais est fortement « creusé » au centre et modifie le 

transport de soluté par convection naturelle mais également par le retrait et le mouvement 

des grains.  

 La température d’entrée du métal modifie également la distribution des 

macroségrégations. Eskin et al. ont étudié leur formation pour un alliage Al-2,8%Cu-

0,15%Fe-0,09%Si dans le cas de billettes de 200mm de diamètre pour une vitesse de coulée 

de 100mm/min  (S. V. Eskin D.G. 2005). La surchauffe initiale (différence entre la 

température initiale du métal et la température de liquidus) est testée entre 48°C et 107°C. 

On constate que la ségrégation n’est que très peu modifiée { cœur mais la concentration 

relative près de la peau est beaucoup plus élevée lorsque la surchauffe initiale augmente. 

D’après leur modélisation, ils concluent que la profondeur de la zone pâteuse est modifiée par 

l’augmentation de la surchauffe initiale principalement près des parois, tandis qu’elle n’est 

que peu modifiée au centre. D’après leur modèle, la vitesse de convection est également 

amplifiée près des parois. Les auteurs ayant corrélé la profondeur de la zone pâteuse à 

l’intensité des ségrégations dans un travail précédent (Z. J. Eskin D.G. 2004), ils expliquent 

l’effet de la surchauffe en termes d’intensité de la convection et de profondeur de la zone 

pâteuse. 

2.1.3.6.  Convection forcée  

Industriellement, un phénomène de convection est parfois imposé dans le but 

d’homogénéiser la concentration en solutés dans le produit, par agitation mécanique ou 

magnétique. Ce phénomène, appelé brassage, a été étudié dans le cas d’une billette de 195mm 

de diamètre coulée à 120mm/min pour un Al-3,7wt.%Cu (J. A. Eskin D.G. 2011). Une pompe 

est positionnée au centre du produit au niveau du moule et permet d’imposer une circulation 

vers le haut (dans le sens de la convection naturelle) ou vers le bas (sens contraire). Dans les 

deux cas, le régime n’est plus permanent : il y a respectivement enrichissement ou 

appauvrissement du bain liquide en soluté, d’où la non conservation du soluté sur une 

tranche horizontale. Ainsi, lorsque la convection naturelle est renforcée, les ségrégations 

deviennent plus négatives tandis que lorsque la convection forcée est inversée, les 

ségrégations sont atténuées, et même inversées lorsque le flux est plus important. D’après les 

auteurs, le changement d’écoulement dans la zone liquide et pâteuse et la forme induite du 

marais, qu’ils estiment numériquement, sont responsables de cette modification des profils. 

La convection forcée modifie grandement l’écoulement dans la zone pâteuse ainsi que sa 

géométrie. La macroségrégation peut ainsi être inversée, et surtout elle peut être 

considérablement réduite.  
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2.1.3.7.  Affinage 

L’effet de l’affinage sur la macroségrégation n’est pas toujours le même. D.Daloz et al. 

ont mesuré le profil de ségrégation sur l’épaisseur d’une plaque 1850x550 mm2 de l’alliage 

5182 coulée à 60mm/min sans et avec affinants (1kg/tonne de Al-5Ti-1B) (Daloz D. 2002). 

On constate que l’ajout d’affinant amplifie la ségrégation centrale négative. Cependant, les 

auteurs ne donnent pas d’explication précise de cet effet de l’affinage. Ils émettent seulement 

l’hypothèse qu’il est dû { une combinaison du transport des grains équiaxes et de la 

circulation du liquide intragranulaire. 

Au contraire, des expériences réalisées par T.L. Finn et al. sur des billettes de 535mm 

de diamètre coulées à 38,1mm/min pour un alliage Al-4,5%wt.Cu affiné (Al-5Ti-0,2B) ou non 

révèlent que l’ajout d’affinants change le signe de la ségrégation centrale (Finn T.L. 1992). 

Celle-ci devient en effet positive lorsque des affinants sont ajoutés. Les auteurs affirment que 

l’effet de l’affinage sur la macroségrégation s’explique par l’effet de la morphologie des grains 

sur l’écoulement intragranulaire. La structure plus globulaire induite par l’affinage 

augmenterait la perméabilité de la zone pâteuse, et permettrait donc plus facilement le 

transport du liquide riche en soluté vers le centre. Vreeman et al. (Vreeman C.J. 2002) ont 

également étudié l’impact de l’affinage dans le cas d’une billette. Ils ont regardé la formation 

des ségrégations dans le cas d’un alliage Al-6wt.%Cu coulé dans une billette de 305mm de 

diamètre à 60mm/min, avec ou sans affinant (Al-3Ti-1B). Cette fois, au contraire, la 

ségrégation centrale positive devient négative lorsque l’affinant est ajouté. 

L’impact de ce paramètre sur les macrosegregations n’est pas encore compris. Il semble 

que son impact diffère selon d’autres critères comme la vitesse de coulée ou même le type 

d’affinants utilisés. L’affinage a pour effet direct de modifier la taille des structures.  L’impact 

de l’affinage sur la formation des macroségrégations met donc en évidence les interactions 

entre taille des microstructures et formation des ségrégations { l’échelle du produit. Ce 

couplage entre microstructures et macroségrégations a été étudié par H.Combeau et M. 

Založnik  dans (Combeau H. 2009) et (C. H. Založnik M. 2009). La morphologie des grains, en 

impactant le mouvement des grains mais également le mouvement du liquide dans la zone 

poreuse, modifie la formation des macroségrégations. 

Au vu de cette étude, il semble que le paramètre primordial pour la macrosegregation 

soit la géométrie du marais. Ainsi, la vitesse de coulée et le diamètre (ou l’épaisseur) du 

produit sont critiques. Relativement, le système de refroidissement a un impact faible. Nous 

avons donc pu étudier l’impact de différents paramètres du procédé sur les profils de 

macroségrégations. Voyons maintenant leur impact sur les structures de solidification.  

2.2.  Hétérogénéités macroscopiques de tail le de structure  

2.2.1.  Origine 

Nous avons vu dans la présentation des phénomènes microscopiques que la densité de 

germes activée était directement corrélée à la surfusion maximale atteinte. Or dans le cas de 

la coulée semi-continue, l’extraction de chaleur s’effectue par les côtés, le refroidissement est 

donc plus lent au centre du produit que près des parois. L’écart { l’équilibre est alors plus 
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faible et la densité de germes activés également. La différence de vitesse de refroidissement 

entre le centre et la paroi du lingot induit donc déjà des hétérogénéités de tailles de 

structures { l’échelle du produit : les grains tendent à être plus grands au centre et plus petits 

près des parois.  

De plus, l’effet du mouvement des grains et des germes peut s’ajouter { l’effet du 

refroidissement. Les grains se déplacent relativement au liquide tant que la fraction de grain 

est suffisamment faible, ils peuvent donc quitter la zone de germination. De même, la zone de 

germination peut être alimentée en germes lorsque ces derniers se déplacent. La compétition 

entre germination et croissance est donc impactée par ces phénomènes de transport à 

l’échelle macroscopique.  

2.2.2.  Coupe type de structure { l ’échelle macroscopique  

Une coupe typique des structures à l’échelle macroscopique pour une billette est 

représentée Figure 1- 29. On constate que l’on retrouve expérimentalement l’effet attendu du 

refroidissement, à savoir que la microstructure est plus fine près des parois. Les phénomènes 

de transport peuvent modifier ces tendances, nous verrons comment et dans quelle mesure 

dans les chapitres suivants.  

centre  paroi 
Figure 1- 29 : Evolution de la morphologie des grains du centre à la paroi du produit, pour une 
billette de 200mm de diamètre d’un alliage 7075  (E. D. Nadella R. 2008). 

2.2.3.  Impact des paramètres de coulée sur les hétérogénéités de  
tail le des structures  

2.2.3.1.  Vitesse de coulée 

J.Dong et al. ont étudié la formation des microstructures dans le cas d’une billette de 

100 mm de diamètre pour l’alliage 7075 en faisant varier plusieurs paramètres tels la 

température du métal liquide, la vitesse de coulée ou l’intensité du refroidissement (Dong J. 

2003). L’alliage est affiné mais les auteurs n’ont pas précisé la nature et la quantité de 

l’affinant utilisé. Dans un premier temps, ils ont fait varier la vitesse de coulée de 50 { 300  

mm/min en gardant tous les autres paramètres constants. La température de coulée étant 

proche du liquidus, les grains restent dans tous les cas globulaires (cf. §2.2.3.4), mais leur 

taille moyenne augmente avec la vitesse de coulée, passant de 30 μm { 120 mm/min à 55 μm 

à 255 mm/min. Leur explication est la suivante : la diminution de la vitesse de coulée induit 

une diminution du refroidissement par le moule. Cependant, la tendance communément 

admise est que l’augmentation de la vitesse de refroidissement affine la structure. Les 

résultats de cette étude sont donc surprenants. 

Dans l’expérience menée par D.G. Eskin et al. dans (S. V. Eskin D.G. 2005), au contraire, 

la taille moyenne des grains diminue lorsque la vitesse de coulée augmente. Ils ont étudié leur 
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formation pour un alliage Al-2,8%Cu-0,15%Fe-0,09%Si dans le cas de billettes de 200 mm de 

diamètre pour une vitesse de coulée de 100 mm/min. La structure équiaxe des grains est plus 

grossière au centre du produit, et ces hétérogénéités sont amplifiées avec la vitesse de coulée, 

mais la microstructure est globalement affinée. Il en est de même pour la distance 

interdendritique secondaire, appelée DAS. De plus, la vitesse de coulée a un impact sur les 

grains « grossiers », structures typiques de la coulée semi-continue. Caractérisés par un DAS 

plus important et des bras plus fins, ils tiennent leur différence de ce qu’ils sont transportés 

dans la zone pâteuse avant d’être bloqués. Les auteurs constatent qu’{ faible température 

d’entrée du métal liquide (701°C), la fraction de ces grains « grossiers » diminue dans tout le 

produit lorsque la vitesse de coulée augmente, et au contraire augmente lorsque la 

température d’entrée est plus élevée (au-dessus de 718°C). Les auteurs expliquent ces 

phénomènes par l’augmentation de la vitesse de refroidissement et l’approfondissement du 

marais avec la vitesse de coulée.  Une étude numérique leur a permis de relier les dimensions 

de la zone dite « stagnante » au centre du puits et l’écoulement dans le marais { la fraction de 

grains « grossiers ». 

Dans les deux cas, l’impact de la vitesse de coulée sur les microstructures est lié { la 

modification de la vitesse de refroidissement, mais cette dernière n’est pas impactée de la 

même manière dans les deux études présentées ici.  

2.2.3.2.  Refroidissement  

J.Dong et al., lors de leur étude sur la formation des microstructures dans une billette 

de 100 mm de diamètre d’un alliage 7075, ont également testé différentes méthodes de 

refroidissement en fixant la vitesse de coulée à 120 mm/min (Dong J. 2003). Le 

refroidissement primaire par contact avec le moule est modifié par la géométrie de la bague 

de graphite et le refroidissement secondaire dépend du débit d’eau. Ils constatent que 

lorsque le refroidissement primaire est diminué, la structure des grains devient plus 

globulaire mais leur taille est inchangée, alors que l’augmentation du débit d’eau (de 23 

L/min à 50 L/min) mène à des tailles de grains réduites (de 50 à 30 μm), mais de même 

morphologie. Ils ne donnent cependant aucune explication à cet effet dissocié des deux zones 

de refroidissement.  

Eskin et al. ont également testé l’impact du débit d’eau de refroidissement sur le profil 

de taille de grain dans des billettes non affinées de 200 mm de diamètre coulées à 120 

mm/min pour l’alliage Al-4,31%Cu-0,11%Si-0,22%Fe (Z. J. Eskin D.G. 2004). Lorsque le débit 

d’eau varie de 150 L/min à 250 L/min, ils ne constatent pas de variation notable de la 

distribution en taille des grains. L’impact du refroidissement sur le DAS est plus notable mais 

reste limité : l’augmentation du débit d’eau tend { l’affiner.  

2.2.3.3.  Nature des éléments d’all iage  

La même expérience que celle présentée dans (Z. J. Eskin D.G. 2004) a été menée en 

testant cette fois ci la composition en soluté. Des billettes de 200mm de diamètre ont été 

coulées sans affinant pour quatre compositions en cuivre de l’alliage, allant de 1,03% { 4,49% 

(Suyitno 2004). Deux vitesses de coulée ont été testées, 100 mm/min et 200 mm/min, mais 
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les résultats sont comparables. Pour la composition 1,03%, une zone colonnaire se forme sur 

les parois de la billette mais dès que la composition dépasse 2%, la structure est purement 

équiaxe. L’enrichissement en soluté induit un affinage très important de la microstructure. 

Pour la vitesse de 100 mm/min, dès 2% de soluté, la taille de grains s’homogénéise dans la 

billette autour de 200 μm tandis qu’elle atteint 600 μm au centre lorsque la composition en 

cuivre vaut 1,03%. Les auteurs justifient ces phénomènes par l’impact de la composition en 

soluté sur la zone pâteuse et la transition colonnaire-équiaxe. La transition étant contrôlée 

par la surfusion solutale, une composition suffisamment élevée permet l’élimination de la 

zone colonnaire. De plus, lorsque la composition augmente, l’écart entre la température de 

liquidus et la température eutectique diminue, donc le marais est moins profond et le temps 

de solidification est plus faible ; la microstructure est alors affinée.  

2.2.3.4.  Entrée du métal l iquide  

La méthode d’injection du métal liquide a un impact sur la formation des structures. 

Lorsque l’alliage n’est pas affiné, l’étude de Daloz et al. montre que la taille des structures est 

réduite lorsqu’un sac de distribution est utilisé (Daloz D. 2002). L’effet est moins clair 

lorsqu’1kg/tonne de Al-5Ti-1B est ajouté : la taille moyenne des grains reste inchangée 

lorsque le sac de distribution est utilisé mais la distribution en taille dans le lingot est alors 

beaucoup moins uniforme. L’orientation de l’injection du métal liquide impacte également la 

taille des grains (Zhang L. 2012). Un alliage 7050 affiné avec du Al-5Ti-1B est coulé en 

billettes de 315 mm de diamètre à une vitesse de 50 mm/min. Que l’injection du métal soit 

verticale ou semi-horizontale, la taille maximale de grains est trouvée à quart épaisseur, mais 

la taille de grain { cœur est beaucoup plus fine lorsque le métal est injecté verticalement. 

Dans ce cas, les auteurs ont déterminé numériquement que deux boucles de convection 

apparaissaient, creusant le bain liquide au centre. D’après les auteurs, les grains peuvent 

éventuellement être transportés par le liquide de la peau vers le centre mais ils sont bloqués 

à la rencontre des deux boucles de convection car ils sont trop lourds pour remonter. Il est 

alors logique de retrouver une taille de grain minimale dans la partie centrale de la billette. Ils 

n’apportent cependant aucune explication concernant la distribution dans le cas de l’injection 

semi-horizontale.  

La température du métal liquide a également un impact sur la microstructure. L’impact 

de la  surchauffe a été étudié sur des billettes de 200 mm de diamètre pour l’alliage Al-

2,8%Cu-0,14%Fe-0,08%Si (S. V. Eskin D.G. 2005) (entre 48 °C et 107 °C) et sur des billettes 

de 100 mm de diamètre pour un alliage 7075 (Dong J. 2003) (entre 3°C et 85°C). Dans les 

deux études, les auteurs observent que la structure tout d’abord dendritique et variable en 

taille de structure devient plus fine, globulaire et homogène lorsque la surchauffe initiale 

diminue. Leurs explications diffèrent : d’après (S. V. Eskin D.G. 2005), l’augmentation de la 

surchauffe induirait une diminution de la vitesse de refroidissement et une désactivation des 

particules affinantes, d’où l’augmentation de la taille des grains. Dans (Dong J. 2003), la 

température étant très uniforme dans le métal liquide lorsque la surchauffe est faible, la 

surfusion d’activation des affinants serait atteinte sur toute la largeur du produit au même 

moment, affinant et homogénéisant la microstructure. En allant plus loin, il existerait une 

température d’entrée du métal liquide caractéristique pour chaque alliage au-delà de laquelle 
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la microstructure serait affinée de nouveau (Eskin D.G. 2008). L’augmentation de la taille des 

structures dans un premier temps serait due à la dissolution des hétérogénéités. Puis de 

nouveaux germes seraient formés, expliquant l’affinage de la structure aux très fortes 

surchauffes.  

2.2.3.5.  Affinage 

L’ajout d’affinants a un impact considérable sur la microstructure, puisque des 

particules sont ajoutées pour favoriser la germination. L’objectif est donc de rendre la 

structure plus fine et plus globulaire. Les résultats obtenus dans (E. D. Nadella R. 2008) 

montrent que l’objectif est atteint. Un alliage de type 2024 est coulé dans des billettes de 

196mm de diamètre à une vitesse de 80mm/min avec affinant (Al-3Ti-1B) ou sans. La taille 

de grain et le DAS sont estimés sur quatre échantillons prélevés le long d’un rayon de la 

billette. On constate que la taille moyenne des grains est réduite et la distribution devient 

plus homogène lorsque l’affinant est ajouté. De même, la distance interdendritique 

secondaire augmente. Si l’effet de l’affinage sur la taille moyenne de grains reste le même 

pour l’alliage 7075 coulé { la même vitesse, son effet sur le DAS est moins évident (Eskin D.G. 

2008).  Le DAS n’est en effet pas modifié de façon uniforme sur tout le diamètre du lingot, 

même s’il est partout augmenté. 

L’effet de l’affinage est également testé dans le cas d’une plaque de 1850x550 mm2 de 

section dans le cadre du projet EMPACT (Joly A. 2000). L’alliage 5182 est solidifié avec ou 

sans affinant (1kg/t de Al-3Ti-1B). Les micrographes permettent de constater que lorsque 

l’alliage est affiné, la structure évolue depuis de larges grains dendritiques près de la peau 

vers de plus petits grains globulaires au centre. Lorsque l’alliage n’est pas affiné, les 

structures restent équiaxes mais la dendritisation des grains est plus visible. La taille des 

grains diminue avec la distance aux parois puis au centre, une structure mixte apparait, 

constituée de grands grains dendritiques et de très petits grains globulaires. La taille 

moyenne des grains est donnée dans les deux cas Figure 1- 30 : 

 
Figure 1- 30 : Profil expérimental de taille finale de grains selon l’épaisseur x { z=450mm dans le cas 
non affiné et le cas affiné- tiré de (Daloz D. 2002) 

 



Chapitre I – Etude bibliographique 

 

46 
 

2.3.  Etat de l ’art de la modélisation de la solidification { l ’échelle 
macroscopique 

 
Beckermann 
1995 

Jalanti Eskin Vreeman SOLID 

modèle 
macroscopique 

     

retrait oui-variable oui-constant oui-constant oui-constant oui-constant 

convection 
naturelle 

oui. 
ρl varie selon 
loi 
expérimentale  
ρs constant 

non. 
ρs et ρl 
constants 

oui. 
ρl suit la loi 
de 
Boussinesq 
ρs constant 

oui. 
ρl et ρs 
suivent la loi 
de 
Boussinesq 

oui. 
ρl suit la loi 
de 
Boussinesq 
ρs constant 

mouvement 
des grains 

oui.   
Modèle de 
trainée 
jusqu'à gsp 

non non oui.   
Modèle 
simplifié 
(pas 
d'interaction 
entre les 
grains) 

oui.   
Modèle de 
trainée 
jusqu'à gsp 

modèle de 
perméabilité 

trainée tend 
vers Carman-
Kozeny pour 
gs>0,5 

modèle de 
Carman-
Kozeny dans 
tout le 
milieu 

modèle de 
Carman-
Kozeny dans 
tout le 
milieu 

modèle de 
Carman-
Kozeny pour 
gs>gsp 

modèle de 
Carman-
Kozeny pour 
gs>gsp 

modèle 
microscopique 

     

modèle de 
micro-
ségrégation 

diffusion 
limitée dans 
les deux 
phases 

modèle des 
bras de 
levier ou de 
Scheil 

modèle de 
Scheil 

modèle des 
bras de 
levier 

diffusion 
limitée dans 
les deux 
phases 

germination 

densité de 
germes fixée 

/ / / classes de 
germes 
associées à 
une 
surfusion 

croissance 

diamètre 
fonction de gs 

/ / diamètre 
fixé. Densité 
de grains 
varie de 0 à 
1012 m-3 
entre gs=0 et 
gs=1 

Diamètre et 
densité de 
grains 
variables 

morphologie 
des grains 

globulaire / / globulaire globulaire 

couplage fort fort faible fort fort 
Tableau 1- 3 : Caractéristiques principales de 5 modèles micro-macro de solidification.  

 

Différents modèles ont été développés depuis les années 80 afin de modéliser le 

phénomène de ségrégation au cours de la solidification en CCV. La difficulté principale de ce 

type de modèle est d’intégrer des phénomènes microscopiques dans un modèle 

macroscopique. Pour cela, différentes méthodes peuvent être employées. Nous allons donc 
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rapidement passer en revue les modèles macroscopiques de solidification existants pour 

lesquels des comparaisons expérimentales existent. Ainsi, il sera possible de mettre en 

relation les hypothèses du modèle aux résultats obtenus et de valider ou non ces hypothèses 

par comparaison aux profils expérimentaux. Les modèles présentés sont basés sur la 

méthode de prise de moyenne et les deux phases, liquide et solide, sont traitées séparément. 

Les phénomènes microscopiques sont directement pris en compte dans les équations de 

transport macroscopiques. Le Tableau 1- 3 résume les caractéristiques principales des 

modèles étudiés. 

2.3.1.  Modèle de Wang et Beckermann  

 La première comparaison de profils de ségrégation obtenus par l’expérience et par 

modélisation est  proposée en 1994 par A.V. Reddy et C. Beckermann (Reddy A.V. 1994). La 

convection naturelle est prise en compte à travers une loi expérimentale de variation de la 

masse volumique du liquide et le retrait est considéré variable. Le mouvement des grains est 

basé sur un modèle de trainée développé par P.K. Agarwal et B.K. O’Neill (Agarwal P.K. 1988) 

et les grains sont bloqués à une fraction solide donnée (gbloc=0,637). A l’échelle 

microscopique, la diffusion limitée du soluté est prise en compte dans les deux phases et les 

grains sont supposés globulaires. La germination est négligée et le métal rentre avec une 

densité de grain fixe, choisie de façon à correspondre à la densité moyenne finale mesurée 

expérimentalement. Seul leur rayon croit avec la fraction solide. Les résultats expérimentaux 

sont extraits de l’expérience de Finn et al. (Finn T.L. 1992), réalisée avec ajout d’affinants et 

présentée §2.1.3.7.  

 
Figure 1- 31 : Billette de 533.4mm de diamètre, alliage Al-4,5%Cu - Comparaison des résultats 
obtenus par mesure (avec affinage) et par modélisation (sans et avec mouvement des grains) pour a- 
la position des isothermes liquidus et eutectique b- les profils radiaux de concentration en soluté 
(Reddy A.V. 1994). 

 

La Figure 1- 31 représente la position des isothermes de liquidus et eutectique et les 

profils de concentration relative en soluté obtenus par l’expérience (avec affinage) et par la 

modélisation (avec et sans prise en compte du mouvement des grains). On constate que la 

prise en compte du mouvement des grains permet de mieux estimer la position de 
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l’eutectique, mais le constat est contraire quant { la position du liquidus. Que le mouvement 

des grains soit considéré ou non, le modèle ne permet pas de prédire le profil de ségrégation 

obtenu par l’expérience. L’effet du mouvement des grains sur la position des isothermes et 

sur la ségrégation { cœur est en effet surestimé. 

 
Figure 1- 32 : Billette de 533.4mm de diamètre, alliage Al-4,5%Cu - Comparaison des résultats 
obtenus par mesure (avec affinage) et par modélisation (avec mouvement des grains) des profils 
radiaux de taille de grain (Reddy A.V. 1994). 

 

La redistribution des grains lorsque leur transport est pris en compte est donnée 

Figure 1- 32. Elle ne permet pas de prédire la faible taille de structure près de la paroi. La 

germination doit être prise en compte afin de prédire la microstructure.  

2.3.2.  Modèle de Jalanti  

En 2000, T.Jalanti propose un modèle simplifié (Jalanti T. 2000): la méthode de prise de 

moyenne est encore utilisée mais ni le mouvement des grains ni la convection thermo-

solutale ne sont pris en compte. A l’échelle microscopique, la germination et la croissance des 

grains ne sont pas modélisées : la diffusion du soluté est basée sur les hypothèses de Scheil ou 

des bras de levier. Il compare les profils de ségrégation obtenus à une expérience réalisée sur 

une plaque de 510 mm d’épaisseur, pour un alliage Al-4wt.%Mg, coulée à 60 mm/min Figure 

1- 33.  

 
(a) 

 
(b) 

Figure 1- 33 : Plaque de 510mm d’épaisseur, alliage Al-4%Mg, Comparaison des résultats obtenus par 
mesure (avec et sans affinage) et par modélisation (sans mouvement des grains, sans convection 
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thermo-solutale) pour a- le modèle des bras de levier  b- le modèle de Scheil (Jalanti T. 2000). 

On constate que le profil obtenu par le modèle des bras de levier est proche du profil 

expérimental obtenu sans affinage tandis que le profil obtenu par le modèle de Scheil est 

proche du profil expérimental obtenu avec affinage. Cependant, afin d’obtenir une 

ségrégation centrale du même ordre de grandeur que celle obtenue par l’expérience, la 

perméabilité est multipliée par 10 000 par rapport à la valeur obtenue par l’expression de 

Carman-Kozeny 
3 32

2
0 2 2(1 ) 180 (1 )

l l

l l

g g
K K

g g

 
  

  
, ce qui correspond à une distance 

interdendritique secondaire de 4mm { la place des 40μm initialement considérés. Cet écart 

considérable montre que les hypothèses du modèle sont trop simplifiées pour modéliser 

correctement les ségrégations.  

2.3.3.  Modèle de Du et al .  

Un modèle relativement proche du précédent est développé et comparé { l’expérience 

par  Q. Du, D.G. Eskin L. Katgerman en 2007 (Du Q. 2007). La convection thermo-solutale est 

de nouveau prise en compte mais le modèle microscopique est très simplifié : le chemin de 

solidification est imposé par le modèle de Scheil ou des bras de levier, ce qui ne permet pas 

de prédire une microstructure. A l’échelle macroscopique, la méthode des moyennes 

volumiques est abandonnée au profit de la théorie des milieux continus pour l'établissement 

des équations de transport et le couplage modèle microscopique/modèle macroscopique est 

dans ce cas faible. Des comparaisons sont réalisées sur une billette de 200 mm de diamètre 

non affinée pour un alliage binaire Al-4,5%Cu (DU Q. 2006) et pour un alliage ternaire Al-

3,5%Cu-1,5%Mg (Du Q. 2007).  

Le modèle ne parvient à retranscrire ni la ségrégation positive entre le cœur et la peau, 

ni le pic négatif près de la peau. Mais surtout, comme dans le modèle précédent, la 

perméabilité est surestimée pour obtenir une ségrégation centrale du même ordre de 

grandeur que la valeur expérimentale. La distance interdendritique équivalente est de 300 

μm, soit dix fois la valeur obtenue expérimentalement. Pour une valeur de la distance 

interdendritique secondaire trois fois plus faible (DAS=100 μm), la ségrégation centrale 

négative est déjà doublée. Là encore, le modèle semble donc trop simplifié pour prédire les 

profils de ségrégation. Le modèle très simplifié de croissance ne permet pas de prédire la 

microstructure.  

2.3.4.  Modèle de Vreeman et al .  

Le modèle développé par C.J. Vreeman, J.D. Schloz, M.J.M. Krane en 2002 reprend la 

méthode des prises de moyenne (Vreeman C.J. 2002). La convection naturelle, le retrait et le 

mouvement des grains sont pris en compte. Le modèle de trainée est simplifié en négligeant 

l’interaction entre les grains mais deux zones apparaissent : une zone pâteuse dans laquelle 

les grains sont mobiles et une zone où les grains sont supposés former un milieu poreux. A 

l’échelle microscopique, l’hypothèse des bras de levier est utilisée. De plus, la taille des grains 

est supposée constante donc la densité de grain varie avec la fraction solide. 
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Les profils de ségrégation sont présentés pour une billette de 450 mm de diamètre 

pour un alliage Al-6wt.%Cu. Le diamètre des grains est fixé à d=75 µm et la fraction de 

blocage des grains à gbloc=0,3. Le profil obtenu avec mouvement des grains est comparé à 

celui obtenu par l’expérience avec affinant (Al-3Ti-1B), et le profil obtenu sans mouvement 

des grains est comparé { celui obtenu par l’expérience sans affinant Figure 1- 34:  

 
(a) 

 
(b) 

Figure 1- 34 : Billette de 450mm de diamètre, alliage Al-6%Cu, comparaison des résultats obtenus 
par mesure et par modélisation  (a) avec affinant (calcul avec mouvement des grains) et (b) sans 
affinant (calcul sans mouvement des grains) (Vreeman C.J. 2002). 

 

Dans le cas (a), les tendances globales sont retrouvées : la prise en compte du 

mouvement des grains permet de prédire la ségrégation négative { cœur. De plus, la 

ségrégation négative près de la peau et la ségrégation légèrement positive entre le cœur et la 

peau sont retrouvées par le modèle. La seule différence notable avec le profil expérimental 

est l’atténuation de la ségrégation centrale. Les auteurs en concluent que la fraction solide de 

blocage a été surestimée, surestimant l’effet du mouvement des grains. La morphologie des 

grains, qui n’est pas prise en compte dans ce modèle, semble nécessaire { une meilleure 

estimation des zones poreuse et pâteuse. De plus, la prise en compte correcte du mouvement 

des grains nécessite de connaitre leur diamètre, alors qu’il est ici fixé, surestimant le 

mouvement des grains aux faibles fractions solides et le sous-estimant aux fortes fractions 

solides.  

Dans le cas (b), les auteurs font l’hypothèse que sans ajout d’affinant, la germination est 

plus tardive donc la croissance peut être considérée comme purement colonnaire, avec une 

phase solide fixe. Cependant, sans prise en compte de la sédimentation des grains, la 

ségrégation devient positive au centre du produit jusqu’{ r=12mm, alors que d’après 

l’expérience, elle ne devient positive que sur moins de r=2mm. Cela signifie que même sans 

ajout d’affinants, la germination hétérogène ne peut être négligée, donc la prise en compte du 

mouvement des grains est primordiale dans l’estimation des ségrégations.  

2.3.5.  Modèle SOLID  

Le modèle SOLID, également basé sur la méthode de prise de moyenne, est divisé en 

deux sous-systèmes. Il est décrit en annexe. A l’échelle macroscopique, seuls les phénomènes 

de transport sont pris en compte : transfert de chaleur, de quantité de mouvement, de masse 
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et des solutés. Puis { l’échelle microscopique, les contributions de la nucléation et de la 

croissance des grains sont calculées localement, { partir de l’initialisation de la solution 

macroscopique du transport. A l’échelle macroscopique, cette approximation ne modifie que 

de façon négligeable l’erreur numérique car le volume élémentaire de calcul est très petit 

devant la taille du système et très grand devant la taille caractéristique des structures 

interfaciales. Le mouvement des grains est pris en compte au-dessous d’une fraction solide de 

blocage, tout comme dans le modèle de Beckermann, d’après le modèle de trainée développé 

par P.K. Agarwal et B.K. O’Neill (Agarwal P.K. 1988). Le retrait est ici considéré constant et la 

masse volumique varie selon la loi de Boussinesq. A l’échelle microscopique, la germination 

est modélisée d’après l’hypothèse d’une germination athermique hétérogène. La distribution 

en taille des germes est convertie en distribution en surfusion d’activation et est discrétisée 

en classes. Lorsque la surfusion d’activation d’une classe est atteinte, les germes de cette 

classe deviennent des grains. La croissance est modélisée en prenant en compte la diffusion 

limitée du soluté dans les phases liquide et solide. Une expression analytique de la distance 

caractéristique de diffusion dans les phases solide et liquide est imposée.  

Les résultats du modèle obtenus pour une fraction de blocage gbloc=0,35 et une distance 

interdendritique secondaire DAS=100 μm ont été comparés aux résultats expérimentaux 

pour un alliage industriel multiconstitué dont les compositions nominales sont 

approximativement 8,5% en zinc, 2% en magnésium et 2% en cuivre. L’alliage a été modélisé 

par un alliage pseudo-binaire adapté. La plaque a pour épaisseur 350 mm et deux vitesses de 

coulée ont été étudiées : 30 et 55 mm/min. Dans les deux cas, les profils sont très proches des 

résultats expérimentaux : la confidentialité de ces résultats ne nous permet cependant pas de 

les donner ici.  

2.4.  Conclusion 

Dans cette seconde partie de notre travail bibliographique, nous avons présenté les 

phénomènes de transport qui mènent à la formation des hétérogénéités macroscopiques. La 

convection naturelle, le retrait et le mouvement des grains induisent un transport relatif de la 

phase solide par rapport à la phase liquide et un phénomène de convection au sein même de 

la phase liquide, qui mènent à la formation de macroségrégations. L’hétérogénéité des tailles 

de structures est quant à elle due non seulement au transport des grains mais également à la 

compétition germination/croissance { l’échelle microscopique. Cette compétition est en effet 

dépendante des conditions de refroidissement, qui ne sont pas les mêmes partout dans le 

produit. Sans prise en compte du transport, il y a donc déjà hétérogénéités de tailles de 

structures { l’échelle macroscopique. Le transport des grains et des germes se rajoute { cet 

effet.  

 Après avoir présenté l’effet des paramètres de coulée sur ces deux types 

d’hétérogénéités, nous avons rapidement passé en revue les différents modèles 

macroscopiques de solidification pour lesquels une validation expérimentale a été proposée. 

Cette étude a permis de relier les profils prédits aux hypothèses définies dans les modèles. 

Malgré des hypothèses simplificatrices fortes, certains modèles permettent déjà de prédire de 

façon quantitative les macroségrégations. Cependant, la prédiction de la microstructure est 
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beaucoup plus rarement étudiée et n’a jamais permis, { notre connaissance, de reproduire 

fidèlement les résultats expérimentaux. La plupart des modèles présentés ici ne prennent pas 

en compte ou de façon très simplifiée la germination et la cinétique de croissance des grains. 

Ces phénomènes microscopiques étant couplés aux phénomènes macroscopiques de 

transport, il est pourtant primordial de les prendre en compte afin d’estimer 

quantitativement la taille des structures. Estimer la densité et la morphologie des grains 

formés nécessite de modéliser précisément la cinétique de croissance. Connaître localement 

la distribution en taille des particules affinantes et la densité de grains est donc primordiale 

pour estimer correctement la compétition entre germination et croissance. Dans cette 

optique, il est crucial de prendre en compte le transport des grains et des particules. Or si le 

mouvement des grains est pris en compte dans certains modèles de solidification, le 

transport des particules affinantes n’a encore jamais été considéré. 
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Objectifs de la thèse 
 

Cette étude bibliographique nous a permis de décrire les principaux phénomènes liés à 

la solidification d’alliages { l’échelle industrielle. A l’échelle microscopique dans un premier 

temps, les mécanismes de germination et de croissance des grains ont été présentés et leur 

couplage mis en évidence. L’étude des différents modèles microscopiques existants a permis 

de définir des pistes d’amélioration pour le modèle SOLID: l’amélioration de l’estimation de la 

distance de diffusion du soluté dans le liquide et la prise en compte d’une phase liquide 

intragranulaire distincte sont deux points qui seront abordés dans la suite et qui ont pour 

objectif d’améliorer la prédiction de la composition en soluté et la taille de structure à 

l’échelle microscopique.  

Dans une seconde partie, nous avons présenté les phénomènes de transport { l’échelle 

macroscopique qui, couplés aux phénomènes microscopiques, induisent les hétérogénéités 

de taille de structure et de composition { l’échelle du produit. L’effet de paramètres de coulée 

sur ces hétérogénéités a été étudié. Enfin, nous avons présenté les principaux modèles 

macroscopiques de solidification existants. Ceci nous a permis de constater que si certains 

modèles permettent déj{ d’estimer quantitativement les macroségrégations, aucun de 

permet pour l’instant de prédire les hétérogénéités de tailles de structures. Pour cela, il est 

non seulement nécessaire de prendre en compte la cinétique de croissance et la germination 

des grains mais il faut également prendre en compte les phénomènes de transport { l’échelle 

macroscopique qui peuvent modifier localement la compétition entre germination et 

croissance. Si le transport des grains est déjà pris en compte, celui des germes n’a jamais été 

considéré. Nous étudierons donc son effet sur les prédictions du modèle.  

Dans une première partie, nous allons donc proposer des modifications au modèle de 

croissance actuellement utilisé dans SOLID, afin d’améliorer la prédiction de la germination et 

de la croissance { l’échelle microscopique. Dans une deuxième partie, nous étudierons 

l’impact des phénomènes de transport { l’échelle macroscopique sur la formation des 

hétérogénéités de tailles de structures et de ségrégation en lingot. Enfin, nous étudierons de 

manière similaire la formation des hétérogénéités en coulée semi-continue, puis nous 

chercherons à appliquer notre modèle à un cas industriel.  
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Chapitre II : Amélioration de la modélisation 
de la cinétique de croissance 

 

Nous avons vu dans l’étude bibliographique comment la croissance est généralement 

traitée dans les modèles macroscopiques de solidification. Le rejet de soluté pendant la 

solidification, { l’origine d’un gradient de composition dans la phase liquide, est le moteur de 

la croissance et peut influencer indirectement la germination. Il est donc primordial d’estimer 

correctement son profil dans et autour d’un grain, aussi bien pour une morphologie 

globulaire que pour une morphologie dendritique.  

Nous proposons donc dans une première partie de ce chapitre de définir une nouvelle 

expression analytique pour la longueur de diffusion dans le liquide, prenant en compte non 

seulement l’avancée de l’interface au cours de la solidification mais également la convection 

du liquide. L’impact de ce modèle de diffusion sur la solidification et la formation des 

macroségrégations est ensuite testé dans un lingot. La prise en compte de la morphologie est 

pour l’instant très simplifiée dans SOLID et n’impacte pas la croissance de la phase solide. 

Nous présentons donc dans une seconde partie un nouveau modèle de croissance prenant en 

compte trois phases comme développé dès 1987 par Rappaz et al. (T. P. Rappaz M. 1987). Les 

simplifications proposées par K.Tveito dans sa thèse permettent de garder un modèle à deux 

phases { l’échelle macroscopique. Le modèle étant développé en détail dans (Tveito K. 2013), 

nous ne reprenons ici que les étapes importantes du développement de ce modèle. 

1.  Diffusion du soluté { l’échelle microscopique  : Impact sur la 
microstructure et sur les macroségrégations  

1.1.  Impact des hétérogénéités microscopiques de soluté sur la 
formation des macroségrégations  

En 1967, Flemings et al. ont proposé la première explication quantitative pour la 

formation des macroségrégations (Flemings 1967). En supposant la phase solide fixe, 

l’absence de retrait { la solidification et la diffusion parfaite dans la phase liquide, les 

équations de conservation de la masse et du soluté mènent { l’expression suivante pour la 

variation temporelle de la composition moyenne en soluté : 

 *1
. . ,

l lm
l l l l l lf lf

C
g v C g v T T T mC T m C

t m


         


  (2.1) 

Sous ces hypothèses, la direction relative de l’écoulement du liquide par rapport au 

gradient thermique détermine l’évolution de la macroségrégation. En effet lorsque la vitesse 

du liquide et le gradient thermique sont orientés dans la même direction, le liquide amené 

par convection vient d’une région plus froide et donc plus riche en soluté que le liquide qui 

quitte la zone. Ceci est vrai car la phase liquide est supposée { l’équilibre : la température et la 

composition moyenne de la phase sont alors directement liées. La composition du liquide 

dans cette zone est donc augmentée, ainsi que la composition moyenne.  
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Cependant, afin de prendre en compte la cinétique de croissance, nous avons vu que le 

liquide ne peut plus être supposé { l’équilibre ; il existe un gradient de soluté dans la phase 

liquide du fait de la diffusion limitée du soluté dans le métal liquide. Son effet sur la formation 

des macroségrégations n’a pas encore été étudié en détail. Založnik et Combeau (C. H. 

Založnik M. 2009) et Li et al. (Li J. 2012) ont étudié l’impact de la diffusion limitée du soluté 

dans le liquide sur la formation des canaux ségrégés lors de la solidification dendritique 

colonnaire d’un lingot, mais dans les deux cas, les conditions de la solidification amenaient { 

un profil de composition en soluté trop proche du modèle simplifié de Gulliver-Scheil pour 

voir un effet sur les macroségrégations. L’objectif est donc de mettre en évidence, pour une 

morphologie de grains globulaire, l’impact de la cinétique de croissance, plus 

particulièrement à travers la distance caractéristique de diffusion, sur la formation des 

macroségrégations.  

En effet, lorsque la diffusion limitée du soluté est prise en compte, l’équation (2.1) n’est 

plus valide. L’évolution de la macroségrégation dépend non seulement de l’écoulement de la 

phase liquide et du gradient thermique mais également du gradient de surfusion : 
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  (2.2) 

L’écart { l’équilibre, et donc la surfusion, dépend de la diffusion limitée du soluté dans 

les deux phases et du flux de soluté { l’interface solide/liquide dû { la solidification. Or nous 

avons vu dans le chapitre précédent qu’estimer exactement le profil de soluté dans les deux 

phases est trop lourd numériquement : une longueur de diffusion analytique est utilisée dans 

les modèles macroscopiques. Ainsi, seules la composition { l’interface et la composition 

moyenne locale du liquide nécessitent d’être connues : 

 

* * *

    *
  ,   

i i

i i i ii
i v i i v i i i

i i
i

i

C C C CC
J S D S D

n C

n

  


 
   

 



  (2.3) 

La longueur de diffusion a un impact direct sur l’estimation de la surfusion qui elle-

même influe sur la formation des macroségrégations (équation(2.2)). Il est donc primordial 

de l’estimer le plus précisément possible. Nous avons vu au chapitre précédent les 

expressions analytiques de la longueur de diffusion dans le liquide utilisées communément 

dans les modèles microscopiques. Certaines expressions prennent en compte la vitesse de 

croissance de la phase solide, d’autres la convection du liquide, mais aucune { notre 

connaissance ne prend en considération ces deux phénomènes.  

Nous allons proposer une nouvelle expression analytique pour la distance de diffusion 

dans le liquide, que nous validerons dans le cas d’un système purement diffusif. Puis nous 

étudierons l’effet de la diffusion limitée dans la phase liquide sur la formation des 

macroségrégations dans le cas de la solidification d’un lingot. Nous montrerons ainsi 
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l’importance de prendre en compte { la fois la vitesse de l’interface et la convection du liquide 

dans l’estimation de la longueur caractéristique de diffusion. 

1.2.  Nouvelle expression de la longueur de diffusion  

1.2.1.  Expression de la longueur de dif fu sion prenant en compte la 
vitesse de croissance du front  

Afin d’approximer le flux de soluté { l’interface solide/liquide comme décrit à 

l’équation(2.3), des hypothèses simplificatrices doivent être faites sur la diffusion du soluté 

autour d’un grain sphérique qui croit. Wang et Beckermann ont  trouvé une expression 

analytique de la longueur de diffusion dans le liquide en imposant arbitrairement un champ 

de convection dans le liquide (B. C. Wang C.Y. 1993). Cependant, cette hypothèse n’a pas été 

justifiée. Nous cherchons donc à établir une expression de la longueur de diffusion en 

repartant du bilan de soluté dans la phase liquide dans le cas d’une symétrie sphérique : 
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  (2.4) 

Nous supposons que la diffusion est le mode de transport de soluté dominant { l’échelle 

microscopique, comme détaillé dans (C. H. Založnik M. 2010). On ne peut déduire 

directement de l’équation (2.4) une expression analytique de Cl fonction du temps et de 

l’espace. L’objectif est donc d’effectuer un changement de variable permettant de réduire les 

deux variables t et r { une seule variable dans l’équation différentielle. Plusieurs choix sont 

possibles, et deux ont été testés : lf rC  et  l

l lf r C C   . Seule une comparaison à un 

modèle exact a pu permettre de valider ou non les simplifications faites. Le changement de 

variable permettant l’estimation la plus précise de la surfusion dans les cas tests présentés 

ensuite est : 
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Ainsi,  
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  (2.6) 

Donc l’équation (2.4) peut encore s’écrire : 
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Du repère fixe, nous passons au repère attaché { l’interface solide/liquide : 
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Avec R(t) le rayon du grain sphérique et ( )gv t  la vitesse de croissance du grain à 

l’instant t. Dans le nouveau repère noté nr, la dérivée temporelle est modifiée comme suit: 

 ( )g

nr nr

f f f f f
v t

t t t t
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 

     
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  (2.9) 

Donc l’équation (2.7) devient : 
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, le bilan de soluté dans la phase liquide devient 

finalement : 
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Cette équation ne permet pas encore d’exprimer analytiquement Cl. Nous faisons alors 

l’hypothèse que ( )
ll

g l

nr

rC
v t C

t





. Nous supposons donc que dans le nouveau repère, la 

variation de composition à une distance r est proportionnelle { l’écart { la composition 

moyenne en ce point et { la vitesse d’avancée du front de solidification, car  
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Cette hypothèse nous permet d’obtenir une équation différentielle simplifiée pour 

laquelle une solution analytique existe : 
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La solution de l’équation (2.13) est en effet de la forme   /l -ξ d

l lf r C C Ae B   

avec 
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  . Connaissant la composition { l’interface *

lC  et la composition moyenne de 

la phase liquide
l

lC , on peut déterminer les constantes A et B : 
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On déduit de ce système d’équations l’expression de la constante A : 
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Ayant déterminé l’expression des constantes A et A+B, on peut en déduire l’expression 

de la distance caractéristique de diffusion dans le liquide d’après l’équation (2.3) : 
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1.2.2.  Prise en compte de la convection du liquide  

Afin de prendre en compte la convection dans l’estimation de la longueur de diffusion, 

nous utilisons le modèle du film stagnant. Développé dès 1953 par Burton et al. (Burton J.A. 

1953) en coordonnées cartésiennes, il est repris par Vogel et Cantor en coordonnées 

sphériques quelques années plus tard (Vogel A. 1977). Le principe est simple : jusqu’{ une 

distance ∆ de l’interface solide/liquide, on considère que la convection du liquide est 

négligeable et le profil de soluté ne dépend que de la diffusion autour d’un grain qui croit. Le 

profil de soluté est donc décrit par le bilan donné au paragraphe précédent. Puis après cette 

distance ∆, la convection devient prédominante et le liquide est supposé homogène en 

composition, à une composition lC .  
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
   

  (2.18) 
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Le profil de composition dans le liquide décrit par ce modèle est illustré Figure 2- 1: 

 
Figure 2- 1 : Représentation schématique du profil de soluté dans le liquide d’après notre modèle  

 

Les constantes A, B et lC peuvent être déterminées { partir du système d’équations 

suivant : 
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 (2.19) 

En posant 
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l

g

D
d
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 


, on 

obtient l’expression de la longueur de diffusion prenant en compte { la fois la vitesse de 

croissance du grain et la convection de la phase liquide : 
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


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    
  

            

 (2.20) 

On peut constater que dans le cas où fR R   , l’expression (2.20) se réduit à 

l’expression (2.17) pour le cas purement diffusif.   

La dernière inconnue { déterminer est alors ∆, la longueur caractéristique séparant la 

zone dominée par la diffusion de la zone dominée par la convection, appelée l’épaisseur du 

film stagnant.  Pour ce faire, nous utilisons l’expression du nombre de Sherwood 

(correspondant au rapport du flux de soluté total sur le flux de soluté par diffusion) donnée 

par Rowe et Claxton  pour un écoulement atour de sphères de même taille organisées selon 

un arrangement rhomboédrique ou cubique, ou empilées aléatoirement (Rowe P.N. 1965): 

δl 
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  (2.21) 

Avec 
0

l

l

Sc
D




  le nombre de Schmidt, 

.2l l
l s

l

g R
Re v v




  le nombre de Reynolds 

de l’écoulement autour des sphères solides et la fonction 
 

0,28

0,28

2Re 4,65
(Re)

3 Re 4.65
n





 . La 

longueur de diffusion autour d’une sphère est reliée au nombre de Sherwood par définition 

comme 2 /l R Sh  . Ne connaissant pas la relation entre l et ∆, on la définit ici en posant 

2 / convR Sh   où Shconv est la contribution de la convection au flux de soluté. Plus 

précisément,   ,2 /f convmin R R R Sh   
 

 car l’épaisseur du film stagnant ne peut 

dépasser l’épaisseur de la zone liquide. 

Lorsque Rf et R tendent vers l’infini, on retrouve bien l’expression de la longueur de 

diffusion dans le cas d’un  front plan avançant { la vitesse V(t). En effet, dans le cas d’une 

interface plane, le profil de soluté est de la forme : 
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  (2.22) 

Avec A et B deux constantes fonctions des conditions aux limites imposées. La longueur 

de diffusion s’exprime alors ainsi : 

  ( ) /
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g lv t Dl
l

g

D
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v t
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 
    (2.23) 

Or on retrouve exactement la même expression si on fait tendre Rf puis R vers l’infini 

dans l’expression de δl donnée équation (2.20).  En effet, lorsque le rayon final tend vers 

l’infini, on obtient l’expression suivante pour la longueur de diffusion : 
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  (2.24) 

Puis lorsque R tend également vers l’infini: 
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  (2.25) 
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Avec  
( )

l

g

D
d

v t
 . Notre modèle est donc cohérent avec le modèle existant de diffusion 

devant un front plan lorsque les dimensions du système tendent vers l’infini. Afin de le 

valider dans le cas général, nous allons maintenant définir des cas tests.  

1.3.  Adimensionnalisation du système régissant le problème et choix 
des cas tests  

Afin de mettre en évidence les paramètres dont dépend la répartition du soluté à 

l’échelle microscopique, les équations régissant la conservation du soluté sont 

adimensionnalisées. Ainsi, nous pourrons définir des cas tests de façon à prendre en compte 

les conditions extrêmes de solidification. Nous considérons un système binaire qui solidifie 

sous l’effet d’une extraction de chaleur fixée. 

1.3.1.  Adimensionnalisation du système  

Nous supposons la température homogène { l’échelle microscopique, ce qui se justifie 

par des nombres de Lewis (comparant la diffusivité solutale à la diffusivité thermique) élevés 

dans les métaux. Le système définissant la conservation du soluté { l’échelle microscopique 

est composé des bilans de soluté dans les phases liquide et solide, du bilan de soluté à 

l’interface et de l’équation de la chaleur : 
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  (2.26) 

En faisant l’hypothèse que l’interface est { l’équilibre thermodynamique, on a 

également *

f lT T mC   et * *

s lC kC . En combinant les deux dernières égalités de l’équation 

(2.26), on obtient le système complet sous cette forme : 
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  (2.27) 
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Afin d’adimensionnaliser le système, on définit les grandeurs caractéristiques en 

température et en composition comme illustré Figure 2- 2.  

 

Figure 2- 2 : Diagramme de phase schématique et grandeurs caractéristiques utilisées pour 
l’adimensionalisation. 

 

On adimensionnalise alors de la façon suivante : 
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Le système défini équation (2.27) devient: 
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  (2.29) 

Le nombre de Fourier dans le liquide étant défini comme
2
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  (2.30) 

1.3.2.  Définition des cas tests  

L’adimensionnalisation du système nous a permis de mettre en évidence les 

paramètres critiques influençant la répartition du soluté : le coefficient de partage et le 

nombre de Stefan, caractéristiques de l’alliage considéré et les nombres de Fourier des deux 

phases, liés aux conditions de solidification. Nous pouvons alors regarder l’ordre de grandeur 

de Ste et de k pour les principaux alliages binaires d’aluminium existants, dans les gammes de 

composition utilisées dans l’industrie (Tableau 2- 1). Pour cela, nous utilisons 

l’approximation des bras de levier pour estimer la température de fin de solidification. 

Tableau 2- 1 : Gamme de composition des alliages et valeur du nombre de Stefan correspondante  

 

Gamme de composition [wt.%] Nombre de Stefan [-] 

Coefficient de 

répartition [-] 

Alliage min max min max  

Al-Cu (2xxx) 0,7 6,8 2,88.10-2 2,80.10-1 0,173 

Al-Mn (3xxx) 0,3 1,2 7,70.10-5 3,08.10-4 0,94 

Al-Si (4xxx) 0,6 6,0 6,58.10-2 6,58.10-1 0,14 

Al-Mg (5xxx) 0,5 5,6 7,48.10-3 8,38.10-2 0,51 

Al-Zn (7xxx) 0,8 8,4 4,40.10-3 4,62.10-2 0,43 

 

12 alliages sont ainsi définis. Afin d’étudier l’effet des paramètres de solidification, et 

donc de faire varier les nombres de Fourier, nous fixons la taille finale de grain et nous 

considérons cinq vitesses de refroidissement, comprises dans la gamme des valeurs 

rencontrées dans le cas de la coulée continue décrite dans (K. A. Založnik M. 2011). Le rayon 

final de grain est fixé à 50 μm, valeur caractéristique dans le cas du procédé de coulée semi-

continue avec affinant. Les cinq cas donnés Tableau 2- 2 permettent d’étudier les conditions 

extrêmes de solidification, de la plus rapide à la surface du produit (cas1) à la plus lente au 

centre (cas5) en passant par des cas intermédiaires.  
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Tableau 2- 2 : Définition des cas étudiés pour la validation 
de la distance de diffusion 

  ̇ [W/kg] tsol [s] Fol [-] 

Cas 1 50000 9 8 

Cas 2 10000 44 41 

Cas 3 4300 102 95 

Cas 4 2100 209 195 

Cas 5 1000 439 408 

 

1.4.  Validation de la nouvelle expression de la distance caractéristique 
de diffusion dans un cas purement di ffusif  

1.4.1.  Description des modèles étudiés  

Afin de valider la nouvelle expression de la longueur de diffusion, nous étudions un cas 

purement diffusif. Cela nous permet de comparer les résultats obtenus par notre modèle 

(noté modèle du film stagnant dans la suite) à ceux obtenus par un modèle référant, nommé 

ici modèle exact. Développé par Thuinet et Combeau (Thuinet L. 2009), ce modèle exact 

permet de résoudre numériquement le système complet d’équations régissant la croissance 

d’un grain sphérique contrôlée par les gradients solutaux. Notre modèle est également 

comparé à deux autres modèles de la littérature.  

Le premier modèle, nommé modèle de front fixe, utilise l’expression de la longueur de 

diffusion donnée dans (Ni J. 1993). La vitesse de l’interface solide/liquide est alors négligée. 

Le régime est supposé stationnaire et les compositions dans le liquide sont imposées  à 

l’interface et en Rf:  
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  (2.31) 

On obtient sous ces hypothèses l’expression de la longueur de diffusion suivante : 
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  (2.32) 

Le deuxième modèle, nommé modèle d’interface mobile, a été développé par Wang et 

Beckermann (B. C. Wang C.Y. 1993). Il prend en compte la vitesse du front de solidification 

mais néglige la convection. Le modèle est dérivé d’une façon similaire { la nôtre, mais en 

faisant d’autres hypothèses simplificatrices dans le bilan de soluté. Le régime est supposé 

permanent dans le référentiel lié { l’interface, et le liquide se déplace dans ce référentiel 

mobile à la vitesse v(r). D’après les auteurs, l’équation de diffusion devient alors : 
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L’équation est résolue avec les mêmes conditions aux limites que celles que nous 

utilisons dans notre modèle, données équation (2.14). Ils obtiennent ainsi : 
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  (2.34) 

Les résultats obtenus par ces 3 modèles présentés, modèle exact, modèle de front fixe et 

modèle d’interface mobile, sont comparés à ceux obtenus avec notre nouveau modèle du film 

stagnant. Nous étudions la solidification des 12 alliages définis au paragraphe précédent pour 

les cinq vitesses de refroidissement données Tableau 2- 2. 

1.4.2.  Comparaison des modèles  

Les résultats et conclusions restant les mêmes pour les 12 alliages, nous présentons ici 

les résultats détaillés d’un seul alliage : Al-6wt.%Si, qui correspond au plus grand nombre de 

Stefan. La surfusion étant alors maximale, on peut supposer que les erreurs les plus grandes 

d’estimation de cette grandeur sont observées dans ce cas. Un résumé des résultats obtenus 

pour les différents alliages est donné { la fin de l’étude de validation.  

L’évolution de la distance de diffusion et de la surfusion en fonction de la fraction solide 

est donnée pour le cas Al-6wt.%Si pour les vitesses de refroidissement extrêmes 

correspondant aux nombres de Fourier liquide Fol=8 et Fol=408 Figure 2- 3. 
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a) Cas 1 (Fo=8) 

 
b) Cas 5 (Fo=408) 

 
c) Cas 1 (Fo=8) 

 
d) Cas 5 (Fo=408) 

 
Figure 2- 3 : Evolution de a), b) δl/R et c), d) surfusion fonction de la fraction solide pour les cas 1 et 
5, pour les 4 modèles. Les résultats sont donnés pour l’alliage Al-6wt.%Si. 

 

On constate que la longueur de diffusion est surestimée par tous les modèles 

approchés, induisant une plus grande surfusion que celle estimée par le modèle exact. 

L’erreur est plus grande pour le modèle de front fixe, qui ne prend pas en compte la vitesse 

d’interface. Le modèle d’interface mobile et le modèle du film stagnant, qui prennent tous les 

deux en compte la vitesse d’interface, fournissent des résultats similaires. Malgré les 

différences dans le développement et la simplification de l’équation de diffusion, l’estimation 

de la longueur de diffusion est presque identique. Ainsi, la prise en compte du mouvement de 

l’interface permet de mieux estimer δl et ∆T, mais les résultats restent éloignés de ceux 

obtenus avec le modèle exact. Comme attendu, lorsque le nombre de Fourier dans le liquide 

augmente, l’écart { l’équilibre diminue. Mais l’erreur relative dans l’estimation de δl est-elle 

également réduite ? La Figure 2- 4 représente l’évolution avec le nombre de Fourier liquide 

de la surfusion maximale et de l’erreur relative pour les quatre modèles. La surfusion 

maximale correspond { la surfusion au moment de la recalescence, et l’erreur relative 
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correspond { l’écart de cette surfusion maximale à la surfusion maximale obtenue avec le 

modèle exact, définie comme exact

exact

T T

T

 


. 

On constate que l’erreur relative diminue avec l’augmentation du nombre de Fourier, 

mais les tendances restent les mêmes : tous les modèles surestiment la surfusion maximale et 

le modèle de front fixe, qui ne prend pas en compte la vitesse d’interface, est le plus éloigné de 

la solution donnée par le modèle exact. Cependant, même si l’erreur relative diminue avec le 

nombre de Fourier, elle reste non négligeable (environ 5% pour Fol=408). En effet, la 

surfusion maximale est atteinte au début de la croissance. Il existe alors des effets 

transitoires, qui ne sont pas pris en compte dans les modèles approchés.   

 
Figure 2- 4 : Evolution de la surfusion maximale atteinte (carrés) et de l’erreur relative par 
rapport au modèle exact (cercles) avec le nombre de Fourier de la phase liquide pour l’alliage Al -

6wt.%Si (l’erreur relative est définie comme  
exact

exact

T T

T

 


 ). 

 

Voyons plus en détail l’impact du modèle de diffusion sur le profil de soluté dans le 

liquide. La Figure 2- 5-a), c) et e) montre le profil de soluté à trois fractions solides pour le 

Cas 1 (Fol=8) et la Figure 2- 5-b), d) et f) montre le profil de soluté à trois fractions solides 

pour le Cas 5 (Fol=408). La Figure 2- 5-a) et b) représente les profils de soluté à la fraction 

solide gs=5.10-4, correspondant à la fraction solide au moment de la recalescence pour le Cas 

5. La Figure 2- 5-c) et d) représente les profils de soluté à la fraction solide gs=10-2, 

correspondant à la fraction solide au moment de la recalescence pour le Cas 1. Enfin, la Figure 

2- 5-e) et f) représente les profils de soluté à la fraction solide gs=5.10-2, lorsque la 

recalescence a déjà eu lieu dans les deux cas.  

Dans le Cas 1, les différences entre le modèle exact et les modèles approchés 

apparaissent dès le début de la solidification et s’amplifient jusqu’au moment de la 

recalescence (Figure 2- 5-c)). Le modèle d’interface mobile et le modèle du film stagnant 

convergent et s’éloignent du modèle de front fixe, qui se révèle être le modèle le moins précis. 

Puis lorsque la fraction solide continue { augmenter, la surfusion diminue et l’écart entre le 

modèle exact et les modèles d’interface mobile et du film stagnant diminue également, même si 

un écart persiste. Comme attendu, lorsque le nombre de Fourier augmente, les différences 
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entre les modèles s’estompent. Même { gs=10-2,  lorsque la surfusion est maximale pour le Cas 

5, la différence entre les modèles est très faible. 

  

(a) Cas 1, gs=5x10-4 (b) Cas 5, gs=5x10-4 

  
(c) Cas 1, gs=10-2 (d) Cas 5, gs=10-2 

  
(e) Cas 1, gs=5x10-2 (f) Cas 5, gs=5x10-2 

 
Figure 2- 5 : Profil de soluté estimé par les quatre modèles à trois fractions solides pour deux valeurs 
du nombre de Fourier liquide, pour l’alliage Al-6wt.%Si.  

 

Cette étude a donc permis de montrer que le modèle proposé est le plus adapté pour 

prédire l’évolution de la surfusion et du profil de soluté dans le cas d’un alliage Al-6wt.%Si, 

dans toute la gamme du nombre de Fourier étudiée.  

Afin d’élargir cette conclusion aux différents alliages binaires cités précédemment, la 

même étude a été réalisée et les résultats de cette étude sont donnés Figure 2- 6: 
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La surfusion maximale est donnée pour les quatre modèles pour le plus faible nombre 

de Fourier (Cas 1), pour 6 valeurs du nombre de Stefan, c’est-à-dire pour 6 alliages. On peut 

ainsi constater que les conclusions restent identiques pour toute la gamme de nombre de 

Stefan. On remarque également que l’erreur relative augmente lorsque le nombre de Stefan 

diminue. 

Notre modèle est donc validé dans un cas purement diffusif. Voyons maintenant l’effet 

de ce nouveau modèle sur les ségrégations dans un cas macroscopique où la convection ne 

peut plus être négligée.  

1.5.  Application { la solidificat ion d’un lingot  

1.5.1.  Définition du cas test  

Nous considérons la solidification d’un lingot de Al-6wt.%Si refroidi par les côtés et 

isolé thermiquement en haut et en bas. Ce cas est supposé bidimensionnel et la symétrie du 

problème permet de ne modéliser que la moitié du domaine, comme illustré Figure 2- 7. Le 

lingot est initialement rempli de métal liquide à température et composition uniforme. Les 

propriétés thermo-physiques de l’alliage utilisées dans cette étude sont données dans en 

annexe. Le maillage est constitué de 3200 mailles carrées de taille identique et le pas de 

temps de calcul est 5.10-4s. 

 
Figure 2- 7 : Définition du cas étudié 
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Figure 2- 6 : Surfusion maximale pour 6 alliages binaires différents correspondant à 6 valeurs du 
nombre de Stefan, obtenue par les 4 modèles, pour le cas 1.  
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L’impact de la cinétique de croissance est étudié { partir des 8 cas définis dans le 

Tableau 2- 3. On fait varier les nombres de Fourier en augmentant la taille finale des grains 

(ou plus exactement en faisant varier la densité de grains). On étudie également les cas 

limites, basés sur les modèles de Scheil et des bras de levier.  

Dans un premier temps, seule la diffusion de chaleur est prise en compte afin d’étudier 

l’impact de la cinétique de croissance sur la dynamique de solidification. Puis la convection 

thermo-solutale est considérée, ce qui nous permet d’analyser l’effet de la cinétique de 

croissance sur la formation des macroségrégations. 

Tableau 2- 3 : Définition des cas étudiés  

 

Rayon final des 

grains 

Nombre de 

Fourier, liquide* 

Nombre de 

Fourier, solide* 

 
Rf  [m] Fol [-] Fos [-] 

Cas 1a 9,10.10-5 10,7 0,008 

Cas 1b (identique à Cas 1a, mais l’effet de la convection sur  δl est 

négligé, i.e. on impose        ) 

Cas 2 4,08.10-5 53,4 0,04 

Cas 3 2,67.10-5 124,2 0,09 

Cas 4 1,87.10-5 254,4 0,19 

Cas 5 1,29.10-5 534,3 0,40 

Bras de Levier - ∞ ∞ 

Scheil - ∞ 0 

* Fo calculé { partir d’un temps de solidification de 38,1s 

1.5.2.  Impact de la c inétique de croissance sur  la solidification 
dans un cas purement diffusif  

En négligeant tous les phénomènes de convection, on se rapporte à un cas 

unidimensionnel. On peut alors étudier l’impact de la cinétique de croissance sur la 

solidification en étudiant l’évolution des profils horizontaux de fraction solide et de 

température avec le temps, pour le cas bras de levier, où la cinétique de croissance n’est pas 

prise en compte, et le Cas 1, où notre expression analytique de δl est utilisée. Ces profils sont 

donnés Figure 2- 8 à t=8s.  

 
a) 

 
b) 

Figure 2- 8 : Profil horizontal de a) température and b) fraction solide après 8s pour le cas purement 
diffusif.  
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La diffusion solutale étant limitée dans le liquide dans le Cas 1, la croissance est limitée. 

Pour une extraction de chaleur fixée, l’extraction de chaleur latente est alors réduite au profit 

de l’extraction de chaleur sensible. C’est pourquoi la température est plus faible dans le Cas 1, 

comme on peut le voir Figure 2- 8-a. De plus, le liquidus a avancé plus rapidement : après 8s, 

il n’est plus qu’{ 4mm du centre dans le Cas 1 tandis qu’il est encore { 7mm du centre dans le 

cas bras de levier (Figure 2- 8-b). 

 
Figure 2- 9 : Système de coordonnées utilisé dans 
l’équation (2.36), où X l iq indique la position du liquidus. 

 

Les différences dans la position du liquidus peuvent être expliquées en faisant un bilan 

de chaleur sur un volume de contrôle compris dans la zone pâteuse, comme on peut le voir 

Figure 2- 9. Ce bilan, pour un système unidimensionnel, devient : 

 mh T

t x x




   
  

   
  (2.35) 

En intégrant ce bilan sur toute la zone pâteuse, c’est-à-dire entre x=0 et x=Xliq, on 

obtient : 

 
0

0

liq

liq

X

liq

m liq

x X
x

X T T
h dx h

t t x x
   




    
   

     
   (2.36) 

En introduisant les quantités moyennées dans la zone pâteuse sous la forme 

0

1
liqX

p

liq

dx
X

    avec l’indice p désignant la zone pâteuse, l’équation (2.36) devient : 

 
0

p

liq m liq

liq

x X x

X h X T T
h

t t x x


  

 

   
  

   
  (2.37) 

En supposant la masse volumique constante et en développant le premier terme de 

l’équation (2.37), celle-ci peut s’écrire : 

 
0

p

p liq liqm

liq m liq

x X x

X Xh T T
X h h

t t t x x
    

 

   
   

    
  (2.38) 

Soit : 

 

   

0

1
p p liq

p liq f l

p p

l

liq p f

x x X

X
c T T L g

t

T gT T
X c L

x x t t



  
 


    
  

   
   

     

  (2.39) 
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Enfin, en adimensionnalisant cette équation à partir des variables : 

 
2

=     =     =          Ste=     Fo=
psol sol

liq sol

x sol f p

c TT T tx t
T T T

L t T L c L


  




  


  (2.40) 

Le bilan de chaleur devient finalement : 

  
0

1 1
1 1

liq

p p

p p liq l

l liq

g
g Fo

Ste Ste
  

  
 

    
 

                            

  (2.41) 

Cette équation permet de décrire l’avancée du liquidus 
liq






. L’évolution des différents 

termes de cette équation avec le temps est donnée Figure 2- 10 : 

 

a)  1
p

  

 

b)  1Ste 1
p

lg   

 
c) Terme de droite de l’Eq.(2.41) 

 

d) /
p

liq     

 

 

e) 1Ste /
p

liq lg     

 

 
f) 

liq  

 

 
Figure 2- 10 : Evolution dans le temps des différents termes de l’équation (2.41). Tous les termes 
sont adimensionnels. 

 

Pour le modèle des bras de levier, la température et la fraction liquide moyennes de la 

zone pâteuse diminuent de façon monotone (Figure 2- 10-a et Figure 2- 10–b). De plus, le 

nombre de Stefan étant de l’ordre de 0,1, les termes liés au dégagement de chaleur latente 

sont prédominants. Pour le Cas 1, la cinétique de croissance limite la solidification, et la 

température et la fraction solide subissent une recalescence, comme on peut le voir Figure 2- 

10-d et Figure 2- 10-e. Ainsi, la diminution de la chaleur sensible est l’effet prédominant 

jusqu’{ environ 5,8s puis le rapport s’inverse : la croissance s’accélère et la surfusion 

diminue. Le flux de chaleur à la paroi est donné par le nombre de Fourier et reste très 
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similaire dans les deux cas, et le gradient de température au niveau du liquidus est plus grand 

dans le Cas 1 jusqu’{ 6,5s. Le terme de droite de l’équation est plus faible pour le Cas 1 

(Figure 2- 10-c), mais l’avancée plus rapide du liquidus tient principalement { la fraction 

solide moyenne de la zone pâteuse beaucoup plus faible (Figure 2- 10-b) et à la faible valeur 

du nombre de Stefan. Le liquidus avance même presque deux fois plus vite dans le Cas 1 

(Figure 2- 10-f). 

Déj{ sans convection, l’impact de la cinétique de croissance sur la dynamique de la zone 

pâteuse est important. Voyons maintenant son impact sur la formation des 

macroségrégations lorsque les mouvements de convection sont pris en compte.  

1.5.3.  Impact de la c inétique de croissance sur  la 
macroségrégation  

La prise en compte de la convection thermo-solutale induit un mouvement dans le sens 

horaire. En effet, dans le demi-système considéré, le lingot est refroidi par la droite. Le liquide 

plus froid dans cette zone descend du fait de sa masse volumique plus élevée. Ce phénomène 

est encore amplifié par l’enrichissement en soluté du liquide dans cette zone dû { la 

formation du premier solide. La Figure 2- 11 illustre l’évolution de la composition moyenne 

en soluté dans le lingot entre 6s et 10s obtenue par le modèle des bras de levier et dans le Cas 

1a. Le champ de vitesse du liquide et les isolignes de fraction solide sont également donnés. 

D’une façon générale, l’avancée et la croissance de la zone pâteuse sont principalement 

contrôlées par la thermique, tandis que de faibles oscillations des isolignes mettent en 

évidence l’effet solutal. La solidification est retardée en bas du lingot du fait de 

l’enrichissement en soluté et est accélérée en haut pour les raisons inverses.  

La formation des macroségrégations peut être expliquée dans le cas des bras de levier à 

partir de l’équation (2.1) : la vitesse d’évolution des ségrégations ne dépend que de la valeur 

et de l’orientation relative du gradient thermique et du champ de vitesse du liquide. Du fait de 

la boucle de convection dans le sens horaire et du gradient thermique horizontal dirigé vers 

la gauche, une ségrégation positive apparait en bas du lingot et une négative en haut.  Puis la 

perméabilité de la zone pâteuse diminue avec la fraction liquide, réduisant la vitesse de 

convection du liquide. C’est pourquoi les macroségrégations n’évoluent plus pour des 

fractions solides supérieures à 0,2.  
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Figure 2- 11 : Carte de composition moyenne en Si, isolignes de fraction solide  et vecteurs de la 
vitesse liquide après 6, 7, 8, 9 et 10s pour le modèle de bras de levier et pour le Cas 1a. Les isolignes 
sont données { partir de 0,001 avec un intervalle de 0,05, et l’échelle pour les vecteurs est toujours la 
même (vitesse maximale : 0,0177m/s) 

 

La carte finale de composition en Si est donnée pour les Cas 1, Cas 2, Scheil et bras de 

levier Figure 2- 12. Tout d’abord, la différence entre Scheil et bras de levier met en évidence 

l’effet de la diffusion dans la phase solide. La macroségrégation est légèrement plus 

prononcée pour Scheil car la microségrégation est plus importante. Les différences restent 

cependant minimes, tout comme les différences avec les Cas 3, Cas 4 et Cas 5. C’est pourquoi 

les cartes ne sont pas reproduites ici. L’effet de la cinétique de croissance devient plus clair 

pour le Cas 1, où la macroségrégation est réduite comme l’effet de la surfusion n’est plus 

négligeable. En effet, l’équation permettant de décrire la formation des macroségrégations 

n’est plus l’équation (2.1) mais l’équation (2.2) et la surfusion est un paramètre déterminant 

pour la formation des ségrégations. La carte finale de ségrégation est également donnée pour 

le Cas 1b, où l’effet de la convection sur la longueur de diffusion est négligé. En négligeant ce 

phénomène, le transfert de soluté de l’interface vers le liquide est moins efficace et la 

surfusion augmente. La formation des ségrégations est alors atténuée.  
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Figure 2- 12 : Cartes finales de macroségrégation pour les différents cas. 

 

Plus précisément, voyons la vitesse de formation des ségrégations à un instant donné 

pour le Cas 1a et les bras de levier. La Figure 2- 13 donne cette vitesse de formation dans le 

lingot à t=8s pour les deux modèles. De plus, les contributions du gradient thermique et du 

gradient de surfusion à cette vitesse de formation sont illustrées Figure 2- 13-c et Figure 2- 

13-d dans le Cas 1a. Pour les deux modèles, une ségrégation négative est formée en haut du 

lingot dans la zone où le gradient thermique et le champ de vitesse sont orientés dans la 

direction opposée, et une ségrégation positive est formée dans le bas du lingot. On remarque 

que, comme dans le cas purement diffusif traité au paragraphe précédent, le liquidus avance 

plus vite dans le Cas 1a que dans le cas bras de levier.  Dans le Cas 1a, la zone pâteuse est 

donc plus large en bas du lingot et la perméabilité diminue. La vitesse du liquide est alors plus 

faible et la formation des macroségrégations est réduite. 
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Figure 2- 13 : Vitesse d’évolution de la composition moyenne après 8s pour a) bras de levier et b) 
Cas 1a, et c) et d) contribution des différents termes de l’équation (2.2) pour le Cas 1a. (Les isolignes 
de fraction solide sont données { partir de 0,001 avec un intervalle de 0,05, et l’échelle pour les 
vecteurs est toujours la même (vitesse maximale  : 0,01m/s)) 

 

En comparant les Figure 2- 13-a et Figure 2- 13-c, on constate que l’ordre de grandeur 

du taux de formation des macroségrégations induites par le gradient de température est très 

différent pour les Cas 1a et bras de levier. Le champ de vitesse n’étant pas très différent pour 

les deux modèles, cela signifie que le gradient de température est plus élevé dans le Cas 1a. 

Cependant, l’effet de la cinétique de croissance, à travers la surfusion, fait plus que compenser 
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cette différence de gradient thermique, et la formation des macroségrégations est plus faible 

dans le cas 1a. 

Regardons maintenant plus en détail l’effet de la convection sur δl à travers la 

formation des macroségrégations. Pour cela, la carte de vitesse instantanée de formation des 

ségrégations est donnée pour le Cas 1a et le Cas 1b à t=8s. L’effet de la convection sur δl étant 

négligé dans le Cas 1b, le transport de soluté de l’interface vers la phase liquide { l’échelle 

microscopique est ralenti et la surfusion est plus élevée que dans le Cas 1a, comme on peut le 

voir Figure 2- 14-b. Le gradient de surfusion est donc plus élevé et d’après l’équation (2.2), la 

formation de macroségrégations est moins importante. On peut le voir Figure 2- 14-a avec la 

vitesse instantanée de formation des ségrégations.  
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liquide 

b) Surfusion solutale 

Figure 2- 14 : a) vitesse d’évolution de la composition moyenne et b) surfusion solutale, après 8s. 
(Les isolignes sont données { partir de 0,001 avec un intervalle de 0,05, et l’échelle pour les vecteurs 
est toujours la même (vitesse maximale  : 0,01m/s)) 

 

La différence dans la formation des macroségrégations entre le cas 1a et le cas 1b est 

due { l’estimation de la longueur de diffusion dans le liquide. La Figure 2- 15 permet donc de 

visualiser l’effet de la convection sur δl. Plus précisément, la carte de l R  est donnée à t=8s 

pour les deux cas. On voit clairement que la longueur de diffusion est significativement 

réduite dans les zones de forte fraction liquide dans le Cas 1a. L’épaisseur relative du film 

stagnant est donnée dans le Cas 1a Figure 2- 15-b. Lorsque la fraction solide dépasse 0,05, 

l’effet de la convection est négligeable puisque le film stagnant occupe toute la zone liquide. 

Mais lorsque la fraction solide est plus faible, l’épaisseur du film stagnant diminue jusqu’{ 

occuper moins de 20% du liquide.  

On voit donc comment la convection, en modifiant la longueur de diffusion du liquide 

dans les zones de faible fraction solide, impacte la formation des macroségrégations.  
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Figure 2- 15 : a) rapport de la longueur de diffusion sur le rayon de grain pour le Cas 1a et 1b, et b) 
épaisseur relative du film stagnant après 8s.  

 

L’effet de la cinétique de croissance sur la formation des macroségrégations est 

quantifié { travers l’utilisation de l’index suivant et donnée Figure 2- 16 : 
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  
   
   
   (2.42) 

En comparant la valeur de cet index pour le modèle de Scheil et le modèle des bras de 

levier, on constate que la formation des macroségrégations augmente seulement légèrement 

lorsque le nombre de Fourier de la phase solide passe de l’infini { zéro. Puis lorsque le 

nombre de Fourier de la phase liquide diminue d’environ 500 { environ 50 entre le Cas 5 et le 

Cas 2, la ségrégation moyenne diminue légèrement comme la surfusion augmente. Lorsque le 

nombre de Fourier liquide continue { diminuer, l’effet sur la diminution de la ségrégation 

devient plus important. Nous avons comparé l’effet du nombre de Fourier liquide sur l’index 

de ségrégation pour le modèle de δl sans effet de la convection et avec. On peut ainsi 

remarquer que la convection a un effet sur la cinétique de croissance, qui elle-même impacte 

la formation des macroségrégations. Cet effet est d’autant plus important que le nombre de 

Fourier liquide est faible. 

 

Figure 2- 16 : Index de ségrégation fonction du nombre de Fourier liquide. 
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1.6.  Conclusion 

Nous avons développé une nouvelle expression analytique pour la longueur de 

diffusion dans le liquide entourant un grain sphérique, prenant en compte { la fois l’avancée 

de l’interface et la convection du liquide. Le modèle a été validé par comparaison { une 

solution exacte dans un cas purement diffusif. Nous avons ensuite pu, { travers l’estimation 

de la longueur de diffusion dans le liquide, étudier l’effet de la cinétique de croissance sur la 

macroségrégation dans un lingot.  

L’étude montre que la cinétique de croissance a un impact important sur la formation 

des macroségrégations, directement { travers le changement du profil de soluté { l’échelle 

microscopique et indirectement { travers la modification de l’écoulement. La cinétique de 

croissance a donc un effet sur la solidification : la croissance contrôlée par la diffusion limitée 

mène { l’extraction de moins de chaleur latente et de plus de chaleur sensible. Le liquidus 

avance donc plus vite mais la solidification est ralentie. Enfin, cette étude permet de mettre 

en évidence l’importance de la convection de la phase liquide { l’échelle microscopique dans 

la cinétique de croissance et donc dans la formation des macroségrégations. Lorsque le 

nombre de Fourier diminue, la prise en compte de la convection dans l’estimation de la 

longueur de diffusion a un impact grandissant sur l’intensité des macroségrégations. On 

constate d’ailleurs que dès des valeurs inférieures à 50 pour le nombre de Fourier liquide, 

l’impact de la convection sur la cinétique de croissance et donc sur les macroségrégations 

n’est plus négligeable. Celles-ci sont en effet amplifiées lorsque la convection est prise en 

compte. Nous utiliserons donc cette expression de la longueur de diffusion dans toutes les 

études présentées ensuite. 

2.  Prise en compte de la morphologie des grains  

L’étude précédente a été menée en supposant les grains sphériques, mais en réalité, la 

morphologie des grains est plus complexe. Les grains équiaxes, initialement globulaires, sont 

souvent le siège d’une déstabilisation et des directions privilégiées de croissance 

apparaissent. Les grains sont alors caractérisés par leurs bras primaires, correspondant à ces 

directions privilégiées de croissance, et par les bras secondaires se formant 

perpendiculairement { ces premiers. Il devient alors difficile d’estimer le rejet du soluté { 

l’interface solide/liquide car plusieurs échelles de diffusion coexistent. La croissance des 

pointes des bras primaires dépend du rayon de celles-ci. La diffusion dans le liquide 

entourant la structure dendritique dépend de la distance entre bras secondaires, puis en 

dehors de la structure dendritique, elle dépend de la distance entre grains. Le modèle de 

croissance sphérique à deux phases (solide et liquide) utilisé jusqu’{ présent ne permet pas 

de prendre en compte cette géométrie complexe, qui conduit à de fortes hétérogénéités en 

soluté dans la phase liquide. Or si la surfusion dans le liquide n’est pas correctement estimée, 

non seulement le couplage germination/croissance et donc la microstructure finale en est 

impactée, mais nous avons vu au paragraphe précédent que la macroségrégation l’est 

également. Nous allons donc présenter le modèle de croissance dendritique utilisé jusqu’{ 

présent dans SOLID puis nous donnerons les caractéristiques principales du modèle à 3 

phases développé par K.Tveito (Tveito K. 2013) et repris dans notre modèle macroscopique.  
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2.1.  Modèle actuel de croissance dendritique  

Le modèle SOLID basé sur la méthode de prise de moyenne et séparant les échelles 

macroscopique et microscopique est détaillé dans (C. H. Založnik M. 2010) sous l’hypothèse 

d’une morphologie globulaire. Seules les hypothèses principales du modèle sont donc 

rappelées ici. La méthode de prise de moyenne permet d’exprimer les équations moyennées 

de conservation de la masse et du soluté pour chacune des deux phases considérées : le 

liquide et le solide. Ces équations sont ensuite découplées de façon à traiter séparément les 

phénomènes macroscopiques et microscopiques selon la méthode « operator splitting ». A 

l’échelle macroscopique, la variation temporelle de la masse et du soluté moyennés n’est due 

qu’{ la convection (la diffusion est négligée). Les bilans de masse et de soluté dans les deux 

phases s’écrivent donc { l’étape de transport: 
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  (2.43) 

Les phénomènes de diffusion et de croissance sont traités dans une seconde étape à 

l’échelle microscopique (pas de transport par convection). Les bilans de masse et de soluté à 

l’échelle microscopique sont alors : 
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  (2.44) 

Avec i  le taux de production de la phase i. La conservation du soluté { l’échelle 

microscopique induit de plus : 
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  (2.45) 

On a ainsi le bilan de soluté { l’interface solide/liquide.  

Lorsque les grains ne sont plus supposés globulaires mais dendritiques, des 

changements apparaissent. On différencie la fraction solide de la fraction d’enveloppe. La 

morphologie est alors estimée à partir de la fraction interne correspondant au rapport de la 

fraction solide sur la fraction d’enveloppe. Une fraction interne proche de 1 correspond donc 

à une morphologie globulaire et plus la fraction interne diminue, plus la morphologie devient 

dendritique. La morphologie finale est estimée au moment de la coalescence des grains (c’est-

à-dire { la fraction d’enveloppe de blocage des grains), comme proposé par B.Appolaire dans 

sa thèse (Appolaire B. 1999).  

A l’échelle microscopique, le calcul de vitesse de pointe Vpointe(t) basé sur une géométrie 

parabolique permet d’estimer une fraction d’enveloppe de forme octaédrique. Mais cette 

fraction d’enveloppe n’intervient nullement dans le bilan de soluté { l’interface. La surface 

spécifique de l’interface reste celle de l’interface solide/liquide de forme sphérique. Une 

cinquième équation est simplement ajoutée au système donné équation (2.44), permettant 

d’estimer la fraction d’enveloppe genv supposée de forme octaédrique en fonction de la 

longueur des bras primaires { l’instant t  Rbras(t) : 
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A l’échelle macroscopique, la morphologie des grains impacte le mouvement des grains. 

La force de trainée induite par leur déplacement dans le liquide n’est plus liée { la fraction et 

au rayon de la phase solide mais { la fraction d’enveloppe et au rayon de sphère équivalente 

de l’enveloppe : 
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Avec 

1/3
3

4

env
env

g
R

N

 
  
 

le rayon de l’enveloppe sphérique équivalente { l’enveloppe 

octaédrique en termes de fraction d’enveloppe et DC  une fonction de Re  et lg . De plus, la 

fraction d’enveloppe est utilisée pour le critère de blocage des grains : on bloque les grains 

au-dessus d’une fraction d’enveloppe fixée et non plus au-dessus d’une fraction solide fixée. 

Ainsi, la morphologie des grains n’est pas prise en compte dans le modèle microscopique de 

croissance mais modifie le transport et le blocage des grains { l’échelle macroscopique. 
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2.2.  Modèle de croissance à trois phases  

On a vu dans l’étude bibliographique que dès 1987, des modèles ont été développés 

afin de séparer le liquide dans le voisinage immédiat du grain du liquide plus éloigné du grain 

(T. P. Rappaz M. 1987). Le modèle présenté ici permet cette séparation des échelles tout en 

conservant un modèle macroscopique à deux phases. Pour cela, la masse volumique et la 

vitesse intrinsèque des phases liquide extragranulaire et intragranulaire sont supposées 

identiques : e d l     et 
e d l

l l lv v v  . En effet, les bilans de masse et de soluté 

dans les phases liquide extragranulaire et intragranulaire s’écrivent dans l’étape de 

transport: 
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  (2.48) 

En combinant les bilans des deux phases liquides, on retrouve le bilan pour la phase 

liquide totale donné équation (2.43). L’étape de transport n’est donc pas modifiée par la prise 

en compte d’une troisième phase { l’échelle microscopique. 

Le profil de soluté dans ces trois phases au cours de la solidification est donné Figure 2- 

17 : 

 

La croissance n’est plus liée { l’avancée d’une mais de deux interfaces : les équations 

microscopiques de croissance sont donc modifiées. La conservation de la masse des trois 

phases s (solide), d (liquide intragranulaire) et e (liquide extragranulaire) s’écrit : 

 
Figure 2- 17 : Schéma illustratif pour le modèle de croissance à trois phases . 
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  (2.49) 

La croissance de la phase intragranulaire dépend donc à la fois de la croissance du 

solide et de l’enveloppe. La conservation du soluté dans chacune des phases donne : 
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  (2.50) 

Le bilan de soluté aux interfaces s/d et d/e s’écrit : 
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  (2.51) 

On peut réécrire le bilan de soluté dans la phase liquide intragranulaire d en utilisant 

les bilans aux interfaces s/d et d/e: 
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 (2.52) 

Soit : 
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En supposant le liquide intragranulaire homogène en composition, le profil de 

composition est modifié comme illustré Figure 2- 18: 
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On peut alors simplifier ce bilan de soluté dans la phase intragranulaire comme : 
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Or on peut relier la composition moyenne dans le liquide extragranulaire à la 

composition { l’interface et la composition moyenne de toute la phase liquide : 
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En remplaçant la composition moyenne dans le liquide extragranulaire par cette 

expression, le bilan devient très proche du bilan { l’interface solide/liquide dans le modèle à 

deux phases donné équation (2.45): 
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Les valeurs utilisées en entrée de l’étape de croissance pour les compositions sont 

celles obtenues après l’étape de transport : on ne connait donc pas à cette étape du calcul la 

variation temporelle de *

lC . K.Tveito a montré dans (Tveito K. 2013) que ce terme peut être 

négligé sans introduire d’erreur importante sur l’estimation de la surfusion maximale. Le 

couplage germination/croissance n’est donc pas affecté par cette simplification, seule la 

dendritisation est légèrement surestimée.    

Ainsi, seuls la surface spécifique de l’enveloppe et le rapport de la fraction liquide sur la 

fraction de liquide extragranulaire interviennent pour caractériser la morphologie des grains, 

et le bilan d’interface est ramené à un système à deux phases : 

 
Figure 2- 18 : Schéma illustratif pour le modèle de croissance { trois phases simplifié dans le cas d’un 
liquide intragranulaire homogène en composition. 
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De même, le bilan de soluté dans les phases intragranulaire et extragranulaire donné 

(2.50) permet d’exprimer le bilan de soluté dans toute la phase liquide : 
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  (2.58) 

Ce bilan peut être réécrit dans le cas d’un profil de soluté comme illustré Figure 2- 18: 
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En négligeant la variation temporelle de la composition { l’équilibre et en utilisant 

l’équation (2.55), le bilan de soluté dans le liquide devient : 
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Il est donc possible de prendre en compte facilement une troisième phase dans le 

modèle { deux phases actuel. L’étape de transport n’est pas modifiée et l’étape de croissance, 

combinant le bilan dans les deux phases (solde et liquide) et le bilan { l’interface 

solide/liquide, est très légèrement modifiée : 
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2.3.  Relations complémentaires  

La forme de pointe était supposée jusqu’{ présent paraboloïdale. Or, Nielsen et al. ont 

montré que la forme de pointe hémisphérique permettait d’estimer de façon plus précise la 

fraction interne et donc la morphologie dans le cas d’alliages Al-Cu à différentes compositions 

affinés par différents taux de Al-5Ti-1B (Nielsen O. 2001). Sous cette hypothèse et pour un 

alliage binaire, la vitesse de pointe prend la forme (Kurz W. 1986): 
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Avec Γ le coefficient de Gibbs-Thomson et ∆T la surfusion dans la phase extragranulaire 

 * e

l lT m C C    . Nous testerons donc les deux modèles de pointe dans les études 

présentées dans les chapitres suivants lorsque la morphologie sera supposée dendritique. 

On suppose la forme d’enveloppe octaédrique, comme dans le modèle à 2 phases 

préexistant. Le rayon de bras primaire déduit à chaque instant de la vitesse de pointe par la 

relation :  
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permet de déterminer la fraction d’enveloppe genv. La surface spécifique d’enveloppe 

est alors simplement : 

 3 24
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On obtient le rayon moyen de la phase solide (supposée sphérique) noté Rs de la même 

manière, mais lorsque les grains ne sont plus globulaires, la surface spécifique de la phase 

solide ne peut plus être rapportée à des sphères : la surface d’échange augmente. C’est 

pourquoi B.Appolaire a proposé dans sa thèse une relation liant la surface spécifique du 

solide Ss à la surface spécifique de l’enveloppe et { la morphologie des grains (Appolaire B. 

1999): 

  
1/3

1/2

2

3 4
; 1

4

s m m envs
s v i env i i v

g
R S g g g g S

N 

 
    
 

  (2.65) 

L’exposant m est fixé à 6 dans (Nielsen O. 2001), et 2  est la distance interdendritique 

secondaire, distance caractéristique des structures dendritiques. Ne connaissant pas sa 

valeur, on suppose qu’il est un sous-multiple du rayon d’enveloppe : 

 
2

envR

n
    (2.66) 

Et l’on fixe arbitrairement n=5 pour le moment. L’expression de la longueur de 

diffusion reste la même mais elle n’est plus estimée { l’interface solide/liquide mais à 

l’interface grain/liquide extragranulaire. Le modèle de diffusion ayant été développé en 

supposant le grain sphérique, on cherche { exprimer un rayon moyen de l’enveloppe ainsi 

qu’une vitesse moyenne de croissance de l’enveloppe. Le rayon de l’enveloppe sphérique 

équivalente est alors simplement : 
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  (2.67) 
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Et la vitesse moyenne de croissance de cette enveloppe sphérique équivalente est : 

 

3

2 2

2

int

1 1 4

4 4 3

1

env
env bras

env env

bras
env po e

env
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V R N

R N dt R N dt

R
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 
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 
   

 

 
   

 

  (2.68) 

L’interface grain/liquide extragranulaire située à 
envR  se déplace alors à la vitesse envV  

(correspondant { la vitesse de croissance de l’enveloppe sphérique équivalente).  

2.4.  Impact du modèle de dif fusion sol utale sur la croissance  

Les modèles de croissance dendritique à deux et trois phases ayant été présentés, 

voyons leur impact sur l’estimation de la solidification d’un système purement diffusif. Les 

phénomènes macroscopiques de transport peuvent ainsi être négligés. Le système étudié a 

été défini par Rappaz et Thevoz dans (T. P. Rappaz M. 1987) : un alliage Al-5wt.%Si dont les 

propriétés sont données en annexe est refroidi à 45K/s.   

Trois tailles finales de grains sont étudiées ; A : 0,1mm, B : 1mm et C : 10mm. La densité 

de germes, adaptée { la taille finale de grain souhaitée d’après l’expression
3

3

4
nuc

f

N
R

 , est 

activée au liquidus. La compétition germination/croissance n’est donc pas étudiée ici, et seul 

l’impact du modèle de croissance est illustré.  

La Figure 2- 19 représente l’évolution temporelle de la température obtenue par 5 

modèles de croissance: 

o Modèle de croissance globulaire (en vert). 

o Modèle de croissance dendritique à deux phases actuellement utilisé dans SOLID: 

modèle de pointe parabolique, surface d’enveloppe octaédrique (en bleu). 

o Modèle de croissance dendritique à trois phases : modèle de pointe parabolique, 

surface d’enveloppe octaédrique (en violet). 

o Modèle de croissance dendritique à trois phases : modèle de pointe sphérique, surface 

d’enveloppe sphérique (en rouge). 

o Modèle de croissance dendritique à trois phases : modèle de pointe sphérique, surface 

d’enveloppe octaédrique (en orange). 
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Figure 2- 19 : Evolution de la température obtenue par 5 modèles de croissance pour un cas 0D, pour 
l’alliage Al-5wt.%Si, refroidi à dT/dt=45K/s, pour trois tailles finales de grain  : A-0,1mm, B-1mm et 
C-10mm (tous les germes sont activés au liquidus) .  

 

On constate que la prise en compte de la morphologie est indispensable pour estimer 

correctement la croissance des grains. En effet, lorsque la taille finale de grains est supérieure 

à 1mm (Cas B et C), le modèle globulaire prédit une solidification purement eutectique. Il en 

est de même pour le modèle dendritique à deux phases dans le Cas C.  

On sait que diminuer la densité de germes favorise la dendritisation. Il est donc 

cohérent que le modèle globulaire ne permette pas de prédire correctement la croissance des 

grains lorsque les conditions de solidification tendent à rendre la structure dendritique.  

Le modèle dendritique à deux phases prédit strictement la même évolution du système 

que le modèle globulaire tant que la fraction d’enveloppe n’atteint pas une fraction limite gbloc 

correspondant à la coalescence des enveloppes, imposée dans le modèle. Une fois cette limite 

dépassée, l’équilibre est forcé { travers l’augmentation du coefficient de diffusion dans le 

liquide par un facteur 1000. En effet, lorsque la fraction d’enveloppe devient suffisamment 

grande, les interactions entre les grains ne sont plus négligeables. Le profil de soluté dans le 

liquide est alors supposé uniforme et l’équilibre est artificiellement imposé. On peut le 

constater dans le Cas A, { travers l’évolution de la température (Figure 2- 19) et de la fraction 

solide (Figure 2- 20). La Figure 2- 20 donne l’évolution de la fraction solide, de la fraction 

d’enveloppe et de la fraction interne qui en découle, dans le Cas A et pour les cinq modèles de 

croissance.  
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Figure 2- 20 : (a) Evolution de la fraction solide, de la fraction d’enveloppe et de la fraction interne,  
obtenues par 5 modèles de croissance pour un cas 0D, pour l’alliage Al -5wt.%Si, refroidi à 
dT/dt=45K/s, pour une taille finale de grain de 0.1mm (Cas A) (tous les germes sont activés au 
liquidus).  

 

La solution obtenue par le modèle dendritique à 2 phases ne diffère du modèle 

globulaire qu’en termes de fraction d’enveloppe. Celle-ci est désormais supérieure à la 

fraction solide. Puis dès que les grains se touchent (ce que l’on suppose vrai lorsque la 

fraction d’enveloppe atteint 0,6), le système est mis { l’équilibre, ce qui se traduit par un saut 

de température et de fraction solide. Cette fraction limite d’enveloppe est fixée { 0,6, mais on 

constate que modifier sa valeur change très peu l’évolution de la température : la fraction 

d’enveloppe croît très rapidement (en moins de 0,1s) donc retarder la mise { l’équilibre (en 

augmentant la fraction d’enveloppe limite)  retarde très peu le moment de la recalescence. 
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 Le modèle à trois phases ayant les mêmes caractéristiques que le modèle à deux 

phases (pointe parabolique, enveloppe octaédrique) fournit des résultats très différents. La 

recalescence est plus rapide et la morphologie reste tout le temps moins dendritique (Figure 

2- 19–b). La croissance de la phase solide est en effet plus rapide aux premiers instants de la 

solidification et celle de l’enveloppe beaucoup plus lente. La croissance de la phase solide 

étant liée au gradient solutal dans le liquide extragranulaire et à sa surface spécifique 

d’échange avec le liquide, elle est plus rapide avec le modèle { trois phases. La surfusion 

diminue donc plus rapidement et l’enveloppe croit moins vite. Tout ceci concorde pour 

mener à une morphologie plus globulaire. 

L’effet du modèle de pointe et de la forme de l’enveloppe a également été testé avec le 

modèle { trois phases. Pour un modèle de vitesse de pointe donné, la forme de l’enveloppe 

(sphérique ou octaédrique) a une moindre influence sur les résultats. On peut le constater 

Figure 2- 20 pour un modèle de pointe hémisphérique. L’évolution de la fraction solide et de 

la fraction d’enveloppe sont très similaires pour une enveloppe sphérique (en rouge) et une 

enveloppe octaédrique (en orange). 

Le choix du modèle de pointe est par contre critique, aussi bien pour l’estimation de la 

recalescence que pour la morphologie. Un modèle de pointe hémisphérique (en orange) mène 

à une surfusion plus faible et une morphologie plus dendritique que le modèle de pointe 

paraboloïdale (en violet). En effet, à une surfusion donnée, la vitesse de pointe obtenue par le 

modèle hémisphérique est plus élevée que celle obtenue par le modèle parabolique. La 

fraction d’enveloppe augmente donc plus rapidement et la morphologie tend à être plus 

dendritique. De plus, la croissance de l’enveloppe et de la phase solide étant liées dans le 

modèle 3 phases, la vitesse de pointe impacte également l’évolution de la fraction solide. La 

fraction solide augmentant plus rapidement dans le cas du modèle de pointe hémisphérique, 

la recalescence est plus rapide (Figure 2- 19). 

2.5.  Choix du modèle de croissan ce 

Après avoir comparé les différents modèles de croissance dendritique, l’objectif est de 

choisir le modèle permettant l’estimation la plus précise des résultats expérimentaux. Pour 

cela, nous comparons la courbe de refroidissement obtenue par l’expérience (T. P. Rappaz M. 

1987) et par notre modèle dans le cas d’un échantillon de l’alliage Al-7wt.%Si refroidi à 

0,3K/s avec ou sans affinant. On peut voir le type de structures obtenues avec et sans affinant 

Figure 2- 21. Des mesures post mortem ont permis aux auteurs de déterminer une taille 

finale de grains, qui est utilisée dans le modèle (à travers une densité de germes activée au 

liquidus).  
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Les données thermodynamiques utilisées dans le modèle sont issues de (Gandin Ch.A. 

2010). La Figure 2- 22 montre la comparaison des courbes de refroidissement mesurées (en 

noir) et estimées numériquement (en couleur) pour les deux échantillons, pour différents 

modèles de croissance. Comme on l’attendait, le modèle { 2 phases (Figure 2- 22-a) ne 

permet de prédire ni la courbe de refroidissement pour l’alliage affiné (en bleu), ni celle pour 

l’alliage non affiné (en rouge). La fraction limite d’enveloppe est fixée { 0,6 mais comme dans 

le cas précédent, la valeur choisie modifie peu l’estimation de la morphologie finale. En effet, 

lorsque la fraction d’enveloppe augmente de genv=0,1 et genv=0,99, la fraction interne ne varie 

que de gi=0,02 à gi=0,005. Elle reste donc dans tous les cas extrêmement dendritique. Le 

modèle à trois phases utilisant le modèle de pointe hémisphérique fournit les mêmes 

résultats pour les deux formes d’enveloppes utilisées (Figure 2- 22-c et Figure 2- 22-d): il 

permet d’estimer précisément la recalescence dans le Cas A (avec affinant) mais sous-estime 

la recalescence dans le Cas B. A l’inverse, le modèle { trois phases utilisant le modèle de 

pointe paraboloïdale permet d’estimer la recalescence dans le Cas B non affiné mais pas dans 

le Cas A affiné.  

Ces résultats sont cohérents avec ceux obtenus par Nielsen et al. dans (Nielsen O. 2001) 

dans le cas d’un alliage affiné. On peut donc supposer que dans le cas de structures peu 

fortement dendritiques, comme elles tendent { l’être lorsque l’alliage est affiné, le modèle de 

pointe hémisphérique est adapté. Au contraire, lorsque les structures sont plus dendritiques, 

le modèle de pointe paraboloïdale permet une meilleure estimation de la recalescence. 

 
Figure 2- 21 : Micrographes de Al-7wt.%Si (A1 et A2) avec 25 ppm de Ti et (B1 et B2) sans affinant à 
deux échelles différentes. Tiré de (T. P. Rappaz M. 1987). 



Chapitre II : Amélioration du modèle 

 

92 
 

 

(a) 

 

(b) 

(c) (d) 

Figure 2- 22 : Comparaison de l’évolution de la température obtenue par l’expérience (T. P. Rappaz 
M. 1987) et par le modèle pour l’alliage Al-7wt.%Si, refroidi à dT/dt=0,3K/s, pour deux tailles finales 
de grain : A-1mm (en bleu) et B-3mm (en rouge) (tous les germes sont activés au liquidus). (a) 
modèle initial à deux phases, et modèle à trois phases avec (b) pointe paraboloïdale et enveloppe 
octaédrique, (c) pointe hémisphérique et enveloppe sphérique et (d) pointe hémisphérique et 
enveloppe octaédrique. 

 

Cependant, la structure des grains évolue au cours de la solidification et n’est pas 

nécessairement homogène dans un système macroscopique. Il est donc difficile de justifier 

l’utilisation de l’un ou l’autre de ces modèles de pointe. Dans les chapitres suivants, nous 

étudierons donc la formation des macroségrégations et des microstructures pour ces deux 

modèles de pointe. 

3.  Conclusion 

L’étude bibliographique a permis de mettre en évidence des pistes d’améliorations du 

modèle de croissance. Nous avons alors choisi de travailler sur l’estimation de la longueur de 

diffusion dans la phase liquide et sur la prise en compte de la morphologie des grains à 

travers une troisième phase { l’échelle microscopique. Tout ceci a pour objectif d’améliorer 

l’estimation des profils en soluté { l’échelle du grain. Or nous avons vu que les gradients 

solutaux ont non seulement un impact sur la germination et la croissance { l’échelle 
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microscopique mais ils impactent également la formation des macroségrégations. Dès que le 

nombre de Fourier devient inférieur à 50, la macroségrégation est en effet impactée par la 

cinétique de croissance. L’amélioration du modèle microscopique doit donc permettre de 

mieux estimer les hétérogénéités de composition et de taille de structure { l’échelle du 

produit. 

Pour l’instant, la croissance a été étudiée seule mais nous avons vu que c’est le couplage 

germination/croissance qui détermine la microstructure finale. L’objectif est donc désormais 

d’utiliser ce modèle de croissance combiné { une loi de germination afin d’étudier le 

phénomène de couplage. De plus, { l’échelle macroscopique, les phénomènes de transport par 

convection et par diffusion impactent également cet équilibre. Nous chercherons donc à 

étudier l’effet de ces phénomènes de transport, et plus particulièrement du transport des 

grains et des germes, sur la formation des hétérogénéités de composition et de tailles de 

structures. Enfin, nous chercherons à voir dans quelle mesure la prise en compte de la 

morphologie des grains modifie l’estimation de ces hétérogénéités. 
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Chapitre III : Compétition 
germination/croissance en présence de 
transport : impact sur la formation des 
hétérogénéités { l’échelle macroscopique  

 

1.  Introduction 

La prédiction de la formation des microstructures lors de la solidification est 

particulièrement importante dans l’industrie. Des modèles multi-échelles de solidification 

sont développés depuis des décennies afin de relier les conditions macroscopiques de 

solidification aux microstructures formées. L’étude bibliographique a permis de mettre en 

évidence les mécanismes microscopiques de la formation des structures ainsi que leur 

couplage avec les phénomènes macroscopiques de transport. Ainsi, le couplage entre 

germination et croissance est primordial dans la prédiction des structures de solidification. 

Le modèle de croissance ayant été amélioré, nous pouvons désormais l’utiliser de façon { 

étudier le couplage germination/croissance et l’impact des phénomènes de transport sur 

celui-ci.  

A l’échelle microscopique, ce couplage dépend déj{ des propriétés de l’alliage, du 

refroidissement et de la loi de germination. Nous allons donc étudier l’impact de la loi de 

distribution en taille des germes sur la densité finale de grains. Nous verrons ainsi si notre 

modèle microscopique permet de reproduire les tailles de grains mesurées 

expérimentalement.  

Puis dans une seconde partie, nous étudierons l’impact des phénomènes de transport 

sur ce couplage, afin d’analyser la formation des hétérogénéités de composition et de taille de 

structures { l’échelle macroscopique. En effet, { l’échelle du produit, non seulement les 

conditions de refroidissement ne sont pas uniformes mais le mouvement du liquide, des 

grains et des germes modifie localement le couplage, induisant des hétérogénéités de taille de 

structures et de composition. Si la convection du liquide, et dans une moindre mesure le 

mouvement des grains, ont déj{ été pris en compte et analysés, aussi bien en lingot qu’en 

coulée semi-continue (cf chapitre I), le mouvement des germes n’a jusqu’{ présent jamais été 

considéré. Or les germes peuvent être entrainés par le liquide ou sédimenter mais rien ne 

peut justifier qu’ils restent fixes. La distribution en taille des germes peut localement être 

modifiée par ce phénomène de transport, et impacter le couplage germination-croissance. 

Enfin, la morphologie des grains a un impact direct sur leur cinétique de croissance ainsi que 

sur leur empilement { l’échelle macroscopique. Nous étudierons donc l’effet du mouvement 

des grains ET des germes ainsi que l’effet de la morphologie des grains sur la formation des 

structures et des macroségrégations en lingot. 
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2.  Couplage germination/croissance  

Avant d’étudier la solidification d’un système de taille industrielle,  nous commençons 

par étudier un système de taille suffisamment faible pour pouvoir négliger les phénomènes 

de transport convectif. Le couplage germination/croissance peut ainsi être étudié seul. Pour 

ce faire, nous allons considérer la solidification de l’alliage Al-6wt.%Cu dont les propriétés 

thermodynamiques sont données en annexe. Les masses volumiques des phases solide et 

liquide sont supposées constantes et égales de sorte que tout mouvement de convection est 

négligé. Les autres données thermodynamiques sont tirées de (Kumar A. 2008). 

Nous étudions un système correspondant au volume élémentaire représentatif (VER) 

dans l’approche de la prise de moyenne Le système est fermé et refroidi par une extraction de 

chaleur constante fixée à q=4.106W/m3. La vitesse de refroidissement est donc égale à 

1,48 /
p

dT q
C s

dt C
    avant le début de la solidification, ce qui correspond à une vitesse de 

refroidissement standard en coulée semi-continue d’aluminium, comme nous le verrons au 

chapitre suivant.  

2.1.  Germination instantanée  

Dans un premier temps, regardons l’impact des caractéristiques de la loi de 

germination sur la recalescence et la solidification dans le cas d’une loi très simplifiée : la 

germination est supposée instantanée et représentée par une fonction de Dirac. Tous les 

germes sont donc supposés avoir la même taille et sont activés à une valeur unique de 

surfusion. Ce type de loi est souvent utilisé dans les modèles macroscopiques de 

solidification, comme on a pu le voir dans le premier chapitre.  

 
(a) 

 
(b) 

Figure 3- 1 : Evolution (a) de la surfusion et (b) de la fraction solide avec le temps pour une densité 
de germes Nnuc=1012m-3 activée à quatre valeurs différentes de la surfusion (modèle de croissance 
globulaire).  

 

On fixe tout d’abord la densité de germes { 1012 m-3  et on fait varier la surfusion 

d’activation. La Figure 3- 1 donne l’évolution dans le temps de la surfusion et de la fraction 

solide pour quatre valeurs de la surfusion d’activation des germes. On utilise dans un premier 

temps le modèle de croissance globulaire. On constate que, comme attendu, la recalescence 
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débute plus tôt lorsque la surfusion d’activation diminue en valeur absolue. Les grains étant 

formés plus tôt, la chaleur dégagée par la croissance compense la chaleur extraite du système 

plus rapidement. Lorsque la surfusion d’activation est élevée (-0,5°C), la recalescence est 

même quasiment instantanée. Au contraire, lorsque la surfusion d’activation est réduite, la 

surfusion atteinte au moment de la recalescence (en valeur absolue) tend vers un minimum 

qui n’est pas zéro. En effet, même si les grains sont activés à une très faible surfusion               

(-10-4°C), l’écart { l’équilibre doit encore augmenter pour permettre la croissance des grains 

et la recalescence intervient plus tard (surfusion maximale égale à -0,20°C).  

Ce minimum dépend cependant du modèle de croissance adopté. Celui-ci modifie 

légèrement les résultats, comme on peut le voir Figure 3- 2.  L’évolution de la surfusion et de 

la fraction solide y est représentée pour les deux surfusions d’activation extrêmes (Tuc=            

-0,0001°C et Tuc=-1°C) pour trois modèles de croissance : 

 
(a) 

 
(b) 

Figure 3- 2 : Evolution (a) de la surfusion et (b) de la fraction solide avec le temps pour une densité 
de germes Nnuc=1012/m3 activée à Tuc=-0.0001°C (en bleu) et Tuc=-1°C (en violet), pour trois 
modèles de croissance : modèle globulaire (traits pleins), modèle 3 phases avec V pointe sphérique 
(points) et modèle 3 phases avec V pointe parabolique (pointillés).  

 

L’évolution obtenue par le modèle de croissance globulaire est comparée { celle 

obtenue par le modèle 3 phases pour les deux modèles de croissance de pointe 

(hémisphérique et parabolique). On constate que le modèle de croissance de pointe ne 

modifie que très peu les résultats. La croissance est légèrement accélérée lorsque la 

dendritisation est prise en compte, donc la remontée en surfusion (et donc en température) 

est plus rapide lorsque les germes sont activés à -1°C. Lorsqu’ils sont activés { -0,0001°C, la 

recalescence intervient légèrement plus rapidement : -0,18°C contre -0,2°C en globulaire. Le 

modèle de croissance ne modifie donc pas les conclusions : réduire la surfusion d’activation 

(en valeur absolue) accélère la recalescence et la croissance.  
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(a) (b) 

Figure 3- 3 : Evolution (a) de la surfusion et (b) de la fraction solide avec le temps pour trois densités 
de germes Nnuc, activées -1°C de surfusion (modèle de croissance globulaire).  

 

On fixe ensuite la surfusion d’activation { -1°C tout en faisant varier la densité de 

germes de 1010 à 1012/m3. Augmenter la densité de germes (et donc diminuer le rayon final de 

grain Rf) revient à augmenter la valeur du nombre de Fourier, tout comme le ferait une 

diminution de la vitesse de refroidissement (en augmentant le temps de solidification tsol). On 

ne teste donc ici que l’effet de la densité de germes. La Figure 3- 3 donne l’évolution dans le 

temps de la surfusion et de la fraction solide pour trois densités initiales de germes, obtenue 

avec le modèle de croissance globulaire. Là encore, le résultat est prévisible : lorsque la 

densité de germes diminue, la croissance et donc la recalescence sont retardées.  

La morphologie dendritique des grains est également prise en compte par le modèle à 3 

phases pour deux modèles de pointe : hémisphérique et paraboloïdale (Figure 3- 4). On 

constate que l’effet du modèle de croissance est visible pour les faibles densités de germes. 

Dans ce cas, la microstructure a en effet tendance à être plus dendritique donc la prise en 

compte de la morphologie dendritique des grains change les résultats. On peut voir Figure 3- 

4-c que si les grains restent totalement globulaires pour la densité de germes élevée (g i=1 

lorsque Nnuc=1012m-3), ils sont clairement dendritiques lorsque la densité de germes diminue 

(Nnuc=1010m-3). La croissance et donc la recalescence sont alors plus rapides (Figure 3- 4-a et 

Figure 3- 4-b). Comme on l’a vu au chapitre précédent, le modèle de pointe hémisphérique 

accélère la croissance comparativement au modèle de pointe paraboloïdale donc la différence 

au modèle globulaire est encore plus importante : les grains sont plus dendritiques et la 

recalescence est plus rapide. La surfusion maximale est même réduite de moitié par rapport à 

celle obtenue avec le modèle globulaire (pour Nnuc=1010m-3). 
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L’impact de la densité de germes sur la croissance et la recalescence est le même pour 

les trois modèles de croissance : lorsque la densité de germes diminue, la croissance et la 

recalescence sont retardées. Cet effet est cependant atténué lorsque la morphologie des 

grains est prise en compte de par la dendritisation des grains. 

Cette étude montre l’effet de la loi de germination sur la solidification. Elle ne permet 

cependant pas d’étudier le couplage entre germination et croissance puisque la densité de 

grains est fixée et n’est donc pas impactée par le couplage entre germination et croissance. 

L’objectif est désormais de mettre en évidence l’impact des caractéristiques de la loi de 

germination sur la solidification. Pour cela, nous allons considérer une loi de germination de 

type gaussienne, souvent utilisée pour décrire la distribution en taille d’affinants industriels 

de type TiB2 ou TiC. L’impact des paramètres de la distribution de germes sur la taille finale 

de grain a déjà été testé pour une loi de type log-normale par Quested et Greer dans (G. A. 

Quested T.E. 2004). En suivant une démarche similaire, nous allons étudier l’effet de l’écart 

type et de la moyenne de la distribution en taille des germes sur le couplage 

germination/croissance dans le cas d’une loi normale. 

 

 

 
(a) (b) 

(c) 

 

Figure 3- 4 : Evolution (a) de la surfusion, (b) de la fraction solide et (c) de la fraction interne avec le 
temps pour Nnuc=1010/m3 (en bleu) et Nnuc=1012/m3 (en violet), activés à -1°C de surfusion, pour 
trois modèles de croissance : modèle globulaire (traits pleins), modèle 3 phases avec V pointe 
sphérique (points) et modèle 3 phases avec V pointe parabolique (pointillés).   



Chapitre III – Solidification en lingot fixe 

 

100 
 

2.2.  Effet de l ’écart type de la distribution de germes  

Considérons désormais une densité totale de germes toujours égale à 1012/m3, mais 

non homogène en taille. La distribution en surfusion (en valeur absolue) de type gaussienne 

est toujours centrée en 1°C, mais l’écart type σ est variable : 
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  (3.1) 

La densité de germes activée à une surfusion T correspond { l’ensemble des germes 

activés entre 0°C et T , et s’exprime alors comme : 
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avec erf la fonction d’erreur. A chaque pas de temps de calcul, la surfusion est calculée 

après l’étape de transport. La densité de grains est imposée égale au maximum de la densité 

de grains au pas de temps précédent et de la densité au nouveau pas de temps. Ainsi, la 

densité de grains augmente jusqu’au moment de la recalescence. Considérons 5 distributions, 

d’écart type variant de 10-4 à 0,2 °C ; illustrées Figure 3- 5-a. Nous n’étudions pas de 

distribution plus étalée car une densité cumulée non nulle lorsque la surfusion vaut zéro 

poserait un problème physique. En effet, considérer une densité de germes activée à 0°C non 

nulle équivaudrait à considérer une densité non nulle de germes de taille infinie ! La sixième 

distribution considérée est d’écart type nul (correspondant { une loi de germination 

instantanée). Le pas de temps de calcul est réduit lorsque la distribution se resserre de façon 

à décrire la loi de densité cumulée par plus de 500 points. Au-dessus de cette valeur, on 

considère que l’erreur relative dans l’estimation de la taille finale de grains, induite par le pas 

de temps de calcul, devient négligeable (moins de 0,05%).  

On considère dans un premier temps la croissance comme étant globulaire. La Figure 3- 

5-a représente la densité cumulée de germes pour les 6 lois de germination considérées. La 

Figure 3- 5-b donne l’évolution dans le temps de la surfusion pour ces 6 lois de germination. 

La Figure 3- 5-c donne l’évolution de la fraction solide et la Figure 3- 5-d celle de la densité de 

grains pour ces 6 lois de germination jusqu’au moment de la recalescence. On constate que 

lorsque la distribution se resserre, la recalescence est retardée (Figure 3- 5-b). Cependant, 

l’écart { l’équilibre étant plus important au moment de la germination, la croissance est plus 

rapide (Figure 3- 5-c) et la remontée en température également. La densité finale de grains 

est donc dans ce cas très sensible à la distribution de germes (Figure 3- 5-d). En effet, un très 

faible retard de la recalescence induit une très forte augmentation de la densité de grains. On 

remarque de plus que la densité de grains tend bien vers 1012/m3 lorsque la distribution tend 

vers le Dirac. A l’inverse, lorsque la distribution est étalée, la recalescence intervient lorsque 

la fraction solide est déjà importante et la densité de grains décroit très lentement avec la 

réduction de σ, comme on peut le voir Figure 3- 6. L’impact de l’écart type de la distribution 

est alors plus faible.  
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(a) 

 
(b) 

 

(c) (d) 
Figure 3- 5 : (a) Densité cumulée de germes en fonction de la surfusion pour 7 valeurs de σ, (b) 
évolution de la surfusion (c) évolution de la fraction solide jusqu’{ la recalescence et (d) évolution de 
la densité de grains jusqu’{ la recalescence, pour ces 7 distrib utions (modèle de croissance 
globulaire).  

 

On constate donc que l’écart type de la distribution de germes a un impact important 

lorsque celle-ci est très resserrée, et que lorsque la distribution s’étale, la densité finale de 

grains varie relativement peu. Lorsque l’on double le flux d’extraction de chaleur, et donc la 

vitesse de refroidissement, on retrouve le résultat attendu (Figure 3- 6). L’écart { l’équilibre 

au moment de la germination est plus grand donc la recalescence est retardée et on active 

plus de germes : la densité finale de grains est alors plus élevée. 

 
(a) 

Figure 3- 6 : Impact de l’écart type de la distribution de germes sur la densité finale de grains pour le 
modèle de croissance globulaire pour le refroidissement initial (q=4.10 6W/m3) et pour un 
refroidissement deux fois plus important.  

 

On constate également Figure 3- 7-a (tracée en échelle logarithmique) que la prise en 

compte de la morphologie des grains modifie peu les résultats. La croissance étant favorisée 
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par le modèle dendritique, la recalescence intervient plus tôt, donc la densité finale de grains 

est légèrement plus faible. Le modèle de pointe hémisphérique favorise plus la croissance que 

le modèle parabolique donc l’estimation de la densité finale de grains est légèrement 

inférieure. La fraction interne au moment de la recalescence est donnée pour les deux 

modèles dendritiques Figure 3- 7-b. D’après le modèle de pointe paraboloïdale, les grains 

restent totalement globulaires pour toute la gamme d’écart type testée.  Au contraire, d’après 

le modèle de pointe hémisphérique, ils deviennent dendritiques au moment de la 

recalescence lorsque σ augmente. L’effet de la dendritisation des grains sur la densité finale 

de grains reste cependant faible et quel que soit le modèle de croissance choisi, l’effet de 

l’écart type de la loi de germination sur la taille finale des structures reste le même.  

 
(a) (b) 

Figure 3- 7 : Impact de l’écart type  de la distribution de germes sur (a) la densité finale de grains 
pour les trois modèles de croissance et (b) la fraction interne au moment de la recalescence pour les 
deux modèles dendritiques. 

 

Expérimentalement, il est très difficile de sélectionner des particules affinantes d’une 

seule et même taille, et les distributions des affinants industriels de type TiB2 ou TiC sont plus 

étalées. On peut voir Figure 3- 8 la distribution en surfusion de ces deux affinants obtenue 

expérimentalement dans (Greer A.L. 2000). Une faible erreur dans l’estimation de l’écart type 

de la distribution aura donc un faible impact sur l’estimation du couplage 

germination/croissance { l’échelle microscopique.  

 

Figure 3- 8 : Répartition en surfusion d’activation des particules affinantes pour les affinants Al -5Ti-
1B et Al-3Ti-0,15C (obtenue expérimentalement) – tiré de (Greer A.L. 2000). 
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2.3.  Effet de la moyenne  de la distribution de germes  

Afin de tester l’impact de la valeur moyenne de la distribution sur le couplage 

germination/croissance, considérons toujours une densité totale de germes de 1012/m3. 

L’écart type σ est maintenant fixé { 0,1°C et l’on décale la distribution en faisant varier la 

moyenne μ de la surfusion d’activation des germes : 
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Soit en densité cumulée :  
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(a) 

 
(b) 

 

Figure 3- 9 : (a) Densité cumulée de germes en fonction de la surfusion pour 8 valeurs de μ et (b) 
évolution de la surfusion avec le temps pour ces 8 distributions.  

 

La Figure 3- 9-a représente la densité cumulée de germes activée en fonction de la 

surfusion pour les 8 valeurs de μ étudiées. On constate que lorsque la distribution est décalée 

vers les fortes surfusions, la recalescence est retardée et la surfusion maximale (atteinte au 

moment de la recalescence) augmente (Figure 3- 9-b). Cependant, l’écart { l’équilibre étant 

plus grand au moment de la germination, la croissance est plus rapide et la recalescence 

intervient plus rapidement après le début de la germination. Moins de germes sont donc 

activés, comme on peut le voirFigure 3- 10. Lorsque la distribution est décalée vers les fortes 

surfusions, c’est-à-dire lorsque les germes sont supposés plus petits, la densité finale de 

grains diminue donc la taille finale des grains augmente. 
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Figure 3- 10 : Impact de la moyenne de la distribution de germes sur la densité finale de grains pour 
le modèle de croissance globulaire. 

 

Là encore, la prise en compte de la morphologie dendritique des grains amène a une 

diminution de la densité finale de grains, comme on peut le voir Figure 3- 11-a. L’écart entre 

l’estimation obtenue par le modèle globulaire et le modèle dendritique avec pointe 

hémisphérique s’amplifie lorsque μ augmente.  En effet, lorsque μ passe de 0,25°C { 2°C, le 

retard { la germination est augmenté de 1,75°C. Lors du test sur l’écart type de la loi de 

germination, faire varier σ de 0,2°C { 10-4°C n’augmentait le retard { la germination que de 

0,5°C environ. Or plus l’écart { l’équilibre au moment de la germination est important, plus la 

croissance est rapide et donc sensible au modèle de croissance choisi. On peut en effet voir 

Figure 3- 11-b que la morphologie devient de plus en plus dendritique lorsque μ augmente. 

L’effet de la taille des germes (traduit par la valeur de la moyenne de la distribution μ) est 

donc amplifié lorsque la morphologie dendritique des grains est prise en compte par le 

modèle de pointe hémisphérique.  

 
(a) (b) 

Figure 3- 11 : Impact de la moyenne de la distribution de germes sur (a) la densité finale de grains 
pour les trois modèles de croissance et (b) la fraction interne au moment de la recalescence pour les 
deux modèles à trois phases. 

 

Dans tous les cas, diminuer la taille des particules affinantes (en augmentant μ) n’a pas 

pour effet de diminuer la taille moyenne finale de grains comme on aurait pu intuitivement le 

supposer. 
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2.4.  Loi correspondant à des aff inants de type TiB 2  

On a vu que pour une densité totale de germes fixée, la distribution en taille de cette 

population est critique pour la compétition entre germination et croissance et donc pour la 

densité finale de grains. Si l’étude a montré que l’écart type de la distribution impacte peu la 

densité finale de grains (dès lors qu’il est suffisamment élevé), la moyenne de la distribution a 

un effet beaucoup plus important.  

Avant d’aller plus en avant dans l’étude de ce couplage { l’échelle industrielle, il est 

donc important de vérifier que la modélisation des affinants industriels permet de prédire la 

compétition germination/croissance { l’échelle microscopique. Nous avons vu au premier 

chapitre l’impact du coefficient de restriction de croissance sur ce couplage { travers la 

densité finale de grains. En effet, lorsque  0 1Q mC k   augmente, la taille finale de grains 

diminue et tend vers un minimum. Voyons donc si notre modèle de croissance couplé à la loi 

de germination des affinants TiB2 donnée par A.Tronche dans sa thèse (Tronche A. 2000) 

permet de restituer ces tendances.  

L’effet du coefficient de restriction de croissance a été testé en 1995 par Spittle et Sadli 

dans (Spittle J.A. 1995). Pour cela, ils étudient la solidification de différents alliages binaires 

(Cr, Cu, Fe, Mg, Mn, Si, Zn et Zr) à différentes compositions, affinés avec 2kg/t de Al-5Ti-1B. 

Les tests, de type TP-1 (The Aluminium Association 1987), permettent de contrôler le 

refroidissement et de négliger les phénomènes macroscopiques de transport. La vitesse de 

refroidissement est ainsi estimée à 3,5K/s. Ils obtiennent alors une taille finale de grain 

fonction du coefficient de restriction de croissance (ce coefficient tient également compte de 

la restriction de croissance supplémentaire induite par le titane apporté par l’affinant). 

A.Tronche propose dans sa thèse (Tronche A. 2000) de modéliser l’affinant TiB2 par une loi 

exponentielle et compare les résultats de son modèle à ces résultats expérimentaux. Il 

rapporte pour cela la composition de l’alliage { la composition en titane équivalente, et il 

utilise les données de l’alliage Al-Ti données dans l’annexe 1. 

La loi de densité cumulée de germes pour 2kg/t de Al-5Ti-1B est définie dans (B. A. 

Greer A.L. 2000)  comme : 
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Les grains sont supposés globulaires et leur diamètre final est déduit de la densité de 

grain selon la relation : 
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  (3.6) 

On compare les prédictions de notre modèle (en utilisant le modèle de croissance 

globulaire) aux prédictions du modèle de Tronche et aux résultats expérimentaux obtenus 

par Spittle et Sadli (Spittle J.A. 1995). L’effet du coefficient de restriction de croissance sur la 

taille finale de grain est illustré Figure 3- 12. Afin de différencier notre modèle de celui de 
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Tronche, on le note Solid. On constate que si les tendances restent les mêmes pour les deux 

modèles, l’écart d’estimation de taille de grain augmente lorsque Q diminue (Q<4) et la taille 

de grain augmente plus fortement d’après le modèle SOLID.  

 

 

 

Figure 3- 12 : Diamètre final de grain fonction de Q obtenu par mesure expérimentale et par 
modélisation par le modèle de Tronche et par notre modèle, SOLID (modèle de croissance 
globulaire).  

 

Si les deux modèles utilisent la même loi de germination, la croissance est traitée 

différemment. Tout d’abord, le moteur de la croissance, supposé correspondre dans SOLID à 

la surfusion totale R CT T T    , est la surfusion solutale  *

C l lT m C C    uniquement 

dans le modèle de Tronche. En effet, une fois la surfusion de courbure 
2

RT
R


    atteinte, le 

germe de rayon R est stable dans le liquide mais seule une surfusion strictement supérieure à 

RT permet au grain de croitre. De plus, la loi de cinétique de croissance utilisée dans le 

modèle de Tronche, reliant analytiquement la vitesse de croissance d’un grain sphérique au 

rayon de celui-ci ainsi qu’{ la surfusion, est remplacée dans SOLID par un bilan de soluté à 

l’interface solide/liquide. La longueur de diffusion dans les deux phases est donnée 

analytiquement. Enfin, la dernière différence notable entre les deux modèles concerne la 

prise en compte de classes de grains. Dans SOLID, seuls un diamètre et une densité moyenne 

de grains sont déterminés à chaque pas de temps. La densité moyenne est actualisée selon 

qu’il y a eu germination pendant le pas de temps ou non, puis la taille moyenne de grain est 

recalculée en fonction de la croissance du grain moyen et de la nouvelle densité moyenne de 

grains. Dans le modèle de Tronche, les germes activés à un pas de temps donné forment une 

nouvelle classe de grains, qui croit indépendamment des autres classes. La densité de grains 

reste actualisée à chaque pas de temps selon que de nouveaux germes ont été activés ou non 

puis un rayon moyen est déduit de cette densité moyenne. Ainsi, seule la croissance est 

modifiée car chaque classe de grains croit selon son rayon propre. 

Les résultats obtenus par le modèle de Tronche, mais sans prise en compte de la 

surfusion de courbure, permettent de constater que la prise en compte de la surfusion de 

courbure est la différence principale entre les deux modèles (Figure 3- 12). Des tests menés 

avec SOLID en utilisant la loi de croissance du modèle de Tronche ont permis de plus de 
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constater que la différence restante est due à cette loi de croissance. La prise en compte de 

classes de grains ne modifie pas les résultats.  

La Figure 3- 12 permet de voir que la tendance observée expérimentalement est 

retrouvée par les deux modèles. Il est même difficile de déterminer quel modèle se rapproche 

le plus des résultats expérimentaux. Ce test permet donc de valider les modèles de 

germination et de croissance globulaire utilisés dans SOLID : le couplage entre ces deux 

phénomènes, traduit par la taille finale de grains, est bien reproduit par le modèle.  

On constate de plus Figure 3- 13 que le choix du modèle de croissance modifie très peu 

les résultats. La prise en compte de la dendritisation des grains (par deux modèles de pointe 

différents) induit une estimation de la densité finale de grains inférieure à celle obtenue par 

le modèle globulaire (Figure 3- 13-a). Cette différence augmente avec Q, mais n’est pas visible 

en terme de taille finale de grains, comme on peut le voir Figure 3- 13-b. Les grains restent 

même totalement globulaires avec le modèle de pointe paraboloïdale pour toute la gamme de 

Q testée. La différence en termes de densité finale de grains avec le modèle globulaire est due 

{ l’estimation de la surface spécifique du grain, sphérique dans le modèle globulaire et 

octaédrique dans le modèle dendritique (voir chapitre II). Avec le modèle de pointe 

hémisphérique, la dendritisation apparait pour Q≥10 : la fraction interne atteint 0,7 au 

moment de la recalescence lorsque Q=20. L’impact de la dendritisation sur la taille finale de 

grains aux fortes valeurs de Q reste néanmoins négligeable. 

 
a) 

 
b) 

 
Figure 3- 13 : a) Densité finale de grain fonction de Q obtenue par le modèle SOLID pour les trois 
modèles de croissance et b) diamètre final de grain équivalent et données expérimentales.   

 

Dans le cas où les phénomènes de transport { l’échelle macroscopique ne sont plus 

négligeables, nous supposons que les germes se déplacent avec le liquide. La distribution de 

germes n’est pas simplement translatée car elle peut être partiellement activée. C’est 

pourquoi elle est discrétisée en classes. Si la surfusion d’activation d’une classe est atteinte, 

toute la classe est instantanément activée. L’effet de cette discrétisation a donc également été 
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testé. Trois discrétisations ont été étudiées, de 5, 10 et 20 classes, données Figure 3- 14-a. Les 

résultats sont illustrés Figure 3- 14-b : 

 
a) 

 
b) 

Figure 3- 14 : (a) Densité cumulée de germes en fonction de la surfusion pour 2kg/t de Al -5Ti-B et 
trois discrétisations de cette loi et (b) diamètre final de grain fonction de Q obtenu par mesure 
expérimentale et par modélisation par notre  modèle, SOLID (modèle de croissance globulaire).  

 

L’utilisation de la loi de distribution continue et de la loi discrétisée donnent des 

résultats très similaires en termes de taille finale de grain dès lors que la discrétisation est 

suffisamment fine. En effet, discrétiser la loi de germination en n classes revient à imposer n 

valeurs possibles pour la taille finale de grains. Le choix de la discrétisation est donc très 

important. Nous choisissons ici de discrétiser la loi par intervalles de surfusion constants. 

Cette méthode induit un raffinement de la discrétisation aux faibles diamètres (comme on 

peut le voir Figure 3- 15) mais permet d’activer les grains régulièrement au cours du 

refroidissement. Quelle que soit la méthode de discrétisation choisie, plus la discrétisation est 

fine, plus l’estimation peut être précise. Si la discrétisation par intervalle de surfusion 

constant permet d’estimer très précisément la taille finale de grain lorsque celle-ci est faible 

(aux fortes valeurs de Q), elle est beaucoup moins précise lorsque la taille finale de grains 

dépasse 200μm (Q<5). 

Nous avons étudié plus précisément le cas Q=2K. L’estimation du diamètre final de 

grain est comparée pour cinq discrétisations de la loi de germination Figure 3- 15. Les 

diamètres possibles pour chaque discrétisation sont également tracés. On voit ainsi que 

même lorsque la loi de germination est discrétisée en 25 classes, seules deux classes sont 

activées. Augmenter le nombre de classes permet d’améliorer seulement légèrement 

l’estimation de la taille finale de grain dans ce cas. Lorsque la taille finale de grain est 

inférieure { 200μm (pour des valeurs de Q plus grandes), l’estimation peut être précise dès la 

discrétisation en 10 classes. Ce test confirme ainsi la pertinence de la discrétisation lorsque 

les intervalles sont suffisamment faibles par rapport { l’intervalle de surfusion rencontré.    

Le modèle de croissance couplé au modèle de germination permet donc d’estimer 

correctement la compétition entre ces deux phénomènes, dans le cas de systèmes 

suffisamment petits pour que le transport des grains et des germes ne rentre pas en jeu. 
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Figure 3- 15 : Diamètre final de grains obtenu par SOLID pour Q=2 fonction du nombre de classes de 
germes utilisé pour discrétiser la loi de germination entre 0°C et 1°C (en rouge). Pour chaque 
discrétisation, on donne les valeurs discrètes que peut prendre le diamètre de grain.  

 

3.  Couplage germination/croissance/transport et impact sur la 
formation des hétérogénéités de composition et de structure  

3.1.  Introduction 

La première partie de ce chapitre nous a permis de valider notre modèle de 

germination et de croissance dans un cas purement diffusif. L’objectif est maintenant 

d’appliquer ce modèle { un cas plus réaliste où les phénomènes de transport par convection 

ne sont plus négligeables. En effet, dans l’industrie, les plaques formées par coulée semi-

continue aussi bien que les lingots ont des dimensions trop importantes pour pouvoir 

supposer le transport purement diffusif. La convection de la phase liquide, le transport des 

grains et celui des germes modifient localement les conditions en termes de concentration en 

soluté, de densité de germes et de grains, et modifient ainsi l’équilibre entre germination et 

croissance.  

Afin de prendre en compte le mouvement des germes, estimons leur vitesse 

relativement { celle de la phase liquide. En utilisant l’expression de Stokes pour la trainée 

d’une sphère dans un milieu visqueux infini, on peut déterminer la vitesse de sédimentation 

maximale d’une sphère solide de rayon R : 
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nuc l

gd
v v

 




    (3.7) 

On considère des affinants de type TiB2 de densité égale à 4930 kg.m-3 (Brandes E.A. 

1992) et de 5μm de diamètre (de l’ordre de grandeur des plus grosses particules affinantes). 

Dans le cas de l’alliage Al-22wt.%Cu étudié dans la suite du chapitre, on obtient une vitesse 

relative maximale des particules de TiB2 dans le métal liquide de 24 μm.s-1. La vitesse de 

sédimentation des germes est donc généralement très inférieure à cette valeur limite. De ce 

fait, elle est faible devant la vitesse de convection du liquide dans la zone totalement liquide 

et dans la zone de forte fraction liquide (dans laquelle les germes sont activés). C’est pourquoi 

on néglige cette vitesse de sédimentation dans notre étude, et l’on suppose que les germes 

sont transportés à la vitesse du liquide. Le transport des grains comme celui des germes va 
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modifier localement l’équilibre entre germination et croissance. Voyons donc dans quelle 

mesure ces phénomènes de transport modifient la formation des structures et des 

macroségrégations. 

3.2.  Définition du cas étudié  

Le cas étudié est inspiré de l’expérience de Kumar et al. (W. M. Kumar A. 2011), dans 

laquelle l’alliage Al-22wt.%Cu affiné avec 5 kg/t de Al-5Ti-1B est solidifié dans un moule en 

sable refroidi par le côté par une paroi en cuivre. Les autres parois du moule sont isolées 

thermiquement. La cavité mesurant 76 mm x 76 mm x 254 mm, on suppose le système 

suffisamment long pour pouvoir considérer la solidification bidimensionnelle. Le cas est donc 

modélisé comme illustré Figure 3- 16 : 

 

 

Figure 3- 16 : Système 2D étudié Figure 3- 17 : Masse volumique du solide, du liquide et la 
moyenne des deux phases en fonction de la fraction solide 
pour les alliages Al-22wt.%Cu et Al-4wt.%Cu.Le chemin de 
solidification est calculé par le modèle de Scheil.  

 

La température a été mesurée au cours de la solidification dans seulement 5 points au 

sein du métal. Le refroidissement par la gauche est modélisé dans notre étude par une 

condition de Fourier dont les paramètres ont été déterminés de façon à se rapprocher de ces 

courbes expérimentales de température (données dans (Kumar A. 2008)). La thermique est 

donc grossièrement estimée. Les autres parois sont supposées totalement isolées. Des 

conditions de non glissement sont imposées à toutes les parois et la température initiale est 

de 700°C. Les valeurs de la pente de liquidus, du coefficient de partage et de la pseudo 

température de fusion de l’aluminium pur ont été choisies de façon { s’adapter { la zone de 

22% de cuivre du diagramme de phase Al-Cu, et sont gardées constantes. Ces valeurs ainsi 

que les autres données thermodynamiques sont données en annexe. 

Les coefficients de diffusion solutale dans les phases solide et liquide sont calculés 

d’après (Du Y. 2013) { 699°C, la température de liquidus de l’alliage { la composition 

nominale. Les densités des phases solide et liquide sont supposées constantes, excepté pour 

le terme de flottabilité dans l’équation de la quantité de mouvement, où la masse volumique 

du liquide suit la relation de Boussinesq.  Les masses volumiques du liquide, du solide ainsi 

que la moyenne des deux phases sont données en fonction de la fraction solide Figure 3- 

17 d’après le modèle de Scheil. Le paramètre de restriction de croissance vaut 87K pour 

l’alliage Al-22wt.%Cu et 16K pour l’alliage Al-4wt.%Cu étudié plus tard. L’effet de la surfusion 

de courbure sur la compétition germination-croissance est donc négligeable, comme on l’a vu 

au paragraphe 2.4. Dans notre modèle, on néglige le retrait à la solidification mais la 
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différence de densité des phases liquide et solide est prise en compte et considérée variable 

pour le mouvement des grains. La fraction solide de blocage pour les grains est fixée à 0,27 

(W. M. Kumar A. 2011). La distribution en taille des germes tirée de (Tronche A. 2000) pour 

5kg/t de Al-5Ti-1B est modélisée par une fonction de distribution de particules de TiB2 

exponentielle de paramètres N0=3,558.1012 m-3 et d0=7,1.10-7m, pour des diamètres de 1 à 10 

microns. La densité de distribution fonction de la taille des particules affinantes est 

continument décroissante. Cependant, lorsque cette même densité de distribution est 

exprimée en fonction de la surfusion critique d’activation de ces germes, la distribution 

atteint un maximum vers 0,5°C, comme on peut le voir Figure 3- 18 : 

 

La distribution de germes est discrétisée en 15 classes : les intervalles de surfusion sont 

définis par pas croissant de 0,1 à 0,95°C. Il est à remarquer que la distribution a été 

extrapolée en deçà de 0,1μm de façon { couvrir toute la plage de surfusion atteinte dans notre 

étude. 

Pour toutes les simulations présentées ici, un maillage régulier de 40x40 mailles est 

utilisé et le pas de temps est fixé à dt=10-3s. La croissance est dans un premier temps 

supposée globulaire, puis la prise en compte de la morphologie des grains par un modèle de 

pointe hémisphérique et un modèle de pointe parabolique est étudiée. 

3.3.  Définition des différents cas traités  

Afin d’étudier l’impact du mouvement des grains et des germes sur la formation des 

structures et des macroségrégations, quatre cas de complexité croissante sont définis. Les 

principaux phénomènes physiques pris en compte sont donnés Tableau 3- 1. Dans tous les 

cas, le transport du liquide par convection thermo-solutale est pris en compte et la loi de 

germination correspond à celle donnée Figure 3- 18. Le Cas 1 sert de référence : les germes 

comme les grains sont fixés, donc la densité finale de grain locale ne dépend que de la 

surfusion maximale atteinte. Dans le Cas 2, les particules affinantes peuvent bouger avec le 

liquide donc la densité finale de grain locale dépend également de ce phénomène. Puis dans 

les Cas 3 et Cas 4, on étudie le même effet du mouvement des germes, lorsque les grains 

 
(a) 

 
(b) 

Figure 3- 18 : Distribution de la population de particules affinantes de type TiB2 pour 5 kg/t de Al -
5Ti-1B: (a) fonction du diamètre de particule, (b) fonction de la surfusion. La densité de distribution 
correspond à la ligne rouge et les 15 classes sont données par les barres bleues. La surface d’une 
barre correspond à la densité volumique de particules affinantes de cette classe  Ninuc [m -3]. La 
surfusion d’activation ΔTci (dans (b)) et le diamètre correspondant   di = –4ΓGT/ΔTci (in (a)) sont 
indiqués par les lignes pointillés. 
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bougent. Ainsi, dans le Cas 3, les grains bougent et les germes restent fixés et enfin dans le cas 

4, le mouvement des germes est ajouté. Dans tous les cas, les germes sont initialement 

distribués de façon uniforme dans tout le produit.  

Tableau 3- 1 : Définition des cas 
 

 Cas 1 Cas 2 Cas 3 Cas 4 
Cas 4 Vpointe 

hémisphérique  

Cas 4 Vpointe 

parabolique 

Mouvement des 

grains 
  oui oui 

oui oui 

Mouvement des 

germes 
 oui  oui 

oui oui 

Morphologie des 

grains 
    

oui oui 

 

Il faut noter que les Cas 1, Cas 2 et Cas 3 ne sont pas physiques puisque l’on bloque 

arbitrairement les germes ou les grains. Ils permettent simplement de décomposer les 

phénomènes de transport et leur impact sur la microstructure afin de rendre l’analyse de ces 

phénomènes couplés plus claire. Enfin, dans les deux derniers cas étudiés, la morphologie des 

grains est prise en compte par deux modèles de croissance de pointe différents discutés au 

chapitre II. Nous verrons comment ces modèles de pointe de dendrite influencent la 

croissance des grains et leur transport. 

3.4.  Compétition germination/croissance sans l ’effet du 
transport (Cas 1)  

Dans le premier cas étudié, les germes comme les grains sont fixés. La densité locale de 

germes activée et donc la densité locale de grains formés dépendent seulement de la 

surfusion maximale atteinte localement. Dans le cas général, une vitesse de refroidissement 

plus grande induit une surfusion plus grande. On peut le voir Figure 3- 19-b : la vitesse de 

refroidissement, et donc la surfusion, sont maximales près de la paroi gauche d’où la chaleur 

est extraite. Dans cette zone, 12 classes de germes sur les 15 prises en compte dans le modèle 

sont activées, induisant une densité finale de grains élevée (Figure 3- 19-a). Lorsque la 

distance à la paroi refroidie augmente, la vitesse de refroidissement et la surfusion maximale 

diminuent : la densité de grains finale diminue donc en conséquence.  Ainsi, près de la paroi 

droite, seules 4 classes de germes sont activées.  

Le gradient de vitesse de refroidissement et les gradients de surfusion et de densité 

finale de grains qui en découlent sont principalement horizontaux. C’est pourquoi l’analyse 

précédente est faite en ne considérant que la distance à la paroi refroidie. Malgré la boucle de 

convection dans le sens trigonométrique induite par les variations de densité au sein de la 

phase liquide, les transferts de chaleur restent en effet contrôlés par la diffusion. La chaleur 

est extraite horizontalement sur toute la longueur de la paroi gauche et en première 

approximation, le système peut être supposé unidimensionnel. De plus, l’impact de la 

macroségrégation sur la surfusion est négligeable dans la zone de germination, donc la 

germination est contrôlée uniquement par la thermique. Les variations de densité finale de 

grains dans la direction verticale restent donc faibles.  
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(a) (b) 

 
(c) 

 

Figure 3- 19 : Profils horizontaux à mi-hauteur (y=37mm) pour les cas 1 à 4 (a) densité finale de 
grains, (b) surfusion maximale atteinte, (c) durée de la germination (les lignes sont coupées lorsque 
la germination n’a localement pas lieu). La ligne en pointillés dans  la figure (a) notée Nino-tot 
indique la somme de toutes les classes de germes de la distribution initiale.  

 

La zone de germination à un instant donné peut être visualisée sur la carte de surfusion 

Figure 3- 20-a comme la bande de surfusion élevée près du liquidus, qui délimite la zone 

totalement liquide de la zone pâteuse. Lorsque la zone de germination se déplace de la paroi 

refroidie vers la droite, l’écart { l’équilibre diminue et la surfusion dans cette zone diminue, 

permettant l’activation d’un nombre plus faible de classes de germes : la taille des structures 

est donc plus grande.  

 
(a) 

 
(b) 

 
 

Figure 3- 20 : Carte de surfusion et isolignes de fraction solide en noir après 30s pour (a) Cas 1 et (b) 
Cas 3 (les cartes pour les Cas 2 et Cas 4 ne sont pas données car elles sont très proches 
respectivement des Cas 1 et Cas 3). Les intervalles de surfusion choisis corre spondent à la surfusion 
d’activation des classes de germes (   

 ). 
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En revanche, l’effet de la convection naturelle sur la formation des macroségrégations 

ne peut pas être analysé en ne considérant que la distance à la paroi refroidie. On peut voir la 

carte finale de ségrégation dans le Cas Figure 3- 21-a.  

    

       

 

 

 

 

 

   

a) Cas 1 b) Cas 2 c) Cas 3 

   

d) Cas 4 – grains 

globulaires 

e) Cas 4–Vpointe 

hémisphérique 

f) Cas 4–Vpointe 

parabolique 
Figure 3- 21 : Cartes finales de composition en soluté obtenues par le modèle pour différentes 
hypothèses ((a) à (f)) (données Tableau 3- 1) et (g) par l’expérience (issu de (Kumar A. 2008)). 

 

On a vu au chapitre précédent que la formation des ségrégations dépend en première 

approximation de la direction relative de l’écoulement liquide par rapport au gradient 

thermique (en négligeant la cinétique de croissance). Or l’écoulement est dans notre cas dans 

le sens trigonométrique, du fait de l’enrichissement en soluté et du refroidissement du liquide 

près de la paroi refroidie. En bas du lingot, le gradient thermique et l’écoulement ont la même 

direction, donc une ségrégation positive se forme, et { l’inverse en haut du lingot, une 

négative apparait (cf chapitre II).  De plus, le liquide enrichi étant plus lourd, il tend à rester 

au fond du lingot. Or l’enrichissement en soluté retarde la solidification donc la dernière zone 

à solidifier, et donc la plus riche en soluté, est située en bas à droite du lingot. Si la cinétique 

de croissance modifie légèrement l’intensité des ségrégations { travers le gradient de 

surfusion, elle ne modifie pas ce raisonnement.  

3.5.  Impact du transport des germes (Cas 2)  

Le mouvement des germes a un très faible effet sur la dynamique de la zone pâteuse, 

l’évolution du champ de température et l’écoulement. Ceci est illustré Figure 3- 22, où le Cas 1 

et le Cas 2 sont comparés en termes de champ de température et de zone pâteuse : 
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La prise en compte du mouvement des germes a donc un effet négligeable sur la 

formation des macroségrégations, comme on peut le voir Figure 3- 21-a et Figure 3- 21-b. 

Cependant, la microstructure est fortement modifiée. On peut voir Figure 3- 19-a un gradient 

de densité finale de grains plus important et la Figure 3- 23 montre que globalement, plus de 

grains sont formés lorsque les germes bougent. 

 

 

Figure 3- 23 : Evolution de la densité moyenne de grains au cours du temps dans  le lingot pour les 
quatre cas étudiés. 

 

Afin de mieux comprendre comment le mouvement des germes modifie la 

microstructure finale, l’évolution de la densité relative de germes (normalisée par la densité 

initiale de la classe en question) au cours du temps est étudiée. Elle est illustrée Figure 3- 24 

pour deux classes de germes : la 2ème classe, caractérisée par un diamètre de particule élevé 

(d=3,7μm) et une surfusion d’activation faible (∆T=0,20°C), et la 7ème classe, correspondant à 

un diamètre de particule plus faible (d=1,9μm) et une surfusion d’activation plus élevée 

(∆T=0,47°C). 

 
(a) Cas 1 

 
(b) Cas 2 

 

 

Figure 3- 22 : Carte de température, vecteurs de vitesse intrinsèque du liquide en noir et isolignes de 
fraction solide en rose après 50s pour (a) Cas 1 et (b) Cas 2.  
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  (   ) 

 
  

 a) 2ème classe, t=10s b) 2ème classe, t=40s 

 

     
  

      
  (   ) 

 
  

 c) 7ème classe, t=10s d) 7ème classe, t=800s 

Figure 3- 24 : Cartes de densité de germes relative (normalisée par la densité initiale de la classe 
étudiée), lignes de courant de la vitesse intrinsèque du liquide en noir et lignes de liquidus et de 
solidus en blanc (données par la fraction solide), pour la 2 ème classe de germes ( (a) et (b)) et la 7 ème 
classe de germes ( (c) et (d)), à différents instants, pour le Cas 2.  

 

Au début de la solidification, lorsque la zone pâteuse avance depuis la paroi refroidie 

vers la paroi opposée, l’écoulement induit par la convection thermo-solutale est dirigé dans le 

sens trigonométrique.  Du liquide contenant une forte densité de germes est donc amené de 

la zone totalement liquide vers la zone de germination dans la partie supérieure du lingot. Si 

la surfusion est suffisamment élevée dans la zone de germination pour activer une certaine 

classe de germes, cette classe disparait pour former des grains. Le liquide quittant la zone de 

germination dans la partie inférieure du lingot pour retourner dans la zone totalement 

liquide est alors moins riche en germes et la densité de germes dans la zone totalement 

liquide diminue. Ce phénomène est illustré Figure 3- 24-a et Figure 3- 24-b pour la 2ème classe 

de germes. La densité de germes de cette classe diminue de plus de 50% après 40s. Ainsi, la 

ségrégation en germes induit une augmentation de la densité de grains près de la paroi 

refroidie de par l’alimentation en germes, tandis que le liquide s’appauvrit en germes au 

cours du temps, menant à une densité de grains plus faible près de la paroi droite du lingot. 

Ceci explique l’augmentation du gradient de densité de grains dans le lingot dans le Cas 2 

comparativement au Cas 1, comme on peut le voir Figure 3- 19-a.  
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La ségrégation en germes a cependant des effets différents pour les germes de petite 

taille et de grande taille. Les gros germes sont activés à des surfusions faibles, qui sont 

atteintes dans tout le lingot, dans le Cas 1 aussi bien que dans le Cas 2. La ségrégation des 

germes de grande taille induit donc simplement une redistribution de la densité de grains, 

mais ne modifie pas la densité totale de grains dans le lingot. A l’inverse, les germes de petite 

taille sont activés à de fortes surfusions, qui ne sont atteintes que près de la paroi refroidie. 

La ségrégation de ces petits germes n’impacte donc pas le reste du lingot, mais a pour unique 

effet d’augmenter la densité de grains près de la paroi refroidie (Figure 3- 24-c et Figure 3- 

24-d). L’effet du mouvement des germes est clairement visible Figure 3- 23, où l’évolution de 

la densité moyenne de grains dans le lingot est donnée pour le Cas 1 et le Cas 2. Dans le cas où 

la zone de forte surfusion est alimentée en germes, la densité moyenne de grains augmente 

plus rapidement, menant à une augmentation de la densité moyenne finale.  

 

 

Figure 3- 25 : Densité « effective » des classes de germes pour le Cas 2. L’impact du mouvement des 
germes est illustré en donnant la distribution de germes localement activée en deux points du lingot 
A et B, comparée à la distribution nominale de germes (en rouge). C es deux distributions sont donc 
données jusqu’{ la surfusion maximale atteinte localement.  

 

Plus précisément, dans la zone près de la paroi refroidie, l’alimentation en germes 

mène à une densité de grains plus élevée pour une surfusion donnée. La compétition entre 

germination et croissance est donc modifiée et on constate que la surfusion maximale atteinte 

près de la paroi est plus faible dans le Cas 2 que dans le Cas 1 (Figure 3- 19-b). Puis lorsque 

l’on s’éloigne de cette paroi, le liquide est plus pauvre en germes et la surfusion devient plus 

grande que dans le Cas 1. En regardant le nombre de grains formés à partir de chaque classe 

de germes, il est possible de reconstruire la distribution en taille « effective » induite par le 

mouvement des germes. La Figure 3- 25 donne la distribution effective pour deux positions 

dans le lingot, le point A près de la paroi refroidie ((x,y)=(1,37)mm) et le point B près de la 

paroi opposée ((x,y)=(65,37)mm) : ceci démontre l’impact significatif du mouvement des 

germes. 
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3.6.  Impact du transport des grains (Cas 3)  

Lorsque le mouvement des grains est pris en compte, la germination, la solidification et 

l’écoulement changent de façon significative. Les grains sont tout d’abord formés près de la 

paroi refroidie et sont transportés vers l’intérieur du lingot, formant la zone pâteuse. Lorsque 

la fraction solide atteint la fraction solide de blocage (imposée à gsp=0,27 dans notre étude), 

les grains sont fixés. La Figure 3- 26 donne la carte de fraction solide ainsi que les lignes de 

courant de la vitesse intrinsèque du liquide à t=73s pour le Cas 3. On constate que le sens de 

l’écoulement dans la zone pâteuse reste inchangé par rapport au Cas 1 et au Cas 2. Sans 

mouvement des grains, l’écoulement est dans le sens trigonométrique, comme on l’a vu 

Figure 3- 22. La densité du liquide est en effet augmentée par refroidissement et 

enrichissement en soluté près de la paroi refroidie. Lorsque le mouvement des grains est pris 

en compte, l’écoulement pourrait être modifié car les grains, plus légers que le liquide pour 

l’alliage Al-22wt.%Cu (Figure 3- 17), tendent à flotter. Cependant, la différence de densité des 

deux phases n’est pas assez importante pour inverser le sens de l’écoulement. La densité 

moyenne croit toujours avec la fraction solide, car la diminution de la densité moyenne du fait 

de la solidification est plus que compensée par l’augmentation de la densité du liquide induite 

par l’enrichissement en soluté et le refroidissement. Ainsi, la direction de l’écoulement reste 

inchangée. Cependant, la forme de cet écoulement est clairement modifiée : une deuxième 

boucle de circulation apparait dans le bas du lingot. La phase solide étant plus légère que le 

liquide, les grains flottent et s’accumulent en haut du lingot, menant { une zone de faible 

fraction solide dans le bas du lingot, comme on peut le voir Figure 3- 26. 

 

Figure 3- 26 : Carte de fraction solide, contours de liquidus, de blocage des grains et de solidus (à 
partir de la fraction solide) en blanc et lignes de courant de la vitesse intrinsèque du liquide en noir à 
73s pour le Cas 3. 

 

Le transport des grains modifie de façon significative l’intensité des ségrégations dans 

le lingot. Les grains moins riches en soluté et plus légers que le liquide flottent, d’où 

l’augmentation de la zone et de l’intensité de la ségrégation négative en haut du lingot (Figure 

3- 21-a et Figure 3- 21-c). A l’inverse, le liquide s’enrichit en soluté au cours de la 

solidification en bas du lingot, induisant l’amplification de la ségrégation positive en bas { 

droite du lingot, la dernière zone à solidifier. On atteint même la composition de soluté 
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eutectique dans cette zone, c’est-à-dire 32,7%. Le mouvement des grains s’ajoute donc { la 

convection du liquide et amplifie les macroségrégations. 

L’étude du Cas 3 nous permet également de mettre en évidence l’impact du mouvement 

des grains { l’échelle du produit sur la dynamique de la compétition germination-croissance. 

Dans le Cas 3, les germes restent fixes, dont la ségrégation en germes n’a pas lieu. La 

solidification commence près de la paroi refroidie : dans cette zone, les grains quittent la zone 

de germination pour l’intérieur du lingot. Ceci modifie profondément la compétition entre 

germination et croissance. Du fait de la plus faible densité de grains dans la zone de 

germination, la croissance est limitée et la surfusion continue à augmenter. Ainsi, la 

germination continue jusqu’{ ce que tous les germes soient activés et qu’il n’en reste plus 

aucun. Une très forte surfusion est observée dans cette région, comme on peut le voir à mi-

hauteur Figure 3- 19-b. Comme les grains sont transportés vers l’intérieur du lingot, une zone 

pâteuse plus étendue apparait, dans laquelle la surfusion reste faible. La germination n’a donc 

pas lieu dans cette zone, qui s’étend jusqu’{ occuper tout l’espace du lingot.  

On peut remarquer que l’origine des grains est très localisée : la plupart des grains est 

formée dans la zone de forte surfusion dans le 1er centimètre près de la paroi refroidie, alors 

que la germination dans le reste du lingot reste faible (Figure 3- 19-c). On peut observer la 

zone de germination après 30s dans ce cas Figure 3- 20-b ; elle reste proche de la paroi 

refroidie contrairement au Cas 1 (Figure 3- 20-a). La vitesse de refroidissement plus élevée 

près de la paroi refroidie induit déjà une plus forte densité de grains formés, mais on observe 

que le mouvement des grains amplifie cette tendance. La durée de la germination dans le Cas 

1 et le Cas 3 donnée Figure 3- 19-b le montre clairement. Deux zones sont alors à distinguer : 

une zone de germination près de la paroi refroidie, dans laquelle sont formés la plupart des 

grains du lingot, et le reste du lingot, alimenté en grains. Il est à noter que le transport des 

grains est assez efficace pour donner une densité finale de grains très homogène dans tout le 

lingot, comme on peut le voir Figure 3- 19-a. On constate également que la densité finale 

moyenne de grains dans le lingot est légèrement plus faible lorsque les grains bougent (Cas 1 

et Cas 3 de la Figure 3- 23). Le mouvement des grains induit donc dans notre étude non 

seulement une uniformisation des tailles de structures mais également une légère 

augmentation de leur taille moyenne. 

3.7.  Impact couplé du transport des germes et des grains (Cas 4)  

Enfin, le mouvement des grains et le mouvement des germes sont tous deux pris en 

compte dans le Cas 4. L’écoulement reste inchangé par rapport au Cas 3, mais la germination 

près de la paroi refroidie est totalement modifiée. Comme dans le cas précédent, les germes 

sont activés près de la paroi et les grains sont ensuite transportés dans le reste du produit. La 

surfusion est donc maintenue élevée dans cette zone, tout comme dans le Cas 3. Le 

mouvement des grains a également tendance à homogénéiser la taille des structures dans le 

lingot (Figure 3- 19a). Cependant, maintenant que le mouvement des germes est pris en 

compte, la zone de germination est continument alimentée en germes (comme nous l’avons 

vu dans le Cas 2). L’efficacité de la zone de germination est donc fortement augmentée. 

L’alimentation en germes induit une augmentation de la durée de germination dans cette 
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zone par plus d’un facteur 3, comme on peut le voir Figure 3- 19-c. On constate également que 

la surfusion dans cette zone est plus faible que dans le cas où le mouvement des germes est 

négligé (Cas 3 et Cas 4 de la Figure 3- 19-b). En effet, la densité de grains formés à chaque 

instant dans cette zone est plus élevée donc l’effet de la croissance sur la surfusion est plus 

important. On observe une séparation encore plus nette entre la zone de germination, 

toujours localisée sur le premier centimètre près de la paroi refroidie, et le reste du lingot 

(Figure 3- 19-c). La formation de grains dans la première est plus élevée tandis qu’elle est 

désormais strictement nulle dans la seconde. En effet, la source de grains venant de la zone de 

germination est désormais suffisante dans le reste du lingot: la surface d’interface solide-

liquide est assez élevée pour permettre une solidification avec une surfusion très faible. La 

germination est alors bloquée.  

Comme nous l’avons dit, la source de grains venant de la zone de germination est 

augmentée par le transport des germes. L’évolution de la densité moyenne de grains dans le 

lingot au cours du temps donnée Figure 3- 23 montre que la densité moyenne de grains finale 

est plus de trois fois plus élevée lorsque les germes bougent (comparaison du Cas 3 et du cas 

4). De plus, on peut voir Figure 3- 19-a que la densité finale de grains obtenue dans le Cas 4 

est même plus élevée que celle obtenue près de la paroi refroidie dans le Cas 1. Cela signifie 

que le transport des germes a un effet plus important sur la microstructure que la vitesse de 

refroidissement et que l’efficacité de la zone de germination est contrôlée par le transport des 

germes. 

La comparaison du Cas 3 et du Cas 4 montre que le mouvement des germes a 

également un impact sur la formation des macroségrégations (Figure 3- 21-c et Figure 3- 21-

d). Les zones ségrégées positivement ou négativement restent les mêmes mais l’intensité des 

hétérogénéités est réduite lorsque le mouvement des germes est pris en compte. En effet, le 

mouvement des germes impacte la formation des structures et donc le mouvement des 

grains. Dans le Cas 4, beaucoup plus de grains sont formés. Leur taille est donc plus faible et 

leur vitesse relative par rapport au liquide, proportionnelle au carré de leur diamètre, est 

réduite. L’effet du mouvement des grains est alors atténué et les ségrégations sont réduites 

par rapport au Cas 3. La prise en compte du mouvement des germes a donc pour effet 

d’atténuer les macroségrégations et d’affiner la taille des structures. 

3.8.  Impact du modèle de croissance  

Jusqu’{ présent, la morphologie des grains a été prise en compte de façon très 

simplifiée  en supposant des grains globulaires, approximés par des sphères. Voyons 

maintenant comment la prise en compte de la morphologie dendritique des grains modifie 

notre analyse. Les grains ne sont plus bloqués à gs=0,27 mais à genv=0,27. 

On donne Figure 3- 27 le champ de température ainsi que les isolignes de fraction 

solide et les vecteurs de vitesse intrinsèque de la phase liquide à t=50s pour les trois modèles 

de croissance, sans mouvement des grains (a-b-c) et avec (d-e-f) : 
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On constate que lorsque le mouvement des grains n’est pas pris en compte, le modèle 

de croissance change très peu l’écoulement et le refroidissement. La recalescence a lieu avant 

que la dendritisation des grains ne modifie notablement le couplage germination/croissance. 

La carte de densité finale de grains est donc sensiblement identique pour les trois modèles de 

croissance, comme on peut le voir Figure 3- 28(a-b-c). De plus, étant donné que les grains 

sont supposés fixes et que l’écoulement n’est pas dépendant du modèle de croissance, la 

formation des macroségrégations est identique dans les trois cas et correspond à la Figure 3- 

21-b.  

 

 
(a) Cas 2-globulaire 

 

 (b) Cas 2 –dendritique  
Vparaboloïdale  

 

 
(b) Cas 2 –dendritique  

     Vsphèrique 

 

 
(c) Cas 4 –globulaire 

 

 
(e) Cas 4 –dendritique 

Vparaboloïdale  
(f) Cas 4 –dendritique  

Vsphèrique 

Figure 3- 27 : Carte de température, vecteurs de vitesse intrinsèque du liquide en noir et isolignes de 
fraction solide en rose après 50s pour (a -b-c) le Cas 2 (sans mouvement des grains) et (d-e-f) le Cas 4 
(avec mouvement des grains) avec trois modèles de croissance différents  : (a-d) globulaire, (b-e) 
dendritique avec pointe parabolique et (c-f) dendritique avec pointe hémisphérique. 
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Lorsque le mouvement des grains est pris en compte, l’effet du modèle de croissance 

est beaucoup plus important. On peut constater Figure 3- 27(d-e-f) que si le modèle 

dendritique avec pointe parabolique donne des résultats très proches de ceux obtenus avec le 

modèle globulaire, il n’en est pas de même pour le modèle dendritique avec pointe 

hémisphérique. Dans ce dernier cas, le refroidissement est plus lent et la solidification plus 

rapide (excepté près de la paroi refroidie en haut). La carte finale de densité de grains est 

alors totalement modifiée (Figure 3- 28-d-e-f). Afin d’analyser l’effet du modèle de croissance 

sur la taille finale des structures dans le cas où les grains bougent, nous regardons les profils 

horizontaux à mi-hauteur de la densité de grains, de la surfusion maximale atteinte, de la 

durée de germination et de la morphologie (fraction interne gi=gs/genv au moment du blocage 

des grains) pour quatre cas. Dans le Cas 3 les germes sont fixes et dans le Cas 4 leur 

mouvement est pris en compte. Dans les deux cas, le mouvement des grains est pris en 

compte jusqu’{ une fraction de grain égale { 0,27. Dans le Cas 4, trois hypothèses de 

croissance différentes sont faites. Les grains sont supposés globulaires (en vert) ou 

dendritiques (en bleu marine), et la vitesse de pointe des dendrites est basée sur un modèle 

de pointe hémisphérique (traits pleins) ou parabolique (pointillés) : 

 
a) Cas 2- Globulaire b) Cas 2-Dendritique 

Vparabole 

 
c) Cas 2-Dendritique 

Vsphere 

 

 
d) Cas 4-Globulaire 

 

 
e) Cas 4-Dendritique 

Vparabole 

f) Cas 4-Dendritique 
Vshpère  

Figure 3- 28 : Carte finale de densité de grains pour le Cas 2 (a-b-c) et le Cas 4 (d-e-f) pour trois 
modèles de croissance des grains : (a-d) grains globulaires, (b-e) grains dendriques et modèle de 
pointe parabolique et (c-f) grains dendritiques et modèle de pointe hémisphérique. 
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(a) (b) 

(c) (d) 

 

Figure 3- 29 : Profils horizontaux à mi-hauteur (y=37mm) pour le Cas 3 et le Cas 4 avec différents 
modèles de croissance pour (a) la densité finale de grains, (b) la surfusion maximale atteinte, (c) la 
durée locale de germination et (d) la fraction interne g i=gs/genv au moment du blocage des grains 
(genv=0.27). 

 

On peut constater Figure 3- 29-d que le modèle dendritique avec pointes 

paraboloïdales prédit pour la configuration étudiée une morphologie globulaire. En 

conséquence, les différences par rapport au modèle globulaire sont négligeables (Figure 3- 28 

à Figure 3- 30).  

Au contraire, lorsque la forme des pointes est supposée hémisphérique, les résultats 

sont totalement différents. Près de la paroi refroidie, les enveloppes croissent plus vite, donc 

la surfusion augmente plus rapidement, favorisant la croissance de la phase solide (voir 

chapitre II). La recalescence intervient alors plus tôt : la surfusion maximale atteinte est plus 

faible (Figure 3- 29-b) et la durée de la germination est plus faible également (Figure 3- 29-c). 

La densité moyenne de grains dans le lingot augmente alors moins rapidement, comme on 

peut le voir Figure 3- 30 : 
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Figure 3- 30 : Evolution de la densité moyenne de grains dans le lingot pour quatre cas, le Cas 3 et le 
Cas 4 avec trois modèles de croissance. 

 

Les grains étant moins nombreux et bloqués plus rapidement, l’alimentation en grains 

depuis la paroi refroidie vers le reste du lingot n’est plus suffisante pour empêcher la 

germination dans le reste du lingot: la zone de germination est élargie et les grains germent 

sur près de la moitié du lingot (Figure 3- 29-c). La densité moyenne de grains évolue donc 

plus longtemps, mais ne suffit pas à former autant de grains que dans le cas de pointes 

paraboliques : la densité finale de grains est plus faible (Figure 3- 30) et les grains plus 

dendritiques (Figure 3- 29-d). La microstructure est donc notablement impactée par le 

modèle de croissance de pointe choisi.  

De même, la formation des macroségrégations est différente selon que le modèle de 

pointe est parabolique ou hémisphérique. La prise en compte de la morphologie avec un 

modèle de pointe parabolique modifie très peu la carte de ségrégation finale par rapport au 

cas globulaire (Figure 3- 21-d et Figure 3- 21-f) car l’écoulement et le mouvement des grains 

ne sont pas affectés. Lorsque les pointes sont supposées hémisphériques, les grains sont 

bloqués { des fractions solides plus faibles. L’effet du mouvement des grains sur les 

macroségrégations est donc réduit, et l’intensité de la ségrégation est réduite également 

(Figure 3- 21-e et Figure 3- 21-f).  

Cette première partie de l’étude a donc permis de mettre en évidence l’effet des 

phénomènes de transport sur la germination. Le mouvement des germes affine la taille des 

structures : cette tendance est observée sans ou avec mouvement des grains. Le mouvement 

des grains a pour effet d’amplifier ce phénomène. De plus, il modifie la localisation et 

l’intensité de la zone de germination et il homogénéise la distribution de la taille des 

structures dans le lingot. Le modèle de croissance a également un impact important sur la 

formation des structures lorsque le mouvement des grains est pris en compte. Cette étude 

mène à la conclusion que le mouvement des germes est un phénomène prépondérant dans la 

formation des structures dans les alliages affinés. Il semble donc inévitable de prendre en 

compte le mouvement des germes dans l’étude de la formation des structures { l’échelle du 

procédé. 
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3.9.  Comparaison aux résultats expérimentaux  

Après avoir étudié l’impact des différents phénomènes de transport sur la formation 

des macroségrégations et des structures, voyons si notre modèle permet de reproduire au 

moins qualitativement les tendances observées expérimentalement.  

On peut comparer les cartes de ségrégation obtenues pour les différentes hypothèses 

de calcul (données Tableau 3- 1) au profil expérimental de ségrégation obtenu par mesure de 

composition aux positions marquées d’un point noir (données dans (Kumar A. 2008)) Figure 

3- 31. La composition est déterminée sur des échantillons cylindriques de 2,4 mm de 

diamètre sur 10 mm de hauteur. Des profils de ségrégation sont également tracés pour 

y=5mm et x=70mm Figure 3- 32. On peut constater qu’un modèle très simple négligeant le 

mouvement des grains ainsi que leur morphologie (Figure 3- 31-a et Figure 3- 31-b) permet 

déjà de prédire les tendances : la composition est maximale en bas à droite et plus faible en 

haut du lingot. Cependant, la composition minimale n’est pas située en haut { droite du lingot 

comme dans l’expérience. De plus, la région de ségrégation positive est plus étendue que dans 

l’expérience. 

Lorsque le mouvement des grains est pris en compte (en imposant leur blocage à 

gbloc=0,27) et en supposant les grains globulaires (Figure 3- 31-c et Figure 3- 31-d), on 

constate que l’enrichissement en soluté en bas du lingot est très largement surestimé. La 

prise en compte du mouvement des grains permet cependant de prédire correctement la 

localisation de la ségrégation négative, en haut à droite du lingot. Lorsque le mouvement des 

germes est considéré, l’intensité des macroségrégations est atténuée (Figure 3- 31-d) mais 

reste surestimée en bas du lingot.  
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a) Cas 1 b) Cas 2 c) Cas 3– grains 

globulaires 

   

d) Cas 4 – grains 

globulaires 

e) Cas 4–grains 

dendritiques Vpointe 

hémisphérique 

f) Cas 4–grains 

dendritiques Vpointe 

parabolique 

                  
g) Résultat expérimental 

Figure 3- 31 : Cartes finales de composition en soluté obtenues par le modèle pour différentes 
hypothèses ((a) à (f)) (données Tableau 3- 1) et (g) par l’expérience (issu de (Kumar A. 2008)). 

 

Puis lorsque la morphologie dendritique des grains est modélisée, la carte finale de 

ségrégation se rapproche de la carte expérimentale. On constate que le modèle de pointe 

hémisphérique (Figure 3- 31-e) permet de retrouver la localisation et l’intensité de la zone de 

ségrégation positive en bas à droite du lingot tandis que le modèle de pointe parabolique 

(Figure 3- 31-f) induit une surestimation de cette ségrégation positive (la composition 

eutectique est même atteinte en bas du lingot). On peut le voir clairement Figure 3- 32-b le 

long du profil vertical { x=70mm. A l’inverse, le modèle de pointe paraboloïdale permet de 

prédire de façon légèrement plus précise la ségrégation négative en haut à droite du lingot 
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(Figure 3- 31-f). Ainsi, si aucun des modèles ne permet d’estimer précisément la composition 

finale dans tout le lingot, le modèle de pointe hémisphérique en donne une estimation plus 

précise. En effet, le Cas 4 avec le modèle de pointe hémisphérique, en prenant en compte le 

transport des grains et des germes ainsi que la morphologie dendritique des grains, semble 

donner l’estimation la plus précise de la carte finale de ségrégation obtenue 

expérimentalement.  

 

Intéressons-nous maintenant à l’estimation de la taille finale des grains dans le lingot. 

Elle est obtenue dans le modèle à partir de la densité finale de grains et de la fraction 

eutectique par l’expression suivante : 

 
 

1/3

6 1 eutg
d

N

 
  
 

  (3.8) 

Deux profils de diamètre final de grains sont donnés : un profil horizontal à y=15mm 

Figure 3- 33 et un profil vertical à x=60mm Figure 3- 34. Les prédictions du modèle sont 

comparées aux images des structures obtenues lors de l’expérience. Même si la comparaison 

{ l’expérience est seulement qualitative, on peut constater que la prise en compte du 

mouvement des grains entraine une homogénéisation des tailles de structures que l’on 

n’observe pas dans les micrographes. A y=15mm, on constate en effet que la taille de grains 

dans les images issues de l’expérience est beaucoup plus faible { x=15mm qu’aux deux 

positions suivantes (Figure 3- 33). Ce n’est pas le cas dans les prédictions du modèle dès lors 

que le mouvement des grains est pris en compte. Il est donc possible que nous ne modélisions 

pas correctement le blocage des grains.  

 
(a) 

 
(b) 

 

 

 

Figure 3- 32 : Profils de composition en soluté obtenus par le modèle pour les différents cas (en 
traits pleins) et par l’expérience (points noirs, tirés de (Kumar A. 2008)) pour (a) y=5mm et (b) 
x=70mm. 
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Figure 3- 33 : Comparaison du profil de taille finale de grain obtenu par le modèle pour les différents 
cas { y=15mm aux micrographes obtenus par l’expérience { cette même hauteur en trois abscisses  : 
x=15mm, 40mm et 60mm. 

 

 

Figure 3- 34 : Comparaison du profil de taille finale de grain obtenu par le modèle pour les différents 
cas { x=60mm aux micrographes obtenus par l’expérience { cette même abscisse { trois hauteurs  : 
y=15mm, 60mm et 70mm.  
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Le long du profil vertical à x=60mm (Figure 3- 34), l’analyse est moins claire car quel 

que soit le modèle choisi, la taille finale de grains est relativement homogène.  D’après les 

micrographes, il semblerait cependant qu’elle décroise légèrement  avec la hauteur. 

o  Effet  de la fraction de b locage  

          

 

 

 

 

 

  

a) gbloc=0,10 b) gbloc=0,15 

  

c) gbloc=0,20 d) gbloc=0,27 

 
e) Résultat expérimental 

Figure 3- 35 : Cartes finales de composition en soluté obtenues par le modèle pour le Cas 4  (grains 
dendritiques et modèle de pointe hémisphérique) pour différentes valeurs de fraction de blocage des 
grains et (g) par l’expérience (issu de (Kumar A. 2008)). 

 

Cette comparaison aux résultats expérimentaux a montré qu’aucun des cas testés ne 

permet de prédire à la fois la macroségrégation et les hétérogénéités de tailles de structures 

dans tout le lingot. Si la prise en compte du mouvement des grains et de leur morphologie 

dendritique (avec le modèle de pointe hémisphérique) permettent de prédire la 

macroségrégation, ils prédisent une taille de grain très uniforme dans le produit. Le critère 

pour le blocage des grains étant très simplifié, nous cherchons donc { tester l’impact de la 
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valeur de ce critère sur la microstructure. La fraction de grains de blocage, fixée jusqu’{ 

présent { 0,27 (d’après (Kumar A. 2008)), est testée à 0,10 0,15 et 0,20. Les cartes de 

ségrégations sont données pour ces 4 valeurs de la fraction de blocage et comparées à la carte 

obtenue expérimentalement Figure 3- 35. 

On observe que si les tendances restent les mêmes pour les quatre valeurs de la 

fraction de blocage, la zone de ségrégation positive en bas { droite du lingot s’aplanie et 

s’élargit lorsque la fraction de blocage augmente. En effet, lorsque la fraction de blocage des 

grains augmente, les grains sont bloqués plus tard donc l’alimentation en grains dans le reste 

du lingot est plus importante. L’enrichissement en soluté en bas du lingot apparait plus 

rapidement car les grains ont le temps de flotter avant d’être bloqués, même relativement 

près de la paroi refroidie où la croissance est très rapide. Mais l’amplification du mouvement 

des grains induite par l’augmentation de la fraction de blocage modifie également la fin de la 

solidification. Les grains sont bloqués plus rapidement par empilement en haut du lingot, 

donc la zone où les grains peuvent bouger se réduit plus rapidement. L’enrichissement en 

soluté est alors plus localisé en bas du lingot, contrairement au cas gbloc=0,1 où la ségrégation 

est positive jusqu’{ mi-hauteur.  

La valeur de la fraction de blocage a l’effet attendu sur la formation des grains. Lorsque 

celle-ci augmente, les grains peuvent quitter la zone de germination jusqu’{ des fractions 

d’enveloppe plus élevées, donc la surfusion dans la zone de germination est plus élevée au 

début de la solidification. Dans un premier temps, la densité de grains augmente donc plus 

rapidement. Plus loin de la paroi refroidie, plus la fraction de blocage des grains est élevée, 

plus l’alimentation en grains est importante, donc la germination est plus rapidement 

stoppée. La densité moyenne finale de grains formés dans le lingot est donc peu impactée par 

la fraction de blocage des grains, comme on peut le voir Figure 3- 36. Lorsque gbloc augmente, 

la densité de grains augmente plus rapidement au début de la solidification mais elle atteint 

son maximum (lorsque la germination est terminée) plus rapidement également. 

 

 

Figure 3- 36 : Evolution de la densité moyenne de grains dans le lingot pour quatre cas, le Cas 3 et le 
Cas 4 (grains dendritiques, modèle de pointe hémisphérique) pour quatre valeurs de la fraction de 
blocage. 

 

L’effet de la fraction de blocage des grains sur la taille finale des structures est visible 

seulement en fin de solidification. En effet, le mouvement des grains rend la taille de grains 

très homogène dans le lingot (autour de 80μm). Seule la dernière zone { solidifier, en bas { 
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droite du lingot, est moins riche en grains lorsque la fraction de blocage diminue (Figure 3- 

37). On vient de voir que lorsque gbloc augmente, la zone de transport des grains se réduit plus 

rapidement en fin de solidification. Le phénomène de flottaison des grains est donc atténué et 

la taille de grains dans la zone en bas à droite du lingot augmente moins. 

 

La fraction de blocage des grains impacte donc principalement la fin de la solidification. 

L’intensité des ségrégations reste inchangée mais la localisation de la ségrégation positive est 

modifiée.  La taille des grains dans cette zone en bas à droite du lingot diminue lorsque gbloc 

augmente. Ce test sur la valeur de la fraction de blocage permet d’estimer plus précisément la 

carte finale de ségrégation : diminuer gbloc, c’est-à-dire réduire l’impact du mouvement des 

grains, permet d’estimer quantitativement les ségrégations (Figure 3- 35-a et Figure 3- 35-e). 

La prédiction de la taille finale de grains n’est par contre pas améliorée. 

o  Effet  du DAS  

Voyons { présent comment l’écoulement dans la zone poreuse peut impacter la 

formation des hétérogénéités. L’écoulement dans cette zone dépend de la perméabilité, qui 

est supposée dans notre modèle être proportionnelle au carré du DAS. Ce paramètre a été 

pris égal à 50 μm dans toute l’étude d’après (Kumar A. 2008). On double ici cette valeur, c’est-

à-dire que l’on prend pour longueur caractéristique approximativement le diamètre de grain 

estimé par le modèle. La convection naturelle est alors amplifiée dans la zone poreuse, ce qui 

amplifie les ségrégations, comme on le voit Figure 3- 38. 

 
(a) 

 
(b) 

 

Figure 3- 37 : Profil de taille finale de grain obtenu par le modèle, pour le Cas 3 (sans mouvement des 
grains) et pour le Cas 4 (pour le modèle dendritique avec pointe hémisphérique) pour quatre 
fractions de blocage des grains à (a) y=15mm et (b) x=60mm.  
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a) gbloc=0,10 – DAS=50μm b) gbloc=0,10 – DAS=100 μm 

 

c) Résultat expérimental 

Figure 3- 38 : Cartes finales de composition en soluté obtenues (a-b) par le modèle pour le Cas 
4 (grains dendritiques et modèle de pointe hémisphérique) pour une fraction de blocage des grains 
gbloc=0,1 pour deux valeurs du DAS et (c) par l’expérience (issu de (Kumar A. 2008)). 

 

L’estimation de la carte finale de ségrégation s’éloigne alors des résultats obtenus 

expérimentalement. La densité moyenne de grains dans le lingot n’est presque pas modifiée, 

donc on ne donne pas ici l’évolution de la densité moyenne de grains avec le temps. 

Cependant, la solidification est légèrement retardée par cet écoulement dans la zone poreuse 

et la flottaison des grains a le temps d’impacter une plus grande zone en bas { droite du 

lingot. Le diamètre des grains atteint 200μm sur une plus grande zone, comme on peut le voir 

Figure 3- 42.  
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On constate donc que la longueur caractéristique de la zone poreuse a un impact 

important sur l’intensité des macroségrégations et sur la zone en bas { droite du lingot où la 

taille de grains augmente. Cependant, ces différents jeux de paramètres n’ont pas permis 

d’estimer quantitativement la taille des structures dans tout le lingot. 

On constate donc que s’il est possible de prédire de façon quantitative la formation des 

macroségrégations, il est plus complexe de prédire la ségrégation en taille finale des 

structures. C’est pourquoi nous allons mener dans le paragraphe suivant une étude sur 

l’impact du procédé et de l’alliage sur la formation des hétérogénéités de tailles de structures, 

et plus particulièrement sur l’effet du mouvement des germes. 

3.10. Impact du procédé et de l ’all iage  

Afin de vérifier que nos conclusions concernant l’effet des phénomènes de transport 

sur la formation des structures restent valables pour différents paramètres du procédé et 

compositions en soluté, différents cas sont maintenant étudiés. Au paragraphe 3.10.1, l’effet 

du taux d’extraction de chaleur est testé en considérant trois valeurs de la température 

extérieure Text. Puis l’effet de la composition en soluté de l’alliage est étudié au paragraphe 

3.10.2 en comparant les résultats obtenus pour l’alliage Al-22wt.%Cu et Al-4wt.%Cu. Afin de 

changer le moins de paramètres possible entre les deux cas outre la composition en soluté, la 

même surchauffe initiale est imposée en augmentant la température initiale pour l’alliage Al-

4wt.%Cu. Comme l’extraction de chaleur est proportionnelle { la différence de température 

entre le métal et le milieu extérieur, la température extérieure est également augmentée en 

conséquence. Enfin, l’impact de la surchauffe initiale est étudié au paragraphe 3.10.3. L’alliage 

Al-4wt.%Cu est solidifié avec deux températures initiales T0 et T0’. La température extérieure 

est alors adaptée de façon { conserver le même taux d’extraction initiale de chaleur dans les 

deux cas. Dans tous les cas, la morphologie des grains est supposée globulaire. 

 

 
(a) 

 
(b) 

 

Figure 3- 39 : Profil de taille finale de grain obtenu par le modèle, pour le Cas 4 (pour le modèle 
dendritique avec pointe hémisphérique) pour g bloc=0,10 pour deux valeurs du DAS à (a) y=15mm et 
(b) x=60mm. 



Chapitre III – Solidification en lingot fixe 

 

134 
 

3.10.1.  Impact du taux d’extraction de chaleur  

 

Figure 3- 40 : Profil horizontal de densité finale de grains à mi -hauteur (y=37mm) pour le Cas 1, pour 
trois vitesses de refroidissement (correspondant à trois valeurs pour la température extérieure T ext). 

 

L’effet du taux d’extraction de chaleur sur la taille des structures est illustré Figure 3- 

40. Le profil horizontal à mi-hauteur de la densité finale de grains y est donné pour trois 

vitesses de refroidissement dans le Cas 1 (pas de mouvement de germes ou de grains). 

Lorsque la vitesse de refroidissement augmente (c’est-à-dire lorsque la température 

extérieure diminue), la densité de grains augmente également du fait de la surfusion plus 

élevée. La tendance reste la même pour les quatre cas comme on peut le voir Figure 3- 41. 

L’évolution de la densité moyenne de grains dans le lingot avec le temps y est donnée pour les 

quatre cas, pour la vitesse de refroidissement la plus grande (Figure 3- 41-a) et la plus faible 

(Figure 3- 41-b) : 

 

L’effet du mouvement des germes pour différentes vitesses de refroidissement est 

étudié en traçant le rapport de la densité de grains avec et sans mouvement des germes, 

lorsque les grains sont fixes (Figure 3- 42-a) et lorsqu’ils bougent (Figure 3- 42-b). Ce rapport 

est donné sur toute la largeur du produit, à mi-hauteur. On remarque que l’effet du 

mouvement des germes reste similaire pour les trois vitesses de refroidissement, que les 

grains bougent ou non. Lorsque les grains sont fixes (Figure 3- 42-a), le mouvement des 

germes induit une augmentation de la densité de grains près de la paroi refroidie et une 

diminution près de la paroi opposée. Lorsque les grains bougent (Figure 3- 42-b), le 

 
(a) 

 
(b) 

 

Figure 3- 41 : Evolution de la densité moyenne de grains dans le lingot pour les quatre cas pour deux 
valeurs de la température extérieure (a) T ext=440°C et (b) Text=525°C (modèle de croissance 
globulaire). 
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mouvement des germes induit une augmentation de la densité de grains sur toute la largeur 

du lingot. Ces observations restent vraies pour les trois vitesses de refroidissement.  

 

Cependant, si l’effet du mouvement des germes est similaire pour les trois vitesses de 

refroidissement, de légères différences peuvent être observées. Lorsque les grains sont fixes, 

le mouvement des germes n’a pas d’effet sur la densité de grains tout près de la paroi 

refroidie pour la vitesse de refroidissement maximale (Figure 3- 42-a, Text=440°C). Pour les 

deux vitesses de refroidissement plus faibles (Figure 3- 42-a, Text=500°C et Text=525°C), le 

mouvement des germes induit pourtant une augmentation de la densité de grains par un 

facteur 4 dans cette même zone. Cette différence s’explique par la vitesse d’avancée du front 

de solidification relativement à la vitesse de convection du liquide (et donc des germes). La 

Figure 3- 43 montre le temps auquel les premiers germes sont activés le long de la paroi 

refroidie pour Text=440°C pour le Cas 2. On constate que jusqu’{ y=0.06m, le temps auquel les 

premiers germes sont activés le long de la paroi refroidie est presque uniforme, et mène à 

une vitesse d’avancée du front de solidification (verticale) d’environ 0,17m.s-1, qui est 

beaucoup plus grande que la vitesse de convection des germes (moins de 0,05m.s -1). 

L’intervalle de temps pendant lequel a lieu la germination est donc trop court pour permettre 

aux germes d’alimenter la zone de germination. Pour les deux vitesses de refroidissement 

plus faibles, la vitesse d’avancée du front le long de la paroi refroidie est plus lente et les 

germes ont le temps d’être apportés par le liquide dans la zone de germination, même près de 

la paroi refroidie. La différence entre le Cas 1 et le Cas 2 est alors beaucoup plus grande.  

 
(a) 

 
(b) 

Figure 3- 42 : Comparaison du profil horizontal à mi-hauteur de densité finale de grains entre (a) le 
Cas 1et le Cas 2 et (b) le Cas 3 et le Cas 4, pour trois valeurs de la température extérieure  
( Text=440°C, Text=500°C et Text=525°C)(modèle de croissance globulaire) 
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Cependant, en dépit de ces différences, l’effet du mouvement des germes { l’échelle du 

lingot reste le même pour les trois vitesses de refroidissement, comme on peut le voir Figure 

3- 44. Le mouvement des germes induit une augmentation de la densité finale moyenne de 

grains de plus de 50% lorsque les grains sont fixes et une augmentation par plus qu’un 

facteur trois lorsque le mouvement des grains est pris en compte.  

3.10.2.  Impact de la composition en soluté de l ’all iage  

Afin d’étudier l’effet du coefficient de restriction de croissance Q=mC0(k-1) sur l’impact 

du mouvement des germes, une autre composition en cuivre est étudiée : Al-4wt.%Cu, et 

comparée { l’alliage de référence Al-22wt.%Cu. Afin de changer le moins de paramètres 

possible, le même diagramme de phases est utilisé, même si la linéarisation avait été adaptée 

pour les fortes compositions en cuivre. La même surchauffe initiale est conservée. La 

température initiale du métal est adaptée en conséquence (T0’=785,8°C) (Figure 3- 45). La 

température extérieure est également modifiée afin de conserver la même extraction de 

chaleur initiale (Text=585,8°C). Ce nouveau système noté B (Al-4wt.%Cu, T0’=785,8°C, 

Text=585,8°C) est comparé au système de référence A (Al-22wt.%Cu, T0=700°C, Text=500°C). 

 

 

Figure 3- 43 : Profil vertical de l’instant de 
début de germination le long de la paroi 
refroidie, pour Text=440°C pour le Cas 2.  

Figure 3- 44 : Rapport de densité finale de grain 
moyenne dans le lingot entre les cas avec et sans 
mouvement des germes pour trois valeurs de la 
température extérieure. A gauche : sans mouvement des 
grains (Cas 2/Cas 1). A droite  : avec mouvement des 
grains (cas 4/Cas3). 

 

Figure 3- 45 : Diagramme de phases Al-Cu avec les différents systèmes étudiés: système A 
(22wt.%Cu et T0=700°C), système B (4wt.%Cu et T0’=785.8°C) et système C (4wt.%Cu et T0=700°C)  
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Ce changement de composition en soluté induit également une évolution différente de 

la masse volumique du liquide avec la fraction solide, et surtout il modifie l’écart entre les 

masses volumiques liquide et solide. L’alliage Al-22wt.%Cu mène à la flottaison des grains 

(ρs<ρl) tandis que l’alliage Al-4wt.%Cu induit leur sédimentation (ρs>ρl), comme on peut le 

voir Figure 3- 17. Dans ce paragraphe, seuls les systèmes A et B sont étudiés. Ainsi, seule la 

composition en soluté est modifiée et la surchauffe et le refroidissement initiaux restent 

identiques. 

 

La Figure 3- 46 donne le profil horizontal de densité finale de grains à mi-hauteur pour 

le Cas 1 (ni mouvement de germes, ni mouvement de grains) pour les deux systèmes A et B. 

La composition en soluté étant plus faible dans le système B, le coefficient de restriction de 

croissance est plus faible également. On a vu dans la première partie de ce chapitre l’effet du 

coefficient de restriction de croissance sur la densité finale de grains : diminuer sa valeur 

mène à une densité de grains plus faible dans tout le lingot. De plus, ce résultat reste vrai 

pour les trois autres cas (Cas 2 à 4), comme on peut le voir Figure 3- 47. Lorsque le coefficient 

de restriction de croissance diminue, la densité finale de grains diminue également, pour les 

quatre cas étudiés. 

 

La Figure 3- 48 montre l’effet du mouvement des germes sans mouvement des grains (Figure 

3- 48–a) et avec (Figure 3- 48-b). On remarque que l’effet du mouvement des germes reste le 

 

Figure 3- 46 : Comparaison du profil horizontal à mi-hauteur de densité finale de grains pour le 
Cas 1 pour trois systèmes : système A (22wt.%Cu et T 0=700°C, Text=500°C), système B (4wt.%Cu et 
T0’=785,8°C, Text=585,8°C) et système C (4wt.%Cu et T 0=700°C, Text=500°C). 

 

 

Figure 3- 47 : Evolution de la densité moyenne de grains dans le lingot pour les quatre cas pour  
deux systèmes : système A (22wt.%Cu et T 0=700°C, Text=500°C) et système B (4wt.%Cu et 
T0’=785,8°C, Text=585,8°C)(modèle de croissance globulaire).  
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même pour les deux systèmes lorsque les grains sont fixes. La différence de cinétique de 

croissance induite par la composition en soluté de l’alliage ne modifie pas l’effet du 

mouvement des germes. Cependant, lorsque le mouvement des grains est pris en compte, 

l’effet du mouvement des germes est amplifié dans le système B, et est moins uniforme que 

dans le système A. En effet, dans le Cas 3, les germes sont fixes et les grains bougent. Plus 

précisément, dans le système A, les grains flottent. Ainsi, les grains quittent la zone de 

germination entrainés par le liquide  en bas du lingot et se répartissent rapidement dans tout 

le lingot. Les grains quittant la zone de germination en bas du lingot sont donc rapidement 

compensés par ceux amenés par le haut du lingot. Ainsi, la densité de grains est 

homogénéisée avant le blocage des grains : le seul effet du mouvement des germes dans le 

système A est d’affiner la taille des structures et le rapport Cas 4/Cas 3 est relativement 

uniforme. Dans le système B au contraire, les grains sédimentent. Dans le Cas 3, les grains 

quittent toujours la zone de germination par le bas du lingot du fait de la boucle de 

convection du liquide dans le sens trigonométrique mais leur densité étant plus élevée que 

celle du liquide, ils tendent { rester au fond du lingot. L’alimentation en grains de la zone de 

germination par le haut du lingot est donc réduite, et la densité de grains près de la paroi 

refroidie diminue. Le rapport Cas 4/Cas 3 est donc augmenté. 

3.10.3.  Impact de la surchauffe initiale  

Afin d’étudier l’effet de la surchauffe initiale, deux valeurs de la température initiale du 

métal sont étudiées pour l’alliage Al-4wt.%Cu : T0’=785.8°C correspondant au système B, et 

T0=700°C correspondant au système C. La surchauffe initiale est donc réduite de 101°C à 

15°C (Figure 3- 45). Afin de conserver la même extraction de chaleur initiale, la température 

extérieure est adaptée (elle passe de Text=585.8°C dans le système B à Text=500°C dans le 

système C). Ainsi, le système B (Al-4wt.%Cu, T0’=785.8°C, Text=585.8°C) est comparé au 

système C (Al-4wt.%Cu, T0=700°C, Text=500°C). 

La Figure 3- 48 montre l’effet du mouvement des germes { travers le rapport Cas 2/ Cas 

1 de densité de grains le long d’un profil horizontal { mi-hauteur, pour le système B et le 

système C. On peut ainsi constater que la surchauffe initiale a un effet important sur l’impact 

du mouvement des germes et sa contribution à la formation des structures. En réduisant la 

surchauffe initiale de 101°C { 15°C (respectivement système B et système C), l’impact du 

 
(a) 

 
(b) 

Figure 3- 48 : Comparaison du rapport de densité finale de grains  le long du profil horizontal à mi-
hauteur entre (a) Cas 2 et Cas 1 et (b) Cas 4 et Cas 3, pour trois systèmes  : système A (22wt.%Cu et 
T0=700°C, Text=500°C), système B (4wt.%Cu et T 0’=785,8°C, Text=585,8°C) et système C (4wt.%Cu et 
T0=700°C, Text=500°C) (modèle de croissance globulaire). 
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mouvement des germes devient négligeable. Afin de comparer la germination et le 

mouvement des germes dans les deux cas, l’évolution dans le temps de la fraction solide, la 

densité de grains, la vitesse verticale intrinsèque du liquide et la surfusion est donnée Figure 

3- 49 pour un point situé le long de la paroi refroidie à mi-hauteur du lingot. 

 

Dans le système B (Figure 3- 49-a et Figure 3- 49-b), le mouvement des germes entraine 

une augmentation importante de la densité de grains du fait de l’alimentation en germes de la 

zone de germination. De plus, l’augmentation de la densité de grains induit une surfusion plus 

faible : la compétition entre germination et croissance est donc totalement modifiée.  Dans le 

système C (Figure 3- 49-c et Figure 3- 49-d), la vitesse intrinsèque du liquide est beaucoup 

plus faible. La vitesse atteignait en effet 7,17.10-2 m.s-1 dans le système B tandis qu’elle ne 

dépasse pas 1,38.10-3 m.s-1 dans le système C. l’alimentation de la zone de germination en 

germes devient alors négligeable et la densité de grains n’est pas modifiée par le mouvement 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 

(d) 

Figure 3- 49 : Evolution avec le temps de la fraction solide g s [-], la densité de grains N [/m 3], la 
vitesse verticale intrinsèque de la phase liquide v [m/s] et la surfusion [°C] à mi -hauteur de la paroi 
refroidie ((x,y)=(0,37)mm) pour le Système B ((a) et (b)) et pour le systèm e C ((c) et (d)). 
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des germes. Ceci montre donc que l’impact du mouvement des germes est fortement lié { 

l’intensité de la convection du liquide. 

Lorsque le mouvement des grains est pris en compte, l’effet du mouvement des germes 

devient plus complexe. On peut distinguer trois zones dans le système C (Figure 3- 48-b). 

Près de la paroi refroidie, les grains croissent et sont bloqués avant que les germes n’aient le 

temps d’alimenter la zone de germination, car la vitesse de convection du liquide est très 

faible comparativement au système B. L’effet du mouvement des germes est alors négligeable 

et le rapport Cas 4/ cas 3 est très proche de 1. Dans le système B, la vitesse du liquide étant 

plus élevée du fait de la plus grande surchauffe initiale, on ne retrouve pas ce phénomène. 

Plus loin de la paroi refroidie, on retrouve l’effet du mouvement des grains aussi bien dans le 

système B que dans le système C: dans le Cas 3 comme dans le Cas 4, les grains quittent la 

zone de germination par le bas du lingot et ne l’alimentent pas par le haut du lingot comme ils 

sédimentent. Mais lorsque les germes sont fixes (Cas 3), la densité de grains dans cette zone 

reste faible tandis que lorsque le mouvement des germes est pris en compte, la zone de 

germination a le temps d’être alimentée en germes avant la fin de la germination. La densité 

de grains est alors beaucoup plus importante et le rapport Cas 4/ Cas 3 devient grand. Encore 

plus loin de la paroi refroidie, le transport des grains tend à homogénéiser la densité de 

grains dans tout le lingot. En conclusion, la diminution de la surchauffe initiale tend en 

moyenne { réduire l’effet du mouvement des germes, comme le mouvement de convection de 

la phase liquide est ralenti.  

3.11. Résumé de l ’étude  

Cette deuxième partie nous a donc permis d’étudier l’effet aussi bien de la convection du 

liquide que du transport des grains et des germes sur la formation des structures et des 

ségrégations.  

Nous avons pu constater que si l’effet du mouvement des germes sur la formation des 

macroségrégations est négligeable lorsque les grains sont supposés fixes, il tend à atténuer 

les ségrégations lorsque le mouvement des grains est pris en compte. Le modèle de 

croissance, en impactant le transport et le blocage des grains, a également un effet important. 

Dans cette étude, le modèle de croissance dendritique avec pointe paraboloïdale mène à des 

résultats très proches de ceux obtenus par le modèle de croissance globulaire, mais il n’en est 

pas de même pour le modèle dendritique avec pointe hémisphérique. Ce dernier permet 

même d’estimer qualitativement  la ségrégation finale mesurée expérimentalement. 

La prédiction de la ségrégation en taille des structures s’avère plus complexe. Nous avons 

retrouvé l’effet bien connu du mouvement des grains sur la microstructure, { savoir qu’il tend 

{ homogénéiser la taille des structures. L’effet du mouvement des germes n’avait par contre 

jamais été pris en compte jusqu’ici, et notre étude montre qu’il est loin d’être négligeable 

pour la prédiction des ségrégations en taille de structures. Déjà en négligeant le mouvement 

des grains, nous avons pu constater que le mouvement des germes, en modifiant le couplage 

germination/croissance, amplifie les hétérogénéités de tailles de structures. De plus, il induit 

en moyenne un affinage de la structure. Lorsque de plus le mouvement des grains est pris en 

compte, l’effet affinant du mouvement des germes est encore amplifié. Cet effet du transport 
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des germes a été retrouvé pour trois vitesses de refroidissement et deux compositions 

nominales en soluté. Ainsi, même si cette conclusion ne peut être généralisée à tous les 

procédés et alliages, elle est valable pour différents paramètres de solidification et alliages. 

Un test sur la surchauffe initiale a également permis de relier l’effet du mouvement des 

germes { l’écoulement dans le lingot. Nous avons également constaté que le modèle de 

croissance, en impactant le mouvement et le blocage des grains, a un effet important sur la 

formation des hétérogénéités de structures.  

Il s’avère être plus complexe de prédire les ségrégations en tailles de grains que les 

macroségrégations. La modélisation du blocage des grains, bien que primordiale, reste 

modélisée de façon très simplifiée ici. De plus, la distribution en taille des germes est 

approchée par une loi exponentielle qui peut être très différente de celle réellement utilisée 

dans l’expérience. Il est également possible que les effets tridimensionnels, négligés ici, 

impactent la formation des hétérogénéités de structures. 

Quoi qu’il en soit, l’objectif de cette étude n’était pas de prédire quantitativement les 

ségrégations en soluté et en tailles de structures dans le lingot mais d’analyser la contribution 

des différents phénomènes de transport à la formation des macroségrégations et des 

structures. Si la convection thermo-solutale et le mouvement des grains avaient déjà été 

étudiés auparavant, le mouvement des germes n’avait jamais été pris en compte. Or nous 

avons montré que son impact sur la formation des structures est primordial. 

4.  Conclusion 

Nous avons étudié dans ce chapitre la compétition entre germination et croissance, tout 

d’abord { l’échelle microscopique puis { l’échelle des systèmes industriels, où les 

phénomènes convectifs ne peuvent plus être négligés. Dans le cas d’un système 

microscopique, nous avons vu que notre modèle de germination et de croissance permet 

d’estimer correctement la densité finale de grains. A l’échelle macroscopique, les 

phénomènes de transport du liquide, des grains et des germes impactent également ce 

couplage. Nous avons donc étudié la solidification d’un lingot en ajoutant successivement les 

phénomènes afin d’analyser l’effet de chacun d’entre eux sur la formation des structures et 

des ségrégations. Tous ces phénomènes étant corrélés, on comprend pourquoi il est difficile 

d’estimer les hétérogénéités de tailles de structures dans un système macroscopique. 

Négliger l’un d’entre eux mène { une estimation des hétérogénéités significativement 

différente.  

On peut donc se demander si l’on prend en compte correctement tous ces phénomènes 

ainsi que leurs interactions. On a vu que la prise en compte de la morphologie des grains 

dépend énormément du modèle de pointe choisi. Celui-ci impacte en effet le profil de soluté 

devant le grain mais également le mouvement des grains { l’échelle macroscopique. Or nous 

avons vu au chapitre II que les deux modèles de pointe étudiés ici sont plus ou moins adaptés 

selon les conditions de solidification. Ces conditions n’étant pas uniformes dans tout le 

lingot, il est possible que le modèle le plus adapté varie selon la position dans le lingot et 

même l’avancée de la solidification. Un autre point nécessitant un approfondissement 
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concerne l’estimation de la surfusion, critique pour l’estimation de la germination. Nous 

avons pu constater que la zone de germination est relativement étroite. Il est donc possible 

que la séparation des échelles, nécessaire dans la méthode de prise de moyenne, ne soit pas 

satisfaite lorsque l’on décrit les variations spatiales de la surfusion et de la densité de germes 

et de grains.  

Plusieurs questions théoriques restent donc ouvertes, et des résultats expérimentaux 

seront nécessaires afin d’y répondre. Un cas dans lequel les conditions de refroidissement 

sont maitrisées et connues, et pour lequel des mesures précises de composition en soluté et 

de taille finale de grains sont effectuées, permettrait de comparer ces résultats aux 

prédictions du modèle. Une expérience permettant de mettre en évidence le mouvement des 

germes validerait ou non notre modèle. 
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Chapitre IV : Application à la coulée semi-
continue : impact des phénomènes de 
transport sur la formation des hétérogénéités 
{ l’échelle macroscopique  

 

1.  Introduction 

Dans le chapitre précédent, nous avons étudié l’effet des phénomènes de transport sur 

la formation des ségrégations et des structures dans le cas de la solidification en lingot. 

L’objectif final de la thèse reste toutefois l’étude de la solidification en coulée semi-continue, 

procédé plus couramment utilisé pour la solidification d’alliages d’aluminium. En lingot, le 

système reste fixe et évolue au cours du temps tandis qu’en coulée continue au contraire, on 

se place dans le repère attaché au moule et on retrouve souvent un régime permanent établi.  

L’étude préalable en lingot a permis de mettre de côté les problèmes liés { l’approche 

utilisée pour la coulée semi-continue. L’advection du lingot en coulée semi-continue amène 

de nouvelles difficultés numériques. De plus, l’hypothèse d’un régime permanent faite dans le 

cas de la coulée semi-continue n’est pas sans soulever des questions. Des ségrégations en 

forme de V observées dans les coulées industrielles par exemple pourraient laisser penser à 

un régime oscillant.  

Malgré ces difficultés, nous allons donc étudier ce procédé afin d’analyser les 

phénomènes { l’origine des hétérogénéités de tailles de structures et de ségrégations en 

coulée semi-continue d’aluminium (noté CCV). Une estimation quantitative des 

macroségrégations a déj{ été possible dans le cas d’un lingot 7449 (Bedel M. 2010). Nous 

chercherons donc pour finir à comparer les résultats de notre modèle aux données 

expérimentales disponibles en termes de composition en soluté et de taille de grains pour un 

autre cas : EMPACT, pour lequel l’alliage et les dimensions de la plaque sont différents. 

2.  Impact des phénomènes de transport sur la formation des 
hétérogénéités de composition et  de tailles de structure en 
CCV 

2.1.  Introduction 

Dans un premier temps, nous cherchons { étudier l’impact des différents phénomènes 

de transport sur la formation des macroségrégations et des hétérogénéités de tailles de 

structures en appliquant la même méthode qu’au chapitre précédent, cette fois-ci au procédé 

de la CCV. Nous allons donc définir différents cas d’étude permettant de décomposer l’effet de 

chaque phénomène sur la formation des hétérogénéités. 
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2.2.  Définition du cas étudié  

On étudie la solidification d’un alliage 7449, composé principalement de zinc, affiné par 

0,4 kg/t de TiC et coulé à vc=30 mm/min dans un moule de 350 mm d’épaisseur sur 2600 mm 

de largeur. Cette seconde dimension étant grande devant la première, on suppose que la 

solidification est en première approximation bidimensionnelle. De plus, l’hypothèse de 

symétrie axiale permet de ne modéliser qu’une demi-épaisseur. La géométrie du système 

étudié est donnée Figure 4- 1: 

 
 

(b) 

Figure 4- 1 : Schéma du système étudié Figure 4- 2 : Evolution de la masse volumique du 
solide, du liquide et de la moyenne des deux 
phases avec la fraction solide (le chemin de 
solidification est calculé par le modèle de Scheil 
jusqu’{ la température eutectique).  
 

 

Ses dimensions sont les suivantes : 175 mm de largeur sur 1000 mm de hauteur. Le 

refroidissement dans la zone du ménisque (sur 10mm), le refroidissement par contact avec le 

moule (sur 25 mm) et le refroidissement par contact avec l’air (sur 43 mm) sont pris en 

compte par une condition de type Fourier  exth T T    avec h respectivement égal à 0 et 

2000 et 30 W/m2/K. Le refroidissement par l’eau est modélisé par la corrélation de Weckman 

et Niessen, fonction du débit et de la température de l’eau de refroidissement ainsi que de la 

température de surface du métal (Weckman D.C. 1982). L’échange de chaleur est supposé nul 

en bas du système et la vitesse y est égale à vc. L’entrée du métal se fait sur toute la largeur du 

système à une température imposée T0=684°C et à une vitesse uniforme (calculée de façon à 

obtenir en bas du système la vitesse de sortie du métal solide égale à la vitesse de coulée vc). 

L’alliage 7449 est modélisé par un alliage pseudo-binaire équivalent comme décrit dans (K. A. 

Založnik M. 2011). Les valeurs des propriétés thermodynamiques utilisées dans cette étude 

sont données en annexe. 

L’évolution de la masse volumique de la phase solide, de la phase liquide et de la 

moyenne des deux phases avec la fraction solide est donnée Figure 4- 2 en utilisant le modèle 
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de Scheil pour estimer l’évolution de la fraction solide. Les courbes sont coupées lorsque la 

température eutectique est atteinte. Lorsque le mouvement des grains est pris en compte, la 

fraction de grain pour le blocage des grains est fixée à 0,3. Le retait à la solidification est 

considéré constant et sa valeur, est déterminée au liquidus. Les germes sont initialement 

distribués de façon uniforme dans le produit et rentrent avec le liquide par le haut sur toute 

la largeur du système à leur densité nominale. La taille des grains est obtenue à partir de la 

densité de grains par la relation (3.8) comme au paragraphe précédent. La distribution en 

taille des germes est tirée de (Tronche A. 2000) pour 0,4 kg/t de TiC selon une loi 

exponentielle. Elle est discrétisée pour les besoins du modèle en 16 classes d’intervalle de 

surfusion croissant, comme illustré Figure 4- 3 : 

 
Figure 4- 3 : Classes de germes utilisées dans l’étude, correspondant { 0.4kg/t d’affinants de type TiC 
(caractéristiques de la loi de germination tirées de  (Tronche A. 2000)). 

 

Le maillage est constitué de 87x140 mailles non régulières. Le maillage est affiné dans 

la partie liquide et pâteuse du métal, et dans cette zone les mailles sont carrées, de côté 2mm. 

Le pas de temps est fixé à dt=2.10-3s dans tous les calculs.  

2.3.  Définition des cas traités  

Afin d’étudier l’effet du transport du liquide, des grains et des germes sur la formation 

des structures et des ségrégations { l’échelle macroscopique en coulée semi-continue, nous 

définissons des cas de complexité croissante comme au chapitre précédent en solidification 

en lingot. Les phénomènes physiques pris en compte dans chaque cas sont donnés Tableau 4- 

1. Dans le Cas 1, aucun phénomène de transport autre que la diffusion thermique n’est pris en 

compte : le métal est simplement advecté à la vitesse de coulée. Ce premier cas sert de 

référence. Puis dans le Cas 2, la convection thermo-solutale et le retrait sont pris en compte, 

sans ou avec mouvement des germes avec le liquide (respectivement Cas 2-a et Cas 2-b). 

L’écoulement et le refroidissement sont donc modifiés. Le mouvement des grains est ensuite 

ajouté dans le Cas 3, toujours sans ou avec mouvement des germes (Cas 3-a et Cas 3-b). Dans 

les Cas 1 à 3, les grains sont supposés globulaires. Lorsque tous les phénomènes sont pris en 

compte (convection thermo-solutale, retrait, mouvement des grains et des germes), l’impact 

de la morphologie des grains est également étudié pour les deux modèles de pointe : un 

modèle de pointe hémisphérique (Cas 4-a) et un modèle de pointe paraboloïdale (Cas 4-b). 
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Tableau 4- 1 : Définition des cas 

 
Mouvement du 

liquide 

Mouvement des 

germes 

Mouvement des 

grains 

Morphologie 

dendritique des 

grains 

Cas 1 non non non non 

Cas 2 –a oui non non non 

Cas 2 - b oui oui non non 

Cas 3 - a oui non oui non 

Cas 3 - b oui oui oui non 

Cas 4 - a oui oui oui Oui-Vpointe 

hémisphérique 

Cas 4 - b oui oui oui Oui-Vpointe 

paraboloïdale 

2.4.  Compétition germination/croissance sans transport (Cas 1)  

Dans le premier cas étudié, le métal est simplement advecté à la vitesse de coulée vc. Le 

métal liquide entre avec les germes par le haut du système sur toute la largeur à la vitesse vc. 

Au cours de sa descente, il est refroidi et commence à se solidifier lorsque la surfusion 

devient suffisante pour activer au moins la première classe de germes. On peut voir Figure 4- 

4-a que la germination a lieu sur toute l’épaisseur du produit. Puis la solidification se poursuit 

et le métal entièrement solide quitte le système par le bas.  

Négligeant tous les mouvements du liquide et du solide outre leur advection à la vitesse 

de coulée vc, aucune ségrégation ne se forme { l’échelle du produit. La taille de grains n’est 

par contre pas uniforme dans le produit. La chaleur étant extraite par les côtés, la vitesse de 

refroidissement est plus élevée près des parois du produit (correspondant au côté droit de 

notre système d’étude) qu’au centre du produit (correspondant au côté gauche de notre 

système d’étude). On représente cette vitesse de refroidissement au niveau du liquidus en 

fonction de la distance au centre du produit Figure 4- 5-a. Les grains et les germes étant fixes, 

le système peut être localement assimilé à un système fermé et la densité finale de grains à 

une certaine abscisse ne dépend que de la surfusion maximale atteinte dans la zone de 

germination à cette même abscisse. La carte de surfusion est représentée Figure 4- 4-a. La 

densité de grains est donc plus élevée près des parois, d’où un profil de taille finale de grains 

comme donné Figure 4- 5-b.  
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(a) Cas 1 

        

 

 
(b) Cas 2-a 

 
(c) Cas 2-b 

 
(d) Cas 3-a 

 
(e) Cas 3-b 

 
(f) Cas 4-a 

 
(g) Cas 4-b 

Figure 4- 4 : Carte de surfusion pour les 7 cas étudiés à un instant donné. La zone en blanc 
correspond { la zone totalement solidifiée dans laquelle la surfusion n’a pas de sens. Les différentes 
couleurs correspondent aux surfusions d’act ivation des différentes classes de germes, donc la zone 
colorée autrement qu’en rouge correspond { la zone où les germes peuvent être activés.  
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(a) (b) 

 
Figure 4- 5 : (a) Profil de vitesse de refroidissement au liquidus et (b) profil de diamètre final de 
grain selon x, la distance au centre, dans le Cas 1. Les lignes horizontales dans (b) correspondent aux 
valeurs de taille finale de grains correspondant à un nombre exact de classes de germes a ctivées 
(6classes : d=301,4μm  ; 7 classes : 227,8μm  ; 8 classes : 183,4μm  ;…). 

 

On peut néanmoins constater que la taille de grains obtenue ne correspond pas à un 

nombre exact de classes de germes. En supposant que le régime est permanent, on devrait en 

effet obtenir un profil final de taille de grains en paliers, correspondant à chaque abscisse à 

un nombre exact de classes de germes. Or on peut voir Figure 4- 5-b que le profil de taille de 

grain finale correspond à un nombre de classes activées oscillant entre 6 et 8. Ce résultat met 

en évidence un résultat très important : le régime n’est pas permanent. La surfusion { une 

abscisse donnée oscille entre la surfusion d’activation de deux classes successives pour 

donner une taille finale moyenne comprise entre la taille finale de ces deux classes. Malgré 

une discrétisation relativement grossière des classes aux fortes tailles de grains, on parvient 

ainsi à un profil final de taille de grain relativement continu.  

2.5.  Impact de la convection du liquide (Cas 2 -a) 

Dans le Cas 2-a, on ajoute le mouvement du liquide dû à la convection thermo-solutale 

et au retrait. Le mouvement des grains et des germes est toujours négligé donc ils sont 

simplement advectés. Le liquide, refroidi et enrichi par le rejet de soluté dû à la solidification 

près des parois, devient plus dense et descend le long des isolignes de fraction solide vers le 

centre du produit. Un mouvement de convection dans le sens horaire apparait donc dans 

notre système, comme on peut le voir Figure 4- 6-a :  



 Chapitre IV – Solidification en CCV 

 

149 
 

 

 

   

       

 (a) 

 
(b) 

Figure 4- 6 : (a) Carte de composition moyenne en soluté, fractions solide correspondant au solidus 
et au liquidus en blanc et lignes de courant de la vitesse intrinsèque du liquide en noir. (b) Profil de 
composition moyenne en soluté, dans le Cas 1 et le Cas 2-a, donnant l’effet de la convection thermo-
solutale et du retrait. 

  

Ce phénomène de convection modifie le refroidissement au cœur du produit, tandis que 

près des parois, le refroidissement est toujours principalement contrôlé par l’extraction de 

chaleur. La vitesse de refroidissement au niveau du liquidus est donc modifiée comme 

montré Figure 4- 7-a : 

(a) (b) 

 
Figure 4- 7 : (a) Profil de vitesse de refroidissement au liquidus et (b) profil de diamètre final de 
grain, dans le Cas 1 et le  Cas 2-a, donnant l’effet de la convection thermo-solutale et du retrait. 

 

Ce mélange modifie également la composition en soluté dans le liquide. En effet, le 

liquide plus riche en soluté se déplace vers le centre du produit. Ainsi, au niveau du liquidus, 

si elle est toujours égale à la composition nominale près de la paroi, elle est plus élevée au 

centre. La température de liquidus est alors abaissée de 1,6°C dans cette zone. Donc non 

seulement la vitesse de refroidissement est réduite au centre du produit mais la température 

de liquidus y est également abaissée. Ces deux phénomènes s’ajoutent pour abaisser la 

surfusion (Figure 4- 4-a et Figure 4- 4-b) dans cette zone et donc pour augmenter la taille 

finale de grains (Figure 4- 7-b). 
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La prise en compte du mouvement du liquide induit également l’apparition de 

macroségrégations. Le liquide plus froid et plus riche en soluté étant plus dense, il descend 

vers le centre du produit. Le retrait induit de plus un mouvement du liquide aux fortes 

fractions solides, approximativement dirigé selon le gradient de fraction solide. Ces 

phénomènes de transport de la phase liquide induisent l’apparition d’une ségrégation 

positive au centre et d’une négative près des parois. Le profil final de macroségrégation est 

donné Figure 4- 6-b. 

2.6.  Impact du transport des germes (Cas 2 -b)  

Lorsque le mouvement des germes est pris en compte, la densité de germes n’est plus 

homogène dans tout le bain liquide. Ceux-ci sont entrainés par le liquide dès leur entrée dans 

le système vers la paroi. Si la surfusion est suffisante dans cette zone pour les activer, le 

liquide quittant la zone est appauvri en germes. On peut le constater pour la deuxième classe 

de germes Figure 4- 8-a. Les germes de cette classe sont activés près de la paroi et 

n’atteignent pas le centre du produit.  

 

Cette modification de la distribution locale en taille des germes impacte le couplage 

germination/croissance. La distribution en taille des germes est modifiée au centre du 

produit car les germes de grande taille n’atteignent pas cette zone. La surfusion atteinte dans 

la zone de germination est donc modifiée (Figure 4- 4-b et Figure 4- 4-c) et la taille finale de 

grains l’est également : elle est légèrement plus grande au centre lorsque le mouvement des 

germes est pris en compte.  

La modification de la taille de grain induite par le mouvement des germes n’influence 

pas suffisamment la cinétique de solidification pour induire une modification de la 

macroségrégation. La prise en compte du mouvement des germes avec le liquide ne modifie 

pas l’écoulement dans la zone liquide et dans le marais. La ségrégation est donc la même que 

dans le Cas 2-a donnée Figure 4- 6-b. De plus, le refroidissement est inchangé donc la vitesse 

de refroidissement au niveau du liquidus correspond toujours à celle donnée Figure 4- 7-a.  

     
  

     
  (   )

 

 

 

 

 
 

 

(a) 
 

 (b)  
Figure 4- 8 : (a) Carte de densité relative de la 2 ème classe de germes dans le Cas 2-b et (b) profil de 
diamètre de grain, dans le Cas 2-a et le Cas 2-b donnant l’effet du mouvement des germes.  
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Dans le Cas 2, où seul le mouvement de la phase liquide est considéré, la prise en 

compte du mouvement des germes n’a donc aucun effet sur les macroségrégations mais 

induit une légère augmentation des tailles de structures au centre du produit. 

2.7.  Impact du transport des grains (Cas 3 -a) 

Dans le Cas 3, on ajoute la prise en compte du mouvement des grains, ce qui modifie de 

façon importante l’écoulement et le refroidissement. On Figure 4- 9 la carte de vitesse 

intrinsèque du liquide dans le Cas 2-a et le Cas 3-a, ainsi que la position du liquidus (isoligne 

gs=0), de la fraction solide de blocage des grains (gs=0 dans le Cas 2-a et gs=0,3 dans le Cas 3-

a) et du solidus (gs=1). La différence d’écoulement est donc directement imputable au 

mouvement des grains, seule différence dans la physique modélisée entre ces deux cas. 

 

On constate tout d’abord que la géométrie de la zone pâteuse est modifiée. Si le solidus 

est inchangé, le liquidus remonte et s’aplanie. La vitesse de convection du liquide avant 

blocage des grains est également plus grande : elle atteint 26mm/s juste avant le blocage des 

grains dans le Cas 3-a tandis qu’elle ne dépasse pas 14mm/s dans le Cas 2-a. 

(a) (b) 

 
Figure 4- 10 : (a) Profil de vitesse de refroidissement au liquidus et (b) profil de diamètre de grain, 
dans le Cas 2-a et le Cas 3-a, donnant l’effet du mouvement des grains.  

 

v 

[m/s]

 
(a) Cas 2-a (b) Cas 3-a 

Figure 4- 9 : Carte et lignes de courant  de la vitesse intrinsèque du liquide (relative à la vitesse de 
coulée), et isolignes du liquidus, du blocage des grains et du solidus pour (a) le Cas 2 -a et (b) le cas 
3-a. 
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La modification de l’écoulement a un impact direct sur le refroidissement : celui-ci 

devient beaucoup plus homogène loin des parois, comme on peut le Figure 4- 10-a. Mais la 

taille finale ne peut pas être expliquée par ce seul paramètre car le système n’est pas fermé. 

Les grains quittant la zone de germination modifient la compétition entre germination et 

croissance. Près des parois, les germes sont advectés jusqu’{ la zone de germination et les 

grains formés, plus denses que le liquide, sédimentent vers le centre du produit. Une forte 

surfusion est donc maintenue et toutes les classes de germes sont activées. De plus, ces grains 

qui sédimentent au centre du produit réduisent suffisamment la surfusion dans cette zone 

pour prévenir toute germination. La germination n’a donc plus lieu sur toute la largeur du 

produit mais dans une zone très localisée près de la paroi, comme on peut le voir Figure 4- 4-

d. La surfusion étant très fortement augmentée dans cette zone de germination du fait de la 

sédimentation des grains, plus de germes sont activés et la structure est globalement affinée. 

De plus, le mouvement des grains tend à uniformiser la taille des structures.  Le profil de 

diamètre final de grains est donné Figure 4- 10-b. 

 

Le mouvement des grains a également un impact important sur la formation des 

macroségrégations, comme on peut le voir Figure 4- 11. Les grains moins riches en soluté 

sédimentent vers le centre du produit, ce qui se traduit par une ségrégation négative au 

centre du produit. Le mouvement des grains a donc un effet prédominant sur la formation 

des ségrégations par rapport au mouvement induit par la convection thermo-solutale. La 

ségrégation est fortement modifiée sur toute l’épaisseur du fait du mouvement des grains. 

2.8.  Impact couplé du transpor t des grains et des germes  

On rajoute au cas précédent le mouvement des germes. Malgré son effet non 

négligeable sur la taille des grains, le mouvement des germes ne modifie pas le 

refroidissement de façon notable. La zone de germination reste également localisée près de la 

paroi, comme on peut le voir Figure 4- 4-e. Mais désormais, non seulement les grains quittent 

la zone de germination mais les germes sont apportés par convection à une vitesse 

supérieure à la vitesse de coulée. En effet, la vitesse de la phase liquide dans la zone de 

germination est d’environ 10mm/s dans le Cas 3-b contre exactement 0,5mm/s dans le Cas 3-

a (correspondant { la vitesse de coulée). Le taux d’activation des grains est donc augmenté. 

 

 

Figure 4- 11 : Profil de composition en soluté dans le Cas 2-a et le Cas 3-a, donnant l’effet du 
mouvement des grains. 
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On l’estime Figure 4- 12 en intégrant le taux de formation des grains par unité de temps ( N  ) 

à une abscisse donnée : 

 
max

max 0

1
N(x) N(x, )

y

y

y dy
y



    (4.1) 

On voit bien que si la germination reste localisée dans les 5 derniers centimètres près 

de la paroi, le taux de germination devient beaucoup plus important lorsque le mouvement 

des germes est pris en compte. 

 

Ainsi, la densité finale de grains augmente et la taille de grain diminue en moyenne, 

comme on peut le voir Figure 4- 13-a : 

(a) (b) 

 
Figure 4- 13 : (a) Profil de diamètre de grain et (b) profil de composition en soluté, dans le Cas 3 -a et 
le Cas 3-b, donnant l’effet du mouvement des germes. 

 

Le mouvement des grains étant pris en compte dans les deux cas, la taille de grains 

reste très uniforme sur toute la largeur du système. Le mouvement des germes, en modifiant 

la microstructure, impacte également la formation des macroségrégations. Plus de grains 

étant formés, leur taille est plus faible. Leur vitesse de sédimentation (c’est-à-dire relative à la 

vitesse du liquide) passe alors d’environ 0,1mm/s sans mouvement des germes { 0,05mm/s 

  

 

Figure 4- 12 : Profil de taux de germination dans le Cas 3-a et le Cas 3-b, donnant l’effet du 
mouvement des germes, lorsque le mouvement des grains est pris en compte . 
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avec mouvement des germes. L’impact du mouvement des grains sur la macroségrégation est 

alors atténué et la ségrégation centrale est moins négative, comme on peut le voir Figure 4- 

13-b. 

2.9.  Impact du modèle de croissance (Cas 4)  

Jusqu’{ présent, la structure a toujours été supposée globulaire. Or on sait qu’en réalité, 

les grains ne sont jamais parfaitement sphériques. Nous allons donc voir comment la prise en 

compte de la morphologie dendritique des grains impacte la formation des 

macroségrégations et des hétérogénéités de taille de structures. Pour cela, nous allons 

comparer les résultats obtenus sans mouvement des grains (Cas 2-b) et avec, pour les trois 

modèles de croissance : globulaire (Cas 3-b), dendritique avec pointe hémisphérique (Cas 4-

a) et dendritique avec pointe paraboloïdale (Cas 4-b).  Le mouvement des germes est dans 

tous les cas pris en compte. 

La fraction interne, donnant le rapport de la fraction solide sur la fraction d’enveloppe, 

évolue continument de 0 au début de la solidification à 1 à la fin de la solidification. Le modèle 

de pointe influe sur l’évolution de la fraction interne entre ces deux extrema. On donne la 

carte de fraction interne pour les Cas 4-a et Cas 4-b Figure 4- 14: 

 

La fraction interne au moment du blocage des grains est tracée Figure 4- 15-a. Près de 

la paroi, on retrouve l’effet du modèle de pointe étudié en 0D ; le modèle de pointe 

hémisphérique induit une croissance de l’enveloppe et de la phase solide plus rapide. Les 

grains sont donc bloqués plus rapidement (à 6mm du haut du système contre 10mm dans le 

cas du modèle de pointe paraboloïdale). Le mouvement des grains est ainsi atténué par le 

modèle de pointe hémisphérique. Moins de grains quittent la zone de germination, donc le 

taux de germination y est plus faible, comme on peut le voir Figure 4- 15-b. Le mouvement 

des grains devient insuffisant pour alimenter tout le centre du produit : la zone de 

germination est plus étalée (Figure 4- 4-f). Si le taux de germination est plus faible dans le Cas 

4-a, il est donc non nul sur une plus grande épaisseur (Figure 4- 15-b). 

 

(a)Vpointe  hémisphèrique (b)Vpointe  paraboloïdale 
Figure 4- 14 : Carte de fraction interne gi=gs/genv et isoligne de blocage des grains (genv=0,3) pour 
deux modèles de croissance de pointe (a) Cas 4-a et (b) Cas 4-b. 
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(a) (b) 

 
Figure 4- 15 : (a) Profil de fraction interne (g i=gs/genv) au moment du blocage des grains (genv=0,3) et 
(b) profil de taux de germination, pour le Cas 3 -a (grains globulaires), le Cas 4-a (Vpointe 
hémisphérique) et le Cas 4-b (Vpointe paraboloïdale). 
 

 

Dans le cas du modèle de pointe paraboloïdale au contraire, les grains se globularisent 

très rapidement, et sont totalement globulaires au moment du blocage, et ce sur toute 

l’épaisseur, comme on peut le voir Figure 4- 15-a. La prise en compte de la morphologie avec 

ce modèle de pointe change donc très peu les résultats. Le profil de taux de germination est 

très proche de celui obtenu avec l’hypothèse de grains globulaires (Figure 4- 15-b). Le profil 

de ségrégation comme celui de taille finale de grain (donnés Figure 4- 16) sont presque 

identiques à ceux obtenus par le modèle globulaire (Cas 3-b et Cas 4-b) : 

(a) (b) 

 
Figure 4- 16 : (a) Profil de composition en soluté et (b) profil de diamètre de grain, dans les cas avec 
mouvement des germes : pour le Cas2-b sans mouvement des grains, et les Cas 3 et 4 avec 
mouvement des grains (Cas3-b : grains globulaires, Cas4-a : grains dendritiques et Vpointe 
hémisphérique et Cas4-b : grains dendritiques et Vpointe paraboloïdale). 
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Au contraire, le mouvement des grains étant atténué par le modèle de pointe 

hémisphérique, son impact sur la formation des macroségrégations est réduit. Le profil final 

de ségrégation est alors compris entre le profil obtenu sans mouvement des grains (Cas 2-b) 

et celui obtenu avec mouvement de grains globulaires (Cas 3-b) et est très proche de celui 

obtenu sans mouvement des grains près de la paroi. La ségrégation devient même légèrement 

positive { cœur (on rappelle que C0=8,375wt.%). De plus, on a vu que la prise en compte de la 

morphologie par ce modèle réduit l’intensité du mouvement des grains, ce qui réduit 

l’intensité de la germination (Figure 4- 15-b). La densité finale de grains est donc plus faible. 

Si la taille des structures reste homogène dans le produit, elle est presque doublée par 

rapport au cas globulaire (Cas 3-b), comme on peut le voir Figure 4- 16-b. 

2.10. Conclusion 

Cette première étude en coulée semi-continue a permis de mettre en évidence l’impact 

des différents phénomènes de transport sur la formation des macroségrégations et des 

hétérogénéités de tailles de structures. L’impact du mouvement des grains est connu : il affine 

et uniformise la taille des structures et induit une augmentation de la ségrégation négative à 

cœur. On constate l’apparition d’une zone de germination très localisée, près de la paroi. 

L’effet du mouvement des germes était par contre inconnu jusqu’{ présent. On a pu constater 

que s’il n’impacte pas la localisation de la zone de germination, il amplifie le taux de 

germination. La taille de grains reste relativement uniforme dans le produit mais est donc 

affinée, le diamètre moyen de grain passant de 125μm sans mouvement des germes { 90μm 

avec.  

La prise en compte de la morphologie dendritique des grains a également été testée 

pour deux modèles de pointe : hémisphérique et paraboloïdale. Dans notre étude, le choix de 

ce modèle de pointe a une très forte influence, à la fois sur la taille de grains et sur la 

macroségrégation. Si le modèle de pointe paraboloïdale donne des résultats très proches de 

ceux obtenus en supposant les grains globulaires, il n’en est pas de même pour le modèle de 

pointe hémisphérique. La croissance des grains et de la phase solide est alors plus rapide, et 

les grains sont plus dendritiques. Ils sont donc bloqués à une plus faible fraction solide, 

réduisant l’impact du mouvement des grains. La zone de germination est élargie et la taille de 

grains est plus élevée. De même, le profil de macroségrégation est proche de celui obtenu 

sans mouvement des grains près de la paroi.   

Afin de juger de la capacité de notre modèle à prédire la formation de ces 

hétérogénéités, nous allons à présent étudier un cas de coulée semi-continue pour lequel de 

nombreuses informations obtenues expérimentalement sont disponibles.  

3.  Application à la coulée industrielle EMPACT  

3.1.  Introduction 

Dans le cadre du programme Brite-Euram, le projet EMPACT ( European Program on 

Aluminium Casting Technology), réalisé entre 1996 et 2000, avait pour objectif d’améliorer le 

procédé de coulée semi-continue pour les alliages d’aluminium. Pour ce faire, cinq industries 
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européennes de l’aluminium (Alusuisse, Hoogovens, Hydro Aluminium, Pechiney, VAW), une 

entreprise de simulation numérique (Calcom SA) et quatre centres de recherche 

universitaires (Ecole Polytechnique de Lausanne, Ecole des Mines de Nancy, TU Delft, Sintef) 

se sont regroupés. Ils ont réalisé un grand nombre de mesures expérimentales pour 

différents alliages et pour différents paramètres de coulée. A chaque fois, des mesures de 

température ont été effectuées tout au long de la solidification dans le métal et dans le moule, 

puis des mesures de composition et de taille de structures ont été réalisées post-mortem 

dans le métal. Ces résultats sont d’un grand intérêt car ils permettent { la fois d’estimer 

relativement précisément le refroidissement dans le métal, de visualiser la ségrégation et la 

taille des structures dans tout le lingot et de corréler ces résultats aux conditions de coulée. 

C’est pourquoi nous allons étudier une plaque coulée dans le cadre de ce projet. Nous 

pourrons ainsi comparer les résultats de notre modèle aux résultats expérimentaux, aussi 

bien en termes de macroségrégations que de tailles de structures. 

3.2.  Définition du cas étudié  

Le lingot que nous étudions est référencé dans le projet EMPACT comme AA5182#2. Il 

est schématisé Figure 4- 17-a. L’alliage, principalement composé de magnésium ({ hauteur de 

4,6wt.%), est coulé à vc=1mm/s dans un moule de 1897mm de largeur (noté z) par 510mm 

d’épaisseur (noté x). La première moitié du lingot est coulée sans affinant puis 1kg/t de 

l’affinant Al-3Ti-1B est ajouté pour le reste de la coulée. La température d’entrée du métal 

liquide est de 705°C et un sac de distribution est utilisé (Joly A. 2000).  

3.2.1.  Résultats expérimentaux  

Les mesures de composition en soluté faites par OES (Optical Emission Spectroscopy) 

sont décrites dans (Daloz D. 2002). La composition en magnésium (initialement égale à 

4,06wt.%) est mesurée pour une altitude (notée y) donnée entre x=-62,5 mm et x=262,5 mm 

(x l’épaisseur) et entre z=12,5 mm et z=1037,5 mm (z la largeur). Cette zone de mesure 

correspond au plan représenté en rouge Figure 4- 17-a. Des mesures sont effectuées dans 

cette zone selon un quadrillage d’environ 25 mm de côté, comme représenté Figure 4- 17-b. 

On a ainsi la composition en soluté sur légèrement plus d’un quart d’un plan horizontal.  
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(b) (a) 

Figure 4- 17 : (a) Schéma de la coulée étudiée avec en rouge la partie du plan horizontal où les 
mesures de composition en soluté sont réalisées et (b) quadrillage des points de mesure dans la zone 
concernée – réalisé à partir des données dans (Joly A. 2000). 
 

 

En supposant ensuite une symétrie axiale à mi-largeur et à mi-épaisseur, on peut en 

déduire une carte de ségrégation en magnésium sur tout un plan horizontal. Ces mesures 

sont effectuées dans la première partie du lingot, non affinée, et dans la seconde moitié, 

affinée 1kg/t de l’affinant Al-3Ti-1B. On obtient ainsi les cartes de ségrégation données Figure 

4- 18: 

 
Figure 4- 18 : Mesures de macroségrégation réalisées à deux altitudes dans le lingot, la première 
dans partie non affinée et la seconde dans la partie affinée du lingot – tiré de (Joly A. 2000). 
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Un profil moyen de ségrégation en magnésium selon l’épaisseur x peut alors être 

obtenu en moyennant les profils obtenus aux différentes valeurs de la largeur (entre 

z=312,5mm et z=937,5mm, correspondant aux traits rouges Figure 4- 18). On donne le profil 

moyen ainsi que les extrema Figure 4- 19 pour la zone affinée  (à deux altitudes) et pour la 

zone non affinée de la ségrégation relative 0m

m

C C

C


 : 

 
(a) 

 
(b) 

Figure 4- 19 : Profil expérimental de composition relative en magnésium selon l’épaisseur x, 
moyenné entre z=312,5mm et z=937,5mm pour (a) y=2600mm et y=2800mm (partie affinée) et (b) 
y=1500mm (partie non affinée). 

 

 De même, la microstructure est étudiée par microscopie optique { partir d’échantillons 

prélevés selon l’épaisseur du lingot, comme on peut le voir Figure 4- 20: 

 
Figure 4- 20 : Microstructure selon la distance au centre, pour les cas affiné et non affiné – tiré de 
(Joly A. 2000). 

 

La taille des grains est déduite par analyse d’image { z=450mm, et donnée Figure 4- 21: 
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Figure 4- 21 : Profil expérimental de taille finale de grains selon l’épaisseur x { z=450mm dans le cas 
non affiné et le cas affiné- tiré de (Daloz D. 2002) 

 

Nous allons donc chercher à comparer ces résultats expérimentaux aux profils de taille 

de grains et de macroségrégation obtenus par le modèle SOLID. 

3.2.2.  Modélisation du cas  

L’alliage 5182 est modélisé par un alliage binaire Al-4,06wt.%Mg. Les propriétés du 

diagramme de phase ainsi que les autres données thermodynamiques utilisées sont tirées de 

(Jalanti T. 2000) et données en annexe. La particularité du magnésium est qu’il est plus léger 

que l’aluminium. Ainsi, lorsque le liquide s’enrichit en soluté au cours de la solidification, sa 

masse volumique diminue, comme on peut le voir Figure 4- 22. La masse volumique de la 

phase liquide est estimée pour l’alliage binaire par le modèle de Scheil et par le modèle des 

bras de levier. 

  
Figure 4- 22 : Evolution de la masse volumique du solide, du liquide et de la moyenne des deux 
phases avec la fraction solide (le chemin de solidification est calculé par le modèle de Scheil jusqu’{ 
la température eutectique en traits pleins et par le modèle des bras de lever en pointillés).  

 

Comme la largeur du lingot est très grande devant son épaisseur, on suppose le 

système bidimensionnel. De plus, on suppose qu’il existe une symétrie axiale en x=0 donc le 

système étudié fait 275 mm de largeur (toujours noté x) et on fixe la hauteur du système à 

1000 mm (toujours noté y). La zone modélisée correspond à la zone représentée en rouge 
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Figure 4- 23-a, et reprise Figure 4- 23-b avec les conditions aux limites thermiques. Un 

combo-bag étant utilisé dans l’expérience, on suppose également que l’entrée du métal se fait 

sur toute la largeur. Le métal est injecté { 705°C au centre du lingot dans l’expérience, mais 

les mesures de température effectuées au cours de la solidification montrent que le métal 

refroidit très rapidement à la surface du métal liquide : les 5 thermocouples indiquent une 

température de l’ordre de 670°C { la surface (Drezet J.M. 2000). On considère donc que le 

métal est à cette température sur toute la surface supérieure du système. 

 
(a) 

 
 

(b) 

Figure 4- 23 : (a) Schéma 3D de la coulée étudiée. (b) Schéma 2D du système utilisé pour modéliser la 
coulée.  

 

Ces mesures de température ont également permis, par méthode inverse, de 

déterminer le flux d’extraction de chaleur latéral fonction de l’altitude  y  (Drezet J.M. 

2000)   . Le flux de chaleur est déterminé par cette méthode jusqu’{ 0,3m de la surface du 

métal liquide. Nous l’avons ensuite extrapolé de façon { obtenir un marais continument 

convexe. Il est tracé Figure 4- 24 et les valeurs sont données en annexe. Le flux de chaleur est 

supposé nul sur les autres frontières du système. 
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Figure 4- 24 : Flux d’extraction de chaleur { la surface latérale du lingot, obtenu par méthode inverse 
par J.M.Drezet et al. dans (Drezet J.M. 2000) entre 0 et 0,3m puis extrapolée. La fonction, affine par 
partie, est décrite en annexe. 

 

Le métal est affiné avec 1kg/t de Al-3Ti-1B, mais nous ne disposons pas des 

caractéristiques de la distribution en taille des affinants pour cet affinant. Nous avons par 

contre les informations pour l’affinant Al-5Ti-1B, qui donne des résultats très proches en 

termes de taille de grains  pour des tests de type TP-1 comme nous l’avons vu dans le premier 

chapitre au paragraphe 1.3.1.2. Nous utilisons donc la loi de distribution en taille de l’affinant 

Al-5Ti-1B dans nos calculs. A partir des paramètres de cette loi de distribution, issus de 

(Tronche A. 2000), la discrétisation de la loi de germination utilisée correspond à celle 

donnée Figure 4- 25 en rouge. Lorsque l’alliage n’est pas affiné, on constate que la taille des 

grains mesurée expérimentalement est approximativement doublée (Figure 4- 21), 

comparativement au cas affiné. Cela signifie que la densité de grains est approximativement 

divisée par 8. Ne pouvant modéliser la solidification sans imposer une loi de germination 

hétérogène dans SOLID, nous décidons donc d’utiliser une loi de germination 8 fois plus 

faible, comme donné Figure 4- 25 en bleu. 

  
Figure 4- 25 : Classes de germes utilisées dans l’étude, correspondant { 1kg/t d’affinants de type Al-
5Ti-1B dans le cas affiné (caractéristiques de la loi de germination tirées de (Tronche A. 2000)) et à 
0,125kg/t dans le cas non affiné, soit 8 fois moins de germes.  

 

Le pas de temps de calcul est fixé à dt=10-3s et le maillage est constitué de 51x200 

mailles carrées de 5mm de côté. Ce pas de temps de calcul permet la convergence sans trop 
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augmenter le temps de calcul (déjà de plusieurs semaines pour le cas du calcul complet). Le 

marais étant très profond, on a choisi de gardé la même taille de maille dans tout le domaine. 

Le modèle pour le transport de la phase solide est modifié pour prendre en compte l’inertie 

de la phase solide ainsi que les contraintes internes à la phase, comme proposé par 

L.Heyvaert et décrit en annexe. 

3.3.  Définition des cas traités  

L’objectif est ici de voir dans quelle mesure notre modèle permet de prédire les 

tendances en termes d’hétérogénéités de composition et de taille de structures en CCV.  

Pour cela, nous commençons par ne prendre en compte que le mouvement du liquide et 

des germes. Le Cas 1 (retrait) et le Cas 2 (convection thermo-solutale) permettent de 

distinguer l’effet de ces deux phénomènes et de voir l’importance relative de chacun 

lorsqu’on les combine (Cas 3). On ajoute ensuite le mouvement des grains en les supposant 

globulaires dans le Cas 4 (en vert). On teste enfin le modèle de croissance en supposant les 

grains dendritiques et en considérant un modèle de pointe hémisphérique dans le Cas 5 (en 

orange) puis un modèle de pointe paraboloïdale dans le Cas 6 ( en rouge). A chaque fois, on 

teste trois valeurs de la fraction de blocage des grains : a-gbloc=0,3, b- gbloc=0,4 et c- gbloc=0,5. 

Les phénomènes physiques pris en compte dans chaque cas sont rappelés Tableau 4- 2: 

Tableau 4- 2 : Définition des cas pour l’étude EMPACT 

 Mouvement du 

liquide 

Mouvement 

des grains 

Morphologie dendritique des 

grains 

 Convection 

thermo-

solutale 

retrait  pointe 

hémisphérique 

pointe 

parabolique 

Cas 1 non oui non non non 

Cas 2 oui non non non non 

Cas 3 oui oui non non non 

Cas 4 - a oui oui oui- gbloc=0,3 non non 

Cas 4 - b oui oui oui- gbloc=0,4 non non 

Cas 4 - c oui oui oui- gbloc=0,5 non non 

Cas 5 - a oui oui oui- gbloc=0,3 oui non 

Cas 5 - b oui oui oui- gbloc=0,4 oui non 

Cas 5 - c oui oui oui- gbloc=0,5 oui non 

Cas 6 - a oui oui oui- gbloc=0.3 non oui 

Cas 6 - b oui oui oui- gbloc=0,4 non oui 

Cas 6 - c oui oui oui- gbloc=0,5 non oui 
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3.4.  Modélisation sans mouvement des grains  

Dans un premier temps, on cherche à voir dans quelle mesure le modèle permet 

d’estimer les hétérogénéités de composition et de taille de structures lorsque le mouvement 

des grains est négligé. On prend donc en compte le mouvement du liquide dû à la convection 

thermo-solutale et au retrait, ainsi que le mouvement des germes avec le liquide. Ceci 

correspond au Cas 3. Afin de mettre en évidence l’impact des deux phénomènes { l’origine de 

la convection du liquide sur la formation des hétérogénéités, on décompose les phénomènes : 

dans le Cas 1, seul le retrait est pris en compte  et dans le Cas 2, seule la convection thermo-

solutale induit le transport du liquide.  

On constate que la physique prise en compte pour le transport de la phase liquide a un 

effet sur la thermique au centre dans le lingot. On donne Figure 4- 26 (a-b-c) la carte de 

température autour du liquidus (égale à 636,83°C à la composition nominale) pour les Cas 1 à 

3. Les lignes en rouge indiquent la position du liquidus et du solidus (caractérisés 

respectivement par gs=0 et gs=1). On constate que le refroidissement est plus important au 

centre du lingot dans la zone totalement liquide lorsque la convection naturelle est prise en 

compte. Le liquidus est donc dans ce cas plus haut. La thermique aux fortes fractions solides 

et dans la phase entièrement solide n’est pas contre pas impactée par le transport de la phase 

liquide. 

On comprend mieux l’effet de la convection naturelle et du retrait sur le 

refroidissement en regardant l’effet de ces deux phénomènes sur l’écoulement. On donne 

Figure 4- 26 (d-e-f) la carte et les lignes de courant de la vitesse intrinsèque du liquide 

(relativement à la vitesse de coulée), ainsi que la position du liquidus et du solidus, et ceci 

pour les Cas 1, Cas 2 et Cas 3. 
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(a) Cas 1 

 
(b) Cas 2 

 
(c) Cas 3 

[ ]T C  

 

 
(d) Cas 1 

 
(e) Cas 2 (f) Cas 3 

Figure 4- 26 : (a-b-c) Cartes de température autour du liquidus et (c -d-e) Cartes et lignes de courant 
(en noir) de la vitesse intrinsèque du liquide (relativement à la vitesse de coulée, en m/s) pour les 
Cas 1, Cas 2 et Cas 3. La position des liquidus et solidus est indiquée par les lignes rouges.  
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Lorsque seul le retrait est pris en compte (Cas 1), l’écoulement est contrôlé par l’appel 

du liquide vers les zones de fortes fractions solides. Les lignes de courant sont donc dirigées 

vers l’extérieur dans la zone pâteuse (Figure 4- 26-d). L’écoulement est approximativement 

vertical dans la zone totalement liquide mais la vitesse du liquide devient supérieure à la 

vitesse de coulée de façon { alimenter la zone pâteuse. L’intensité de l’écoulement induit par 

le retrait reste cependant trop faible pour impacter la thermique dans le lingot (les vitesses 

intrinsèques de la phase liquide relativement à la vitesse de coulée sont au maximum de 

l’ordre de 0,15mm.s-1).  

De plus, l’écoulement n’étant presque pas impacté par le retrait dans la zone liquide, le 

mouvement des germes ne l’est pas non plus. La densité de chaque classe est égale { sa 

densité nominale jusqu’{ la zone de germination. Le système peut donc être assimilé { un 

système fermé et la densité finale de grains à une abscisse donnée ne dépend que de la 

surfusion maximale atteinte à cette abscisse. Celle-ci est donnée Figure 4- 27 pour les trois 

premiers cas. La taille finale de grains dans le Cas 1 est très proche de celle obtenue sans 

aucun phénomène de transport (autre que la diffusion thermique), et varie de près de 700μm 

an centre { 350μm près de la paroi (Figure 4- 28-a).  

L’effet de l’écoulement induit par le retrait sur les macroségrégations est plus 

important et une ségrégation négative apparait au centre, comme on peut le voir Figure 4- 

28-b. En effet, comme le retrait induit un transport du liquide approximativement dirigé vers 

les fractions solides croissantes, le liquide plus riche que le solide qu’il entoure se déplace 

vers les parois du lingot : le centre s’appauvrit en soluté. On donne Figure 4- 29 la carte de 

ségrégation relative en soluté pour les trois premiers cas. On peut donc voir Figure 4- 29-a la 

zone de formation des ségrégations dans le Cas 1. 

 

 
 

Figure 4- 27 : Profil de surfusion maximale (en valeur absolue) dans les Cas 1, Cas 2 et Cas 3 (en 
traits fins) et interpolation par un polynôme de degré 6 (en traits épais).  

 

Dans le Cas 2, la convection thermo-solutale induit un écoulement dans le sens horaire 

dans le système, plus précisément dans la zone totalement liquide (Figure 4- 26-e). Le sens de 

l’écoulement dans ce cas ne pouvait être estimé a priori. Le métal liquide, en se refroidissant 

près de la paroi, devient plus dense et descend vers le centre du lingot, ce qui induit bien un 

écoulement dans le sens horaire. Cependant, dans cette zone, le métal tend également à 

s’enrichir du fait du rejet de soluté lors de la solidification, ce qui l’allège. L’effet solutal a 

alors tendance { inverser le sens de l’écoulement. On constate donc que l’effet thermique est 
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prédominant dans le cas étudié. Dans la zone pâteuse, la vitesse devient faible (inférieure à 

10-5m/s dès gs>0,1).  

L’enrichissement en soluté dans le bain liquide est négligeable donc l’écoulement induit 

par la convection naturelle a un très faible impact sur les macroségrégations, comme on peut 

le constater Figure 4- 29-b. Le profil final de ségrégation relative est dans ce cas proche de 0 

sur toute l’épaisseur (Figure 4- 28-b). L’écoulement induit par la convection naturelle a par 

contre un impact sur la formation des structures car il modifie le refroidissement. Le métal 

est rapidement refroidi en haut du lingot puis la température est presque uniforme dans le 

liquide et dans le haut de la zone pâteuse (Figure 4- 26-b). La vitesse de refroidissement est 

donc moins importante dans la zone de germination que dans le Cas 1. Ce résultat seul 

mènerait à la conclusion que la surfusion maximale atteinte est plus faible dans le Cas 2 que 

dans le Cas 1 sur toute l’épaisseur. Or on constate que ce raisonnement n’est pas vérifié au 

centre du lingot (Figure 4- 27). Un autre phénomène rentre en jeu : le mouvement des 

germes. Le brassage dans la zone liquide modifie profondément la densité en germes dans 

cette zone. Les germes sont en effet entrainés par le liquide vers la paroi, puis sont en partie 

activés en longeant la zone de germination vers le centre. Au centre du lingot, la distribution 

en taille des germes est donc totalement modifiée : seuls les germes trop petits pour être 

activés près de la paroi atteignent le centre. La compétition entre germination et croissance 

est alors modifiée et on constate que la surfusion augmente (Figure 4- 27).  La taille finale de 

grains reste toutefois supérieure { celle obtenue dans le Cas 1 sur toute l’épaisseur, comme 

on le Figure 4- 28-a. 

 
(a) (b) 

 

 

Figure 4- 28 : (a) Profil de diamètre de grain et (b) profil de composition relative en soluté, dans les 
Cas 1, Cas 2 et Cas 3 ainsi que les résultats expérimentaux. 

 

Enfin, dans le Cas 3, les deux phénomènes induisant la convection de la phase liquide 

sont pris en compte. On peut alors constater que le retrait est le moteur de la formation des 

hétérogénéités de composition tandis que c’est la convection naturelle qui explique en grande 

partie les hétérogénéités de tailles de structures. En effet, la convection naturelle contrôle 

l’écoulement dans la zone totalement liquide donc elle contrôle le refroidissement et la 

distribution locale en taille des germes dans la zone de germination. On peut constater Figure 

4- 27 que le profil de surfusion maximale obtenu pour le Cas 3 est proche de celui obtenu 

pour le Cas 2. Il en va de même pour le profil de taille de grains (Figure 4- 28-a). Cependant, 

nous avons vu que l’écoulement induit par la convection naturelle a un effet très faible sur la 
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formation des ségrégations. Le retrait, contrôlant l’écoulement dans la zone pâteuse,  induit 

au contraire la formation de macroségrégations. La carte de ségrégation obtenue dans le Cas 

3 est donc très proche de celle obtenue dans le Cas 1 (Figure 4- 29), ce qui se retrouve dans 

les profils de ségrégation finale Figure 4- 28-b. 

 
(a) Cas 1 

 
(b) Cas 2 

 
(c) Cas 3 

0

0
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wt
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Figure 4- 29 : Carte de composition relative en soluté et position des liquidus et solidus (en rouge) 
pour (a) Cas 1, (b) Cas 2 et (c) Cas 3. 

 

La Figure 4- 28 permet également de comparer les profils de taille de grains et de 

composition obtenus par le modèle { ceux obtenus par l’expérience dans le cas de l’alliage 

affiné. On constate qu’aucun des trois cas présentés ici ne permet de prédire ne serait-ce que 

qualitativement les résultats expérimentaux. La taille des grains est largement surestimée et 

l’augmentation de la taille des structures au centre du lingot n’est pas retrouvée par 

l’expérience. A l’inverse, l’intensité des macroségrégations est sous-estimée, même si la 

ségrégation centrale négative est retrouvée par le calcul. 

3.5.  Effet du mouvement des grains  

Nous avons vu que nous ne parvenons pas à prédire les hétérogénéités de composition 

et de tailles de structures lorsque le mouvement des grains est négligé. Voyons donc 

comment les prédictions sont modifiées dans le Cas 4, lorsque leur mouvement est pris en 

compte.  
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(a) Cas 3 (b) Cas 4-a (c) Cas 4-b (d) Cas 4-c 
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Figure 4- 30 : (a-b-c-d) Carte et lignes de courant (en noir) de la vitesse intrinsèque du liquide, et (e -
f-g-h) carte de température, pour le Cas 3 et pour le Cas 4 pou r trois valeurs de la fraction de blocage 
des grains (liquidus ligne de blocage des grains et solidus en rouge).  
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La morphologie des grains est supposée globulaire et trois fractions de blocage des 

grains sont étudiées (Cas 4-a : gbloc=0,3, Cas 4-b : gbloc=0,4 et Cas 4-c : gbloc=0,5). L’impact du 

mouvement des grains sur l’écoulement de la phase liquide et sur le refroidissement est 

illustré Figure 4- 30. 

L’écoulement et la géométrie de la zone pâteuse y sont donnés pour le Cas 3 (sans 

mouvement des grains) et pour le Cas 4 pour trois fractions de blocage des grains (Figure 4- 

30-a à Figure 4- 30-d). On peut voir que la zone dans laquelle l’écoulement est contrôlé par le 

retrait diminue lorsque le mouvement des grains est pris en compte, tandis que la zone où 

l’écoulement est contrôlé par la convection thermo-solutale et le mouvement des grains 

augmente. De plus, la prise en compte du mouvement des grains amplifie le mouvement de 

convection du liquide dans le bain liquide. En effet, les grains plus denses que le liquide 

sédimentent vers le centre du lingot et entrainent le liquide. On voit donc clairement que 

l’écoulement est modifié lorsque le mouvement des grains est pris en compte. 

De même, le refroidissement est impacté par le mouvement des grains. Les grains se 

forment principalement près de la paroi et en sédimentant, transportent la chaleur latente 

vers le centre du lingot. Le refroidissement au centre est d’autant plus important que la 

fraction de blocage gbloc est élevée (Figure 4- 30-e à Figure 4- 30-h). 

 
(a) (b) 

 

 

Figure 4- 31 : (a) Profil de diamètre de grain et (b) profil de composition relative en soluté, dans le 
Cas 3 et le Cas 4 pour trois valeurs de la fraction de blocage des grains, ainsi que les résultats 
expérimentaux. 

 

Comme attendu, lorsque le mouvement des grains est pris en compte, la taille des 

grains est plus homogène et en moyenne deux fois plus faible que dans le Cas 3 (Figure 4- 31-

a). La taille de grains prédite se rapproche de celle mesurée expérimentalement. La zone de 

germination, située tout le long du liquidus dans le Cas 3, est désormais localisée près de la 

paroi le long de l’isoligne de blocage des grains. Comme les grains quittent la zone de 

germination, la surfusion y est beaucoup plus élevée, comme on le voit Figure 4- 32-a. Le taux 

de germination, défini { l’équation (4.1), est alors nul au centre du produit et beaucoup plus 

élevé près de la paroi (Figure 4- 32-b). Même si la zone de germination est moins grande, plus 

de grains sont donc formés. 
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(a) (b) 

 

 

Figure 4- 32 : (a) Profil de surfusion maximale (en valeur absolue) et (b) profil de taux de 
germination, dans le Cas 3 et le Cas 4 pour trois valeurs de la fraction de blocage des grains.  

 

Le mouvement des grains impacte également la formation des macroségrégations, 

comme on le voit Figure 4- 31-b. Les grains sédimentent vers le centre du lingot, donc la 

ségrégation y devient plus négative. La largeur du palier de blocage des grains observé au 

centre du lingot se traduit par un palier de ségrégation négative. A l’inverse, les grains 

quittent la zone de germination donc la ségrégation devient plus positive dans la moitié 

extérieure du lingot.  

Plus précisément, on observe une diminution importante de la composition en soluté 

au niveau du palier de blocage des grains (Figure 4- 33). La variation temporelle de la 

composition moyenne dans le repère attaché { la lingotière s’exprime comme : 

 0
l sm

l l l s s s

C
g v C g v C

t

       
   

  (4.2) 

En supposant la diffusion parfaite dans les deux phases (modèle des bras de levier), 

cette équation devient dans le repère lié au lingot solide (donc se déplaçant à la vitesse vc par 

rapport au repère d’origine): 
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  (4.3) 

Sur le front de blocage, le premier terme de droite est dominant et fortement négatif. 

On retrouve la diminution de la composition en soluté au niveau du blocage des grains au 

centre du lingot. Près de la paroi, un tel raisonnement n’est plus possible car la germination 

se passe précisément le long de l’isoligne de blocage des grains. L’hypothèse des bras de 

levier n’est donc plus adaptée et la variation de la composition moyenne est plus complexe { 

exprimer.  

Les cartes de ségrégation relative en soluté données Figure 4- 33 permettent également 

de voir l’effet du retrait : la ségrégation négative induite par le blocage des grains est 

amplifiée par le retrait dans la zone poreuse au centre. On observe donc en plus du plateau de 

ségrégation négative (de la largueur du plateau de blocage des grains) un pic de ségrégation 

plus négative au centre.  
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Figure 4- 33 : Carte de composition relative en soluté, liquidus, ligne de blocage des grains et solidus 
en rouge pour le Cas 3 et pour le Cas 4 pour trois valeurs de la fraction de blocage des grains.  

 

Faire varier la fraction de blocage des grains a un impact relativement faible sur la 

structure de l’écoulement (Figure 4- 30). On peut constater Figure 4- 34-a que la position de 

l’isoligne de blocage des grains varie très peu lorsque l’on fait varier gbloc de 0,3 à 0,5. 
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(a) Cas 4 –a,b,c (b) Cas 5 –a,b,c (c) Cas 6 –a,b,c 
Figure 4- 34 : Effet de la fraction de blocage des grains sur la position des isolignes de liquidus 
(gs=0), de solidus (gs=1) et de blocage des grains (g env=gbloc) pour (a) le Cas 4, (b) le Cas 5 et (c) le 
Cas 6. (gbloc=0,3 en rouge, gbloc=0,4 en bleu et gbloc=0,5 en vert). Dans chaque carte, la position des 
liquidus et solidus dans le Cas 3 est rappelée en traits noirs. 

 

Les isolignes de liquidus, de blocage et de solidus sont en effet tracées Figure 4- 34 

pour les trois fractions de blocage et comparées à celles obtenues dans le Cas 3 (en noir). Si la 

position du front de blocage ne change pas avec la valeur de la fraction de blocage choisie, 

c’est parce que la solidification et le refroidissement sont modifiés par ce paramètre. Lorsque 

le blocage des grains est plus tardif (Cas 4-c), la densité et le diamètre des grains quittant la 

zone de germination près de la paroi sont plus élevés, comme on peut le voir Figure 4- 35. On 

donne Figure 4- 35 la carte de densité de grains dans la zone de mouvement des grains, ainsi 

que les isolignes de tailles de grains (en blanc) et les vecteurs de la vitesse intrinsèque du 

solide (dans le repère attaché au moule, en noir), et ce pour les trois fractions de blocage : 
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N [m-3] 

  

Figure 4- 35 : Effet de la fraction de blocage des grains sur la croissance et le mouvement des grains 
dans la zone de germination.  La densité de grains est donnée en couleur, le diamètre des grains par 
des isolignes blanches pour 30 60 et 90μm et leur vitesse intrinsèque (dans le repère attaché au 
moule) en vecteurs noirs. 

 

Lorsque la fraction de grain de blocage est plus importante, les grains peuvent quitter 

la zone de germination jusqu’{ des fractions plus élevées, donc la zone de mouvement des 

grains près de la paroi s’élargit, comme on peut le voir Figure 4- 35. De plus, la surfusion et 

donc le taux de germination y sont plus élevés (Figure 4- 32-a et Figure 4- 32-b). On voit 

Figure 4- 35 que la densité et le diamètre moyen des grains dans cette zone sont plus élevés. 

La vitesse de transport des grains est donc plus élevée et favorise l’écoulement liquide dans le 

sens horaire. Le refroidissement et la solidification sont alors plus rapides et les grains sont 

bloqués presque { la même altitude.  On peut voir l’impact de la fraction de blocage sur le 

refroidissement Figure 4- 30. 

Au centre du lingot, l’empilement des grains au niveau de la fraction de blocage induit 

un saut de fraction solide et de densité de grains. Lorsque les grains sont bloqués à une plus 

grande fraction solide, le gradient de fraction solide est plus élevé dans la zone pâteuse, 

menant à un blocage des grains à la même altitude. Plus près de la paroi, la zone de 

mouvement des grains est beaucoup plus réduite mais elle augmente de façon significative 

lorsque le blocage est retardé, d’où l’effet amplifié du mouvement des grains sur la 

germination (Figure 4- 32-b). Dans cette zone, on n’observe pas de saut de densité de grain 

au niveau du blocage des grains, ce qui indique que le blocage ne se fait pas par empilement 

comme au centre du lingot mais par croissance. 

Cependant, quelle que soit la valeur de la fraction de blocage, on ne parvient pas à 

prédire les tendances observées expérimentalement en termes de macroségrégations (Figure 

4- 31-b). La largeur de la zone de ségrégation négative est surestimée et on ne retrouve pas la 

ségrégation très positive à x=80mm. Des tests menés avec des fractions de blocage plus faible 

(gbloc=0,1 et gbloc=0,2) mènent { des profils de ségrégations similaires. Seule l’intensité des 

ségrégations est réduite lorsque la fraction de blocage diminue.  

De même, la perméabilité de la zone empilée n’influe pas sur la formation des 

ségrégations de façon notable. En effet, on a montré au chapitre précédent (en lingot) 

qu’augmenter la valeur du DAS  augmentait la profondeur de la zone poreuse impactée par la 

convection naturelle. Or la convection naturelle a un impact négligeable sur la formation des 
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macroségrégations dans notre cas et l’écoulement est contrôlé par le retrait dès la fraction de 

blocage des grains. La prise en compte des autres éléments d’alliage dans l’estimation de la 

masse volumique de la phase liquide, qui réduit le coefficient d’expansion volumique solutale 

d’environ 30%, n’a pas plus d’impact. Les forces motrices principales dans la zone de grains 

mobiles sont la convection thermique et l’entrainement des grains. 

La prise en compte du mouvement des grains permet par contre de prédire l’ordre de 

grandeur de la taille des structures, qui était largement surestimée lorsque le mouvement des 

grains était négligé. Ainsi, si le mouvement des grains permet de prédire de façon plus précise 

la taille des structures, le critère pour leur blocage induit un palier au centre du lingot en 

termes de ségrégation qui n’est pas observé expérimentalement.  

3.6.  Effet du modèle de croissance  

Le modèle de croissance globulaire ne permettant pas d’estimer correctement la 

formation des macroségrégations, voyons si la prise en compte de la morphologie 

dendritique des grains permet d’améliorer nos estimations. Pour cela, nous allons étudier les 

deux modèles de croissance utilisés jusqu’{ présent, { savoir le modèle de pointe 

hémisphérique et le modèle de pointe paraboloïdale. 

3.6.1.  Modèle de pointe hémisphérique 

Lorsque la morphologie dendritique des grains est prise en compte avec le modèle de 

pointe hémisphérique, l’écoulement et la solidification sont impactés. La Figure 4- 36 donne 

la carte et les lignes de courant de la vitesse intrinsèque du liquide ainsi que la position du 

liquidus, du blocage des grains et du solidus en rouge pour le Cas 5 (mouvement de grains 

dendritiques avec le modèle de pointe hémisphérique) gbloc=0,3. Les cartes pour le Cas 3 et le 

Cas 4-a sont également rappelées ici pour aider à la comparaison. 

On peut voir Figure 4- 34 que lorsque la morphologie dendritique des grains est prise 

en compte (avec un modèle de pointe hémisphérique), le solidus descend légèrement et 

surtout, l’isoligne de blocage des grains est plus haute. Le blocage des grains intervient plus 

tôt car il a lieu non plus à gs=gbloc mais à genv=gbloc. Plus les grains sont dendritiques, plus ils 

sont bloqués rapidement. L’écoulement dans la zone poreuse reste lui comparable au cas 

globulaire, aussi bien en termes de direction que de vitesse (moins de 0,15 mm.s-1).  

L’atténuation du mouvement des grains dans le Cas 5 impacte le refroidissement, à 

travers le transport de la chaleur latente. On peut comparer les cartes de température dans le 

Cas 3 (grains fixes, Figure 4- 36-d), dans le Cas 4-a (grains globulaires, Figure 4- 36-e) et le 

Cas 5-a (grains dendritiques, Figure 4- 36-f) pour une fraction de blocage fixée à gbloc=0,3. Le 

refroidissement dans le Cas 5 reste plus important que dans le Cas 3 mais il est plus faible que 

dans le Cas 4.   
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Figure 4- 36 : (a-b-c) Carte et lignes de courant (en noir) de la vitesse intrinsèque du liquide, et (d-e-
f) carte de température, pour le Cas 3, le Cas 4-a et le Cas 5-a (liquidus, ligne de blocage des grains et 
solidus en rouge). 
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Comme dans l’étude précédente, lorsque la morphologie dendritique des grains est 

prise en compte, le flux de grains à quitter la zone de germination est plus faible car les grains 

sont bloqués plus rapidement. La surfusion atteinte dans cette zone est donc plus faible 

(Figure 4- 37-c) et le taux de germination est réduit (Figure 4- 37-d). La localisation de la 

zone de germination est très peu modifiée mais moins de grains sont formés. Le flux de grains 

à quitter la zone de germination étant réduit, on comprend pourquoi l’effet du mouvement 

des grains sur la formation des macroségrégations est atténué. La distribution en taille des 

grains reste très uniforme dans le lingot comme dans le Cas 4 (excepté dans la zone de 

germination près de la paroi où les grains sont plus dendritiques et sont bloqués à de faibles 

fractions solides) mais la taille moyenne de grains est de l’ordre de 300μm dans le Cas 5 

contre environ 200μm dans le Cas 4 (Figure 4- 37-a). La microstructure devient donc plus 

grossière lorsque leur morphologie dendritique est prise en compte avec ce modèle. 

 
(a) (b) 

 

 

 
(c) (d) 

Figure 4- 37 : (a) Profil de diamètre de grain, (b) profil de composition relative en soluté, (c) profil 
de surfusion maximale (en valeur absolue) et (d) profil de taux de germination, dans le Cas 4 et dans 
le Cas 5 pour trois valeurs de la fraction de blocage des grains, ainsi que les résultats expérim entaux. 

 

Le transport du solide vers le centre étant atténué, l’effet du mouvement des grains sur 

la formation des macroségrégations est réduit, comme on peut le voir Figure 4- 38-a et Figure 

4- 38-b. Le saut de composition au niveau du plateau de blocage des grains est beaucoup 

moins important. De plus, le palier de blocage étant situé plus haut, il est plus large donc le 

plateau de ségrégation négative est plus large également (Figure 4- 37-b). On s’éloigne encore 

du profil obtenu par l’expérience au centre du lingot, mais l’estimation près de la paroi 

devient plus proche du profil expérimental. 
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Figure 4- 38 : Carte de composition relative en soluté, liquidus, ligne de blocage des grains et solidus 
en rouge pour le Cas 4(gbloc=0,3) et le Cas 5 (mouvement de grains dendritiques avec le modèle de 
pointe hémisphérique) pour g bloc=0,3, gbloc=0,4 et gbloc=0,5 

 
(a) Cas 5-a (b) Cas 5-b (c) Cas 5-c 

gi [-] 

 

Figure 4- 39 : Carte de la fraction interne, liquidus, ligne de blocage des grains et solidus (en rouge) 
pour le Cas 5 (mouvement de grains dendritiques avec le modèle de pointe hémisphérique) pour (a) 
genvp=0,3 ,(b) genvp=0,4 et (c) genvp=0,5. 
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On peut étudier l’évolution de la morphologie des grains au cours de la solidification { 

partir des cartes de fraction interne (gi=gs/genv) données Figure 4- 39 pour trois fractions de 

blocage des grains. On voit que les grains sont très dendritiques au début de la solidification 

(c’est-à-dire aux faibles valeurs de gs) puis ils se globularisent au cours de la solidification. Ils 

restent néanmoins très dendritiques au moment de leur blocage au centre du lingot, comme 

on peut le voir Figure 4- 40 où on donne le profil de gi au moment du blocage des grains. Leur 

morphologie semble rester plus globulaire près des parois, mais il est { noter qu’il est 

complexe de déterminer la fraction interne au moment du blocage près des parois, car dans 

cette zone la fraction interne varie extrêmement rapidement. La fraction interne passe par 

exemple en x=197,5mm de gi=0,23 (pour genv=0,25, juste avant le blocage des grains) à 

gi=0,83 (pour genv=0,57, juste après le blocage des grains) en 5mm seulement ! 

 

 
 

Figure 4- 40 : Profil de fraction interne au moment du blocage des grains dans le Cas 5 pour trois 
valeurs de la fraction de blocage des grains. 

 

Comme dans le Cas 4, trois fractions de blocage ont été étudiées pour le Cas 5. Cette 

fois-ci, non seulement le blocage des grains n’arrive pas plus bas dans le lingot mais il 

remonte même lorsque la fraction de blocage augmente. On peut le voir clairement Figure 4- 

34-b. 

La morphologie est d’après ce modèle plutôt globulaire près des parois et dendritique 

au centre du lingot. Or les observations expérimentales ont permis de mettre en évidence des 

structures globulaires sur toute l’épaisseur du lingot dans le cas affiné (Daloz D. 2002). Le 

modèle semble donc surestimer la dendritisation des grains dans ce cas. De plus, l’estimation 

de la ségrégation finale s’éloigne du profil obtenu expérimentalement. La dendritisation des 

grains équiaxes telle qu’elle est prédite par le modèle de pointe hémisphérique ne permet pas 

d’expliquer la macroségrégation dans cette plaque. 

3.6.2.  Modèle de pointe parabolique  

Lorsque l’on prend en compte la morphologie dendritique des grains  avec un modèle 

de pointe paraboloïdale, les résultats sont totalement différents. On compare Figure 4- 41 la 

carte de ségrégation pour une fraction de blocage fixée à gbloc=0,3 pour les trois modèles : le 

modèle globulaire et le modèle dendritique avec les deux modèles de pointe. On constate que 

si dans notre étude le modèle de pointe hémisphérique estompe les ségrégations, le modèle 
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de pointe paraboloïdale les amplifie. On peut également voir Figure 4- 42 la carte de fraction 

interne pour les deux cas dendritiques, ainsi que le zoom de ces cartes dans la zone de 

germination. On observe que dans le Cas 5, la morphologie est dendritique (surtout au 

centre) alors que dans le Cas 6, la morphologie est très rapidement globulaire, et ce sur toute 

l’épaisseur du produit. Le modèle de pointe a donc un effet considérable { la fois sur la 

morphologie finale des grains et sur la formation des hétérogénéités de composition. 
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Figure 4- 41 : Carte de composition relative en soluté et position des liquidus et solidus (en rouge) 
pour (a) Cas 4-a, (b) Cas 5-a et (c) Cas 6-a (gbloc=0,3). 

 

Les différences observées entre le Cas 4 et le Cas 6 peuvent avoir deux origines. Dans le 

modèle dendritique, la géométrie des grains est supposée octaédrique, même lorsque les 

grains sont globulaires, comme on l’a vu dans le chapitre II. A volume égal, la surface 

spécifique d’échange entre les phases solide et liquide est alors près de 20% supérieure dans 

le modèle dendritique, favorisant ainsi la solidification. Mais surtout, dans le Cas 6-a, si les 

grains sont globulaires au moment du blocage des grains, ils sont dendritiques aux faibles 

fractions solides. Cela peut globalement changer l’hydrodynamique dans la zone pâteuse 

mobile. 
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a) Cas 5-a 

 
b) Cas 6-a 

gi [-] 

 

c) Cas 5-a d) Cas 6-a 
Figure 4- 42 : (a-b) Carte de fraction interne dans le Cas 5-a et le Cas 6-a, ainsi que les isolignes de 
liquidus, de blocage des grains et de solidus en rouge et (c -d) zoom de ces cartes dans la zone de 
germination. 

 
Plus précisément, voyons l’impact du modèle de croissance sur la germination, près de 

la paroi. On a vu que lorsque le modèle de pointe est supposé hémisphérique, la 

dendritisation est très rapide (Figure 4- 42-c). Les grains sont donc bloqués plus tôt après 

leur germination, réduisant le flux de grains quittant la zone de germination. C’est pourquoi 

le taux de germination est beaucoup plus faible que dans le cas globulaire (Figure 4- 37-d). 
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Les vitesses du solide sont légèrement plus faibles (Figure 4- 43-a et Figure 4- 43-a-b), tandis 

que les fractions de solide dans la zone mobile sont moins élevées (on le voit près de la paroi 

Figure 4- 43-d et Figure 4- 43-e). Le transport de la phase solide est donc réduit par rapport 

au cas globulaire. Cette atténuation du flux de grains à quitter la zone de germination a 

plusieurs effets : non seulement la taille de grains finale moyenne est plus élevée (Figure 4- 

37-a) mais les macroségrégations sont atténuées par rapport au cas globulaire (Figure 4- 37-

b).  
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Figure 4- 43 : (a-b-c) Carte de la vitesse intrinsèque du solide, et (d-e-f) carte de fraction solide près 
de la paroi, pour le Cas 4-a, le Cas 5-a et le Cas 6-a (gbloc=0,3). 

 

Dans le cas du modèle de pointe paraboloïdale, la dendritisation est plus faible dans la 

zone de germination, comme on peut le voir Figure 4- 42-c et Figure 4- 42-d. Ce résultat est 

cohérent avec l’étude faite au chapitre II : on avait alors montré que ce second modèle 

favorisait moins la dendritisation. L’effet de la dendritisation sur le flux de grains { quitter la 

zone de germination est dans ce cas faible : le taux de germination reste du même ordre de 

grandeur que dans le cas globulaire (Figure 4- 44-d). La taille finale des grains est donc très 

similaire à celle observée dans le cas globulaire, comme on peut le voir Figure 4- 44-a.  

La dendritisation n’est pour autant pas négligeable dans tout le lingot. Dans la zone 

pâteuse, les grains dendritisent (Figure 4- 42-e), ce qui favorise la croissance de la phase 

solide (par rapport au modèle globulaire), comme on l’a vu au chapitre II (on le voit près de la 

paroi Figure 4- 43-d et Figure 4- 43-f). Le blocage des grains intervient alors à une altitude 
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plus élevée (Figure 4- 34) et la taille des grains augmente plus rapidement dans le marais que 

dans le cas globulaire. C’est pourquoi les vitesses de la phase solide sont plus élevées (Figure 

4- 43). Ainsi, contrairement au modèle de pointe hémisphérique, le modèle de pointe 

paraboloïdale amplifie le phénomène de mouvement des grains !  

 
(a) (b) 

 

 

 
(c) (d) 

Figure 4- 44 : (a) Profil de diamètre de grain, (b) profil de composition relative en soluté, (c) profil 
de surfusion maximale (en valeur absolue) et (d) profil de taux de germination, pour le Cas 4-a, le Cas 
5-a et le Cas 6-a (gbloc=0,3), ainsi que les résultats expérimentaux. 

 

On constate donc que si la prise en compte de la morphologie des grains avec un 

modèle de pointe paraboloïdale ne modifie pas la prédiction de la morphologie et de la taille 

des structures dans le lingot, elle peut modifier l’estimation des macroségrégations.  

Une étude similaire réalisée pour deux autres fractions de blocage des grains montre 

que l’impact du modèle de pointe sur les macroségrégations varie avec la fraction de blocage. 

On donne Figure 4- 45 le profil de ségrégation pour gbloc=0,4 (Figure 4- 45-a) et 

gbloc=0,5(Figure 4- 45-b). Pour ces deux fractions de blocage, l’écart entre le modèle 

globulaire (Cas 4) et le modèle dendritique qui prédit une morphologie globulaire (Cas 6) est 

faible. On voit donc que l’impact de la dendritisation des grains est complexe à analyser car il 

concerne à la fois la germination et la croissance des grains mais également toute 

l’hydrodynamique de la zone pâteuse.  
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 (a)  (b) 

 
 

Figure 4- 45 : (a) Profil de composition relative en soluté pour le Cas 4, le Cas 5 et le Cas 6 pour (a) 
gbloc=0,4 et (b) gbloc=0,5, ainsi que les résultats expérimentaux. 

 

Ainsi, on constate que pour toutes les hypothèses testées, on ne parvient pas à 

retrouver le profil de macroségrégation observé expérimentalement. Le mouvement des 

grains est le phénomène de transport qui a le plus d’impact sur la formation des 

hétérogénéités de composition dans cette étude. Nous avons donc testé plusieurs fractions de 

blocage des grains, ainsi que trois modèles de croissance des grains, mais on obtient dans 

tous les cas un plateau de ségrégation négative au centre qui n’est pas observé dans 

l’expérience.  

De plus, le retrait supposé constant varie en réalité au cours de la solidification, comme 

on peut le voir Figure 4- 22. On a choisi de prendre sa valeur au liquidus donc il est possible 

que l’on sous-estime l’appel du liquide vers les fortes fractions solides dans la zone poreuse. 

Cependant, la prise en compte des autres éléments d’alliage dans l’estimation de la masse 

volumique de la phase liquide a été testée et n’a pas modifié les résultats. Une estimation du 

chemin de solidification (par le modèle de Scheil) réalisée avec le logiciel Thermo-Calc pour 

l’alliage multiconstitué a permis de de constater qu’une troisième phase se forme : Mg2Si. Si la 

densité de cette phase est élevée (3600kg.m-3), elle n’apparait que sous 550°C où la fraction 

liquide est inférieure à 0,02 et sa fraction massique reste très faible. La densité de la phase 

solide varie donc très peu jusqu’en toute fin de solidification.  

3.6.3.  Comparaison de la thermique { l ’expérience  

Des profils verticaux de température ont été obtenus par l’expérience le long de la 

paroi ainsi qu’{ 5 10 15 et 20 mm de la paroi (Drezet J.M. 2000). On compare ces profils à 

ceux obtenus par le modèle pour différentes hypothèses de calcul Figure 4- 46. Dans les 

calculs, les mailles étant de 5mm de côté, la température est estimée à 2,5 mm de la paroi, 

puis 7,5 mm 12,5 mm… Afin de comparer les profils { ceux obtenus par la mesure, on suppose 

donc que la température évolue linéairement entre deux mailles pour obtenir les profils de 

température à 5 mm 10 mm 15 mm et 20 mm de la paroi. L’estimation de la température { la 

paroi est obtenue à partir de la température dans la première maille 2,5mmT  par la relation 

suivante : 
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      2,5
2

paroi mm

x
T y T y y




    (4.4) 

Avec x  la largeur de la maille et  y  le flux d’extraction de chaleur latéral fonction de 

l’altitude. On peut constater que l’estimation de la température dans le modèle dépend de la 

physique prise en compte, pour une même extraction de chaleur.  

Dans le cas (a) de la Figure 4- 46, le métal est simplement advecté, ce qui correspond à 

l’hypothèse utilisée dans (Drezet J.M. 2000) pour déterminer le flux d’extraction de chaleur { 

partir de la température. On devrait donc retrouver exactement les mêmes profils. Les 

différences observées signifient que les propriétés thermodynamiques que nous utilisons 

(tirées de (Jalanti T. 2000)) sont différentes de celles utilisées pour la détermination du flux 

dans (Drezet J.M. 2000). Si la conductivité thermique est semblable d’après les deux sources, 

la capacité thermique utilisée dans  (Drezet J.M. 2000) n’est pas précisée. On constate donc 

que même en utilisant les mêmes hypothèses de calculs, le choix des propriétés 

thermodynamiques modifie de façon notable la thermique dans le métal et donc la 

solidification. Lorsque le transport de la phase liquide est pris en compte (Figure 4- 46-b), 

puis lorsque le mouvement des grains est ajouté (Figure 4- 46-c), la thermique est modifiée : 

le transport tend à homogénéiser la température donc le refroidissement près de la paroi est 

ralenti. On constate que si l’estimation de la température au niveau du refroidissement 

primaire est proche des mesures expérimentales, le refroidissement semble ensuite sous-

estimé. Ces différences peuvent impacter la thermique au centre du lingot, où le métal n’est 

pas totalement solidifié à cette altitude, et donc modifier la solidification dans cette zone. 

Des mesures expérimentales de la température ont également été effectuées dans 

(Buchholz A. 2000) dans la largeur de la plaque à mi-épaisseur. La comparaison de ce champ 

thermique mesuré dans la largeur du lingot (dans (Buchholz A. 2000)) à celui obtenu par le 

calcul dans l’épaisseur du lingot est donnée Figure 4- 47, pour le calcul sans mouvement des 

grains et avec. La température n’est pas donnée depuis la surface du métal dans le profil 

expérimental donc les deux cartes sont décalées afin de comparer la température à la même 

distance de la surface du métal. Malgré une injection du liquide très simplifiée (sur toute 

l’épaisseur, à température uniforme), on retrouve la tendance observée expérimentalement 

lorsque le mouvement des grains est pris en compte : le gradient de température est 

approximativement vertical, fort près de la surface supérieure du lingot puis presque nul 

dans la zone pâteuse (Figure 4- 47). La température dans le marais est alors très homogène, 

et comprise entre 630°C et 635°C. Il est toutefois difficile de comparer la position du marais 

estimée expérimentalement à une iso-fraction solide dans le calcul.  
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(a) Advection pure 

 
(b) mouvement du liquide (Cas 3) 

 
 (c) mouvement du liquide et du solide (Cas 4-a) 

Figure 4- 46 : profils verticaux de température le long de la paroi et à 5, 10, 15 et 20mm de la 
paroi, obtenus par l’expérience (Drezet J.M. 2000) et par le modèle pour trois hypothèses de calcul 
(a) advection pure, (b) convection naturelle et retrait et (c) convection naturelle, retrait et 
mouvement des grains.  
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(a) Cas 3 

 
(b) Cas 4-a 

Figure 4- 47 : Comparaison de la carte de température dans le marais, obtenue par l’expérience dans 
la largeur de la plaque (à droite) (tiré de (Buchholz A. 2000)) et par le modèle dans l’épaisseur de la 
plaque (à gauche), (a) sans mouvement des grains (Cas 3) et (b) avec mouvement des grains (Cas 4 -
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a). Les isothermes sont données tous les 5°C. La position du marais déterminée expérimentalement 
est donnée en rouge sur le profil expérimental et les iso -fractions solide 0,3 0,5 et 1 sont données 
dans en rouge sur le profil modélisé. 

Ces deux comparaisons aux résultats expérimentaux montrent que l’estimation de la 

température est relativement bonne, mais il est possible que l’extraction de chaleur par l’eau 

de ruissèlement soit sous-estimée dans le bas du lingot dans le modèle. Il serait intéressant 

pour aller plus loin d’effectuer la même étude mais avec une thermique déterminée par le 

modèle de Weckman et Niessen (Weckman D.C. 1982). De plus, avec ce modèle, l’extraction 

de chaleur dépend de la température de paroi. Il est donc impossible d’atteindre des 

températures négatives et le domaine d’étude pourrait être allongé. 

3.7.  Alliage non affiné  

Notre modèle de germination est adapté au cas des coulées affinées. La loi de 

germination est directement obtenue à partir de la loi de distribution en taille des particules 

affinantes. La question de la modélisation des coulées non affinées se pose donc. Sachant que 

la taille finale moyenne des grains est deux fois plus élevée dans l’expérience lorsque l’alliage 

n’est pas affiné (Figure 4- 48) (ce qui signifie que la densité moyenne de grains est environ 8 

fois plus faible), on propose d’adapter la loi de germination en considérant 8 fois moins de 

germes dans chaque classe (Figure 4- 25-a). D’après les résultats expérimentaux, la 

ségrégation est atténuée lorsque le métal n’est pas affiné, comme on peut le voir Figure 4- 48-

c.  De plus, la morphologie, globulaire dans le cas affiné, devient dendritique près des parois 

dans le cas non affiné (Daloz D. 2002). 

On compare Figure 4- 48 les profils de ségrégations et de taille de grain obtenus par 

l’expérience avec et sans affinant et par le modèle pour les deux lois de germination. Les deux 

modèles de pointe sont testés : le modèle de pointe hémisphérique (Cas 5) à gauche et le 

modèle de pointe paraboloïdale (Cas 6) { droite. On constate qu’une fois encore, le modèle de 

pointe hémisphérique amène { une surestimation de taille de grains, mais l’estimation des 

ségrégations est du même ordre de grandeur que dans le profil expérimental. Au contraire, le 

modèle de pointe paraboloïdale permet de prédire correctement la taille moyenne finale des 

grains mais la ségrégation est surestimée. 
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(a) Cas 5-a 

 
(b) Cas 6-a 

 
(c) Cas 5-a 

 
(d) Cas 6-a 

 
Figure 4- 48 : (a et b) Profil de composition relative en soluté et (c et d) profil de diamètre de grain, 
(a et c) pour le modèle de pointe hémisphérique (Cas 5 -a) et (b et d) pour le modèle de pointe 
paraboloïdale (Cas 6-a), ainsi que les résultats expérimentaux dans les cas affiné et non affiné.  

 

Lorsqu’on diminue la densité de germes pour simuler l’absence d’affinage avec le 

modèle de pointe hémisphérique, la morphologie des grains devient plus dendritique dans la 

zone pâteuse (Figure 4- 52) et au moment du blocage des grains (Figure 4- 49-e). La 

compétition entre germination et croissance dans la zone de germination est modifiée. Moins 

de grains sont formés (Figure 4- 49-c)que dans le cas affiné et ils dendritisent plus 

rapidement. Le flux de grains à quitter la zone de germination est donc plus faible. De plus, la 

dendritisation des premiers grains formés favorise leur croissance, donc si la taille des grains 

est plus élevée dans la zone de germination, la fraction solide est peu modifiée par rapport au 

cas affiné. C’est pourquoi le profil de surfusion maximale n’est que peu modifié par la 

diminution de la densité de germes (Figure 4- 49-a). De plus, si le rayon équivalent de la 

phase solide est plus grand dans le cas non affiné, le rayon d’enveloppe est environ deux fois 

supérieur (Figure 4- 50-a et Figure 4- 50-c) ; la force de trainée est donc plus importante mais 

la force d’Archimède est également plus élevée, et on observe que la vitesse de sédimentation 

des grains est peu modifiée (Figure 4- 51-a et Figure 4- 51-c). On donne en effet Figure 4- 50 

la longueur de bras primaire des dendrites en couleurs et  le rayon équivalent de la phase 

solide par les isolignes pour les deux modèles de pointe, pour le cas affiné et le cas non affiné. 
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De plus, la forte dendritisation des grains induit une remontée de l’isoligne de blocage des 

grains, donc l’impact du mouvement des grains sur l’écoulement dans la zone pâteuse est 

légèrement réduit. Le profil de ségrégation est alors plus plat (Figure 4- 48-a). De plus, la 

germination étant réduite, la taille de grains finale moyenne est presque doublée (Figure 4- 

48-c).  

 
(a) Cas 5-a 

 
(b) Cas 6-a 

 
(c) Cas 5-a 

 
(d) Cas 6-a 

 
(e) Cas 5-a 

 
(f) Cas 6-a 

 
Figure 4- 49 : (a et b) Profil de surfusion maximale, (c et d) profil de taux de germination et (e et f) 
profil de fraction interne au moment du blocage des grains, dans le Cas 5 -a (a, c et d) et le Cas 6-a (b, 
d et f) pour les cas affiné et non affiné(données Figure 4- 25). 

 

Avec le modèle de pointe paraboloïdale, réduire la densité de germes a un impact 

différent. Même si les grains sont plus dendritiques dans la zone de germination, ils 

globularisent avant d’être bloqués (Figure 4- 49-f) donc la dendritisation ne prévient pas le 
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départ des grains de la zone de germination comme le prédit le modèle hémisphérique. La 

surfusion atteinte dans la zone de germination augmente fortement en absence d’affinage, en 

comparaison avec le cas affiné (Figure 4- 49-b). Néanmoins, même avec l’augmentation du 

taux de germination ainsi induite, celui-ci reste toujours bien plus faible que dans le cas affiné 

(Figure 4- 49-d). La tendance est donc celle attendue pour ce deuxième modèle de pointe 

également : la réduction de l’affinage a pour effet d’augmenter la taille finale des grains 

(Figure 4- 48-d). 

La réduction de l’affinage a cependant l’effet contraire sur l’hydrodynamique de la zone 

pâteuse par rapport au modèle de pointe hémisphérique. Si la taille des grains devient plus 

élevée que dans le cas affiné, leur dendritisation n’est pas suffisante pour induire une 

augmentation importante de la trainée. Autrement dit, la taille des enveloppes augmente 

dans une moindre proportion que le rayon équivalent de la phase solide (Figure 4- 50-b et 

Figure 4- 50-d). La vitesse de sédimentation des grains augmente alors par rapport au cas 

affiné, comme on peut le voir Figure 4- 51-b et Figure 4- 51-d. Les macroségrégations sont 

donc amplifiées, comme on le voit Figure 4- 48-b. 

Si la morphologie des grains est plus dendritique dans la zone pâteuse dans le cas non 

affiné, elle reste très globulaire au moment du blocage des grains. On ne retrouve donc pas la 

morphologie dendritique observée expérimentalement dans le cas non affiné. 

  



Chapitre IV – Solidification en CCV 

 

192 
 

 
(a) Cas 5-a 

affiné 

 
(b) Cas 6-a 

affiné 

Rbras[μm] 

 

 
(c) Cas 5-a 

non affiné 

 
(d)Cas 6-a 

non affiné 
Figure 4- 50 : Carte de longueur de bras primaire de dendrite et isolignes de rayon de la phase solide 
en micromètres (a-b) pour le cas affiné et (c-d) pour le cas non affiné, pour  le modèle de pointe 
hémisphérique (Cas 5) et le modèle de pointe paraboloïdale (Cas 6) dans la zone de mouvement des 
grains. 
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(a) Cas 5-a 

affiné 

(b) Cas 6-a 

affiné 

 
vs-vl 

[m/s] 

 

 
(c) Cas 5-a 

non affiné 

 (d)Cas 6-a 

non affiné 

Figure 4- 51 : Carte vitesses de sédimentation de la phase solide (a-b) pour le cas affiné et (c-d) pour 
le cas non affiné, pour  le modèle de pointe hémisphérique (Cas 5) et le modèle de pointe 
paraboloïdale (Cas 6) dans la zone de mouvement des grains.  
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a)Cas 5-a 
loi initiale 

b) Cas 5-a 
Loi modifiée 

 
c) Cas 6-a 
loi initiale 

d) Cas 6-a 
Loi modifiée 

gi [-] 

 

Figure 4- 52 : Carte de fraction interne dans le Cas 5-a (a et b) et le Cas 6-a (c et d), ainsi que les 
isolignes de liquidus, de blocage des grains et de solidus en rouge pour la loi de germination initiale 
(a et c) et pour la loi 8 fois plus faible (b et d).  

 

La comparaison aux résultats expérimentaux permet de mettre en évidence les points 

forts de chaque modèle. La compétition entre germination et croissance en présence de 

transport des grains et des germes semble être bien prise en compte par le modèle de pointe 

paraboloïdale : la taille finale moyenne des grains est bien estimée. L’écoulement dans la zone 

pâteuse semble par contre surestimé. Le modèle de pointe hémisphérique, s’il surestime la 

dendritisation des grains et prédit une taille de grains trop élevée, permet d’atténuer l’effet 

du transport des grains sur la macroségrégation. Le degré de ségrégation est mieux estimé 

avec ce second modèle. 

4.  Conclusion 

Malgré des différences notables entre les résultats obtenus par le modèle et par 

l’expérience dans cette étude EMPACT, celle-ci a permis de mettre en évidence plusieurs 

résultats importants : 

- La prise en compte du mouvement des grains est indispensable pour estimer 

correctement la taille finale des structures. En prenant en compte une loi de 
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germination adaptée au type et au taux d’affinant utilisé et le mouvement des 

grains, on parvient à retrouver la taille finale moyenne des grains dans le lingot. 

- Le choix de la fraction de blocage des grains dans une gamme pertinente (0,3-0,5) 

modifie peu l’estimation des profils de taille de grains et de composition. Le critère 

pour le blocage des grains n’est donc pas un paramètre primordial dans notre 

étude. 

- Le modèle dendritique avec pointe hémisphérique ne semble pas adapté pour 

modéliser des morphologies peu dendritiques. Il surestime la dendritisation des 

grains. Il permet cependant dans le cas non affiné, de prédire un profil de 

ségrégation proche du profil expérimental. 

- Le modèle dendritique avec pointe paraboloïdale permet de retrouver la 

morphologie globulaire en fin de solidification, mais la prise en compte de la 

dendritisation des grains au cours de la solidification modifie de façon importante 

l’estimation des macroségrégations. Il est donc important de prendre en compte 

l’évolution morphologique des grains au cours de la solidification même lorsque 

leur morphologie finale est globulaire. 
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Conclusions et perspectives  

1.  Résumé et conclusions  

Ce travail a porté sur l’étude de la formation des hétérogénéités de composition et de 

taille de structures au cours de la solidification des alliages d’aluminium, par le procédé de 

coulée semi-continue, notée CCV. Il s’est appuyé sur un code de calcul développé depuis les 

années 1990 au sein de l’équipe 302 de l’Institut Jean Lamour, qui modélise l’étape de 

solidification des alliages. Nous avons donc cherché à améliorer ce modèle afin d’avancer 

dans la compréhension des mécanismes { l’origine de ces hétérogénéités.  

Ces hétérogénéités apparaissent d’abord { l’échelle microscopique. Lors de la 

croissance d’un grain, la diffusion solutale limitée induit une surfusion. Or la surfusion devant 

le grain est le paramètre clé pour la germination de nouveaux grains. La compétition entre 

ces deux phénomènes de germination et de croissance { l’échelle microscopique impacte 

donc localement la microstructure. De plus, la diffusion solutale limitée ajoutée à une 

différence de solubilité des éléments d’alliage dans les phase solide et liquide mène { une 

ségrégation solutale { l’échelle du grain. Malgré l’importance fondamentale de ce couplage 

dans la formation des hétérogénéités, la germination et la cinétique de croissance sont 

généralement prises en compte de façon très simplifiée dans les modèles macroscopiques de 

solidification. 

Nous avons donc travaillé sur la modélisation du couplage germination-croissance. 

Nous avons tout d’abord cherché à estimer plus précisément le profil en soluté devant le 

grain, qui impacte directement la croissance du grain et la surfusion. Pour cela, nous avons 

déterminé une nouvelle expression pour la longueur de diffusion solutale dans le liquide 

entourant le grain, qui prend en compte à la fois la croissance du grain et la convection de la 

phase liquide. Une application de notre modèle { un cas de coulée fixe a d’ailleurs permis de 

mettre en évidence l’impact de la cinétique de croissance sur la macroségrégation. Toujours 

dans le but d’améliorer la modélisation du couplage germination-croissance, nous avons 

amélioré le modèle de croissance globulaire utilisé jusqu’ici afin de décrire les transitions 

morphologiques globulaire-dendritique. Le modèle de croissance dendritique dissocie le 

liquide extragranulaire (donc extérieur { l’enveloppe des grains) du liquide intragranulaire 

(donc présent entre les bras primaires et secondaires des grains). Ceci doit permettre 

d’estimer de façon plus précise la croissance des grains mais également la surfusion dans le 

liquide extragranulaire. Ce modèle a été testé { l’échelle microscopique et comparé { des 

résultats expérimentaux pour un système de faible dimension. On a montré qu’il donnait une 

meilleure estimation de la température et donc de la cinétique de croissance que le modèle 

globulaire initial. Les résultats ont montré une sensibilité importante au modèle de pointe 

choisi, et les deux modèles testés semblent plus ou moins adaptés selon les conditions de 

solidification.  

Une fois le modèle de cinétique de croissance amélioré, nous l’avons couplé au modèle 

de germination (supposée hétérogène et athermique) et nous l’avons appliqué {  un système 

de dimension suffisamment faible pour que les phénomènes de transport macroscopiques 
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soient négligeables. Une comparaison { l’expérience a montré que notre modèle permet 

d’estimer correctement la compétition germination-croissance { l’échelle microscopique. 

Des phénomènes macroscopiques de transport expliquent que les hétérogénéités 

formées { l’échelle microscopique soient ensuite retrouvées { l’échelle du produit. Le 

mouvement relatif des phases solide et liquide entraine la formation des macroségrégations 

mais le couplage germination-croissance est également impacté par les phénomènes de 

transport. Ainsi, les populations de germes et de grains ne sont pas homogènes { l’échelle 

macroscopique, il est donc primordial de prendre en compte leur transport. Or si le 

mouvement des grains est pris en compte dans certains modèles macroscopiques de 

solidification, le mouvement des germes n’a jamais été considéré jusqu’{ présent. 

Nous avons donc cherché à appliquer notre modèle à des cas de coulée, où les 

phénomènes macroscopiques de transport ne peuvent plus être négligés. Afin d’analyser 

l’impact de chacun des phénomènes de transport sur la formation des hétérogénéités de 

composition et de taille de structures, nous les avons ajoutés successivement dans le cas 

d’une coulée fixe puis dans le cas d’une coulée en CCV. Ces études ont permis de mettre en 

évidence l’impact du mouvement des germes sur la microstructure : il réduit la taille 

moyenne des grains et amplifie les hétérogénéités de tailles de grains. Ces conclusions ont été 

élargies { une gamme de paramètres de coulée. Ceci montre qu’il est indispensable de 

prendre en compte le mouvement des germes, alors qu’il a toujours été négligé jusqu’ici. De 

plus, ces études ont montré que la modélisation de la pointe de dendrite primaire impacte à 

la fois la croissance, le mouvement et le blocage des grains. Elle impacte donc la 

macroségrégation et la distribution de la microstructure dans la pièce coulée.  

Dans le cas de la coulée statique, si le modèle a permis de retrouver la carte de 

ségrégation mesurée expérimentalement (dans (Kumar A. 2008)), les hétérogénéités de 

tailles de structure ont été prédites de façon moins précise. Cette difficulté peut être liée tout 

d’abord { un manque de connaissance des paramètres de coulée : sans information plus 

précise, la thermique a été modélisée de façon simplifiée et la distribution de germes a été 

fixée comme étant la distribution type pour les affinants de type Al-Ti-B définie dans 

(Tronche A. 2000). De plus, les effets tridimensionnels peuvent avoir un impact important sur 

l’écoulement, comme cela a déj{ été montré dans (De Felice V. 2013). Des résultats 

expérimentaux plus détaillés seraient nécessaires pour pouvoir faire une comparaison 

quantitative. Mais nous pouvons également nous interroger sur les limites de notre modèle. 

La séparation des échelles est supposée satisfaite pour que la méthode de prise de moyenne 

utilisée dans SOLID soit valable. Or lorsque les phénomènes décrits induisent des variations 

spatiales très rapides, cette hypothèse peut être remise en question. C’est le cas pour la 

surfusion, qui varie de façon importante { l’échelle du grain. Nous atteignons ici les limites de 

la méthode de prise de moyenne. 

L’objectif de la thèse restant l’étude de la formation des hétérogénéités en coulée semi-

continue, la dernière étape de notre travail a porté sur l’étude de ce procédé. Afin de voir 

dans quelle mesure notre modèle permet de prédire les hétérogénéités en CCV, nous avons 

étudié un cas pour lequel de nombreuses mesures expérimentales ont été réalisées, dans le 

cadre du projet EMPACT. Là encore, des différences subsistent entre les profils obtenus par le 
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modèle et par l’expérience, mais plusieurs résultats ont pu être mis en évidence. La prise en 

compte du mouvement des grains permet d’estimer correctement la taille finale moyenne des 

structures. Les transitions morphologiques globulaire-dendritique-globulaire modifient non 

seulement la compétition germination-croissance { l’échelle microscopique mais également 

l’hydrodynamique dans toute la zone pâteuse. Mais des questions restent en suspens, car on 

ne parvient pas à retrouver les tendances observées expérimentalement en termes de 

macroségrégation, alors que le modèle permet de reproduire fidèlement le profil de 

ségrégation dans d’autres cas de CCV ( (Bedel M. 2010)).   

2.  Perspectives 

On a vu que la formation des hétérogénéités de composition et de taille de structures 

est induite par l’interaction de nombreux phénomènes, et ce { plusieurs échelles. Beaucoup 

de travail reste à accomplir pour comprendre et maitriser totalement ce mécanisme. Dans 

cette perspective, plusieurs pistes sont proposées: 

-D’un point de vue numérique, la parallélisation du code de calcul SOLID permettrait de 

réduire considérablement les temps de calcul. Il serait alors possible d’utiliser des maillages 

plus fins et des pas de temps de calcul plus faibles. Des études paramétriques seraient 

également plus simples à réaliser. Un travail sur les schémas de discrétisation serait 

également souhaitable. En effet, le schéma upwind de premier ordre utilisé actuellement dans 

le code pour les équations de transport entraine une diffusion numérique importante, et les 

éventuelles oscillations spatiales sont rapidement aplanies. Plus précisément, en coulée 

continue, même si la surfusion dans la zone de germination oscille dans le temps, la densité 

de grains formée est rapidement moyennée lors de son advection à la vitesse de coulée. Mais 

le travail majeur concerne la prise en compte de la troisième dimension, qui nous semble 

préalable à toute autre amélioration de la physique modélisée.   

- Le modèle physique pris en compte dans SOLID peut également être amélioré. Pour 

l’instant, le liquide intragranulaire est supposé se déplacer avec le liquide extragranulaire. 

Modéliser une troisième phase { l’échelle macroscopique permettrait de prendre en compte 

l’effet du transport de la phase solide sur le transport du liquide intragranulaire. Une seconde 

piste d’amélioration du modèle concerne l’écoulement liquide dans le milieu poreux. La 

longueur caractéristique pour cet écoulement est actuellement imposée et constante. Or on 

sait que la fraction de grain ainsi que leur morphologie impactent cet écoulement. Maintenant 

que la morphologie des grains est prise en compte, il serait intéressant de travailler sur une 

estimation plus précise de cette longueur caractéristique.  

-L’amélioration du modèle ne peut se faire sans confrontation { l’expérience. Pour cela, 

il est nécessaire de disposer de résultats expérimentaux fiables et précis. En effet, la 

pertinence de la validation du modèle par comparaison aux résultats expérimentaux dépend 

beaucoup de la qualité et de la maitrise des expériences. Il faudrait, au cours d’une même 

expérience, non seulement mesurer précisément les hétérogénéités retrouvées dans le 

produit final mais également maitriser les paramètres de solidification et déterminer les 

propriétés thermodynamiques de l’alliage ainsi que la distribution en taille de l’affinant. Ainsi, 
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toutes les données à fournir au modèle seraient maitrisées. Des expériences in situ 

pourraient également permettre d’obtenir des informations plus précises au cours de la 

solidification que par une analyse post-mortem. Le mouvement des germes avec la phase 

liquide pourrait ainsi être confirmé, et l’évolution de la forme des pointes primaires de 

dendrites étudiée selon les conditions de solidification. 
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Annexes 
 

A.  Description du modèle SOLID 

Le code de calcul SOLID est basé sur un modèle diphasique de type Euler-Euler, 

couplant des phénomènes à deux échelles, qui sont supposées séparables. Pour la résolution 

du système d’équations, deux étapes sont définies : une étape macroscopique avec la 

résolution des équations de conservation de la masse, de la chaleur, du soluté, des grains, des 

germes et de la quantité de mouvement, et une étape microscopique qui décrit la germination 

et la croissance des grains et du solide (différents lorsque les grains sont dendritiques). Le 

modèle est décrit en détail dans (C. H. Založnik M. 2010) lorsque la morphologie des grains 

est supposé globulaire et la germination totale à une surfusion fixée. La description donnée 

ici est plus succincte mais prend en compte les améliorations apportées depuis en termes de 

modèle de croissance globulaire et dendritique, de modèle de germination et de transport de 

la phase solide. 

o  Equations de conservation moyennées  

A l’échelle macroscopique, le modèle prend en compte le transport de chaleur, de 

masse et de soluté couplé { l’écoulement induit par le retrait et la convection thermo-solutale. 

L’approximation de Boussinesq est utilisée pour modéliser les variations de densité de la 

phase liquide et le retrait (lié à la différence de masse volumique des phases liquide et solide) 

est supposé constant. Sa valeur est généralement choisie au liquidus 

0 0

0

( ) ( )

( )

s L l L
retrait

s L

T T
c

T

 



 
 

 
. 

Les équations macroscopiques de transport sont dérivées des équations locales de 

continuité par la méthode de prise de moyenne. Deux phases, le liquide et le solide, sont 

prises en compte séparément et chaque phase est décrite par une approche eulérienne. 
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Tableau A- 1 : Equations de transport moyennées résolues dans SOLID 

Conservation de la masse 
totale 

( )
( ) 0s s l l

s s s l l l

g g
g v g v

t

 
 

 
  


 (A.1) 

Bilan de masse pour la 
phase solide 
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Bilan de la masse de soluté 
dans la phase liquide 
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Bilan de la masse de soluté 
dans la phase solide  * *( )
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Bilan pour la densité de 
grains 
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Bilan pour la fraction 
d’enveloppe 
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Deux régimes sont distingués selon le comportement de la phase solide. Lorsque la 

fraction d’enveloppe dépasse une valeur limite notée
blocg , les grains sont supposés bloqués 

et l’écoulement du liquide dans ce milieu poreux est décrit par une équation de conservation 

de la quantité de mouvement incluant un terme de Darcy afin de modéliser les interactions 

liquide-solide. La perméabilité du milieu poreux est modélisée par la loi de Kozeny-Carman, 

fonction d’une dimension caractéristique de la microstructure, notée DAS. Lorsque la fraction 

d’enveloppe est plus faible que cette valeur limite, les grains sont supposés libres de se 

déplacer dans le liquide. Le comportement de la population de grains est décrit par le 

comportement d’un grain moyen. 

Dans la zone pâteuse ( bloc

envg g ) : bilan total de quantité de mouvement : 
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Dans la zone poreuse ( bloc

envg g ) : bilan de quantité de mouvement de la phase liquide :  
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Avec la perméabilité 
 

32

2220 1

l

l

gSDAS
K

g



 

Afin de modéliser plus précisément le mouvement des grains, L.Heyvart propose un 

nouveau modèle pour le transport de la phase solide. Les bilans de quantité de mouvement 

des phases solide et liquide ne sont plus ajoutés mais sont résolus séparément. L’inertie de la 

phase solide et les contraintes internes à cette phase sont désormais prises en compte. Un 

modèle pseudo fluide est ainsi utilisé pour décrire le mouvement de la phase solide à travers 

une loi de viscosité solide *

s  développée dans (B. C. Wang C.Y. 1996) et le bilan de quantité 

de mouvement devient :  
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  (A.12) 

Sans autre précision, le modèle initial est utilisé. Le modèle modifié est utilisé 

seulement dans la dernière étude présentée au chapitre IV. 

o  Modèle microscopique  

La germination et la croissance des grains sont traitées localement, c’est-à-dire à 

l’échelle du volume élémentaire de référence (VER) pour la prise de moyenne. A cette échelle, 

la température est supposée uniforme.  

La germination est modélisée par une loi de germination instantanée. La distribution en 

taille des germes (obtenue expérimentalement) est discrétisée en n classes. Chaque classe i 

est caractérisée par une densité volumique de population ,0

i

nucN  activée à une surfusion 

critique i

cT . Ces classes sont définies en découpant la fonction de densité de distribution, de 

la plus petite à la plus grande taille de germe mesurée, en n intervalles. ,0

i

nucN est donc 

l’intégrale de la fonction de densité de distribution dans le ième intervalle  et i

cT est la 

moyenne arithmétique des deux surfusions délimitant le ième intervalle.  
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La densité de germes de la classe i, initialement égale à ,0

i

nucN , peut évoluer du fait du 

transport et de la germination, et est notée i

nucN . En effet, lorsque la surfusion locale devient 

inférieure { la surfusion d’activation i

cT  de la classe i, la densité locale de germes associée 

i

nucN est instantanément ajoutée à la densité locale de grains N et i

nucN devient localement 0. 

i  représente donc le transfert de densité de population depuis les germes vers les grains 

lors de la germination. 
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s  correspond { la masse de solide ajouté au moment de l’activation d’un nouveau 

groupe de germes : 0

1

n
i

s s

i

V


   , en supposant que les grains occupent initialement un 

volume V0. 

La croissance de la phase solide et des enveloppes est également traitée { l’échelle 

microscopique. L’équilibre thermique et l’équilibre thermodynamique sont supposés atteints 

{ l’interface solide-liquide, ce qui se traduit par : 

 
* *

*

s l

f l

C kC

T T mC


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  (A.14) 

Le modèle de croissance (globulaire et dendritique) est détaillé dans le chapitre II donc 

il n’est pas développé ici. Lorsque les grains sont supposés dendritiques, les enveloppes des 

grains sont supposées octaédriques, et la croissance de ces enveloppes est caractérisée par la 

vitesse de croissance de leurs pointes primaires (supposée égale à la vitesse de croissance 

des pointes secondaires). Le liquide intragranulaire (présent dans les enveloppes des grains) 

et le liquide extragranulaire sont traités comme une seule et même phase { l’échelle 

macroscopique mais les deux phases sont différenciées dans le modèle de diffusion du soluté. 

La diffusion solutale est parfaite dans le liquide intragranulaire et finie dans le liquide 

extragranulaire. Le gradient solutal { l’interface grain/liquide est approché par une 

expression analytique de la longueur de diffusion. La fraction interne g i correspond au 

rapport de la fraction solide sur la fraction d’enveloppe, et est utilisée pour caractériser la 

morphologie des grains. 

Il est également possible de supposer la morphologie des grains purement globulaire. 

Les enveloppes des grains sont alors sphériques et le modèle de diffusion de soluté est 

simplifié à deux phases : le solide et le liquide.  
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B.  Données thermodynamiques  

 

Tableau A- 2 : Données thermo-physiques pour l’alliage Al-6wt.%Si (chapitre II)  

Propriété Unité Valeur 
Densité, ρ0 kg m-3 2387,0 
Chaleur spécifique, Cp J kg-1 K-1 1000,0 
Conductivité thermique, solide, λs W m-1 K-1 150,0 
Conductivité thermique, liquide, λl W m-1 K-1 70,0 
Coefficient de diffusion, solide, Ds m2 s-1 1,74.10-12 
Coefficient de diffusion, liquide, Dl m2 s-1 2,33.10-9 
Chaleur latente Al pur, Lf J kg-1 3,98.105 
Viscosité dynamique liquide, µl Pa s 1,15.10-3 
Coefficient de dilatation thermique, βT K-1 1,0.10-4 
Coefficient de dilatation solutal, βC wt.%-1 -4,0.10-4 
Dimension caractéristique dans Kozeny-Carman, DAS m 100. 10-6 
Température de fusion Al pur, Tf °C 660,0 
Température de liquidus,Tliq0 °C 617,4 
Température eutectique Al-Si, Teut °C 577,0 
Pente de liquidus, m °C wt.%-1 -7,1 
Coefficient de partage, k - 0,14 
 

 

Tableau A- 3 : Données thermodynamiques pour l’alliage Al-5wt.%Si (chapitre II) 

Propriété Unité Valeur 
Densité, ρ0 kg m-3 2500,0 
Chaleur spécifique, Cp J kg-1 K-1 940,0 
Coefficient de diffusion, solide, Ds m2 s-1 1,0.10-15 
Coefficient de diffusion, liquide, Dl m2 s-1 3,0.10-9 
Chaleur latente de l’aluminium pur, Lf J kg-1 3,8.105 
Viscosité dynamique du liquide, µl Pa s 1,2.10-3 
Conductivité thermique λ W.m-1.K-1 50,0 
Dimension caractéristique dans Kozeny-Carman, DAS m 100. 10-6 
Température de fusion de l’aluminium pur, Tf °C 660,0 
Température de liquidus,Tliq0 °C 621,5 
Température eutectique Al-Si, Teut °C 577,1 
Pente du liquidus, m °C wt.%-1 -7,7 
Coefficient de partage, k - 0,117 
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Tableau A- 4 : Données thermodynamiques pour  l’alliage  Al-6wt.%Cu (chapitre III) 

Propriété Unité Valeur 
Densité, ρ0 kg m-3 2461,76 
Chaleur spécifique, Cp J kg-1 K-1 1100,0 
Coefficient de diffusion, solide, Ds m2 s-1 1,1.10-12 
Coefficient de diffusion, liquide, Dl m2 s-1 5,0.10-9 
Chaleur latente de l’aluminium pur, Lf J kg-1 3,92.105 
Température de fusion de l’aluminium pur Tf °C 660,0 
Température de liquidus,Tliq0 °C 639,45 
Température eutectique Al-Cu, Teut °C 548,0 
Pente du liquidus, m °C wt.%-1 -3,425 
Coefficient de partage, k - 0,173 

       

 

Tableau A- 5 : Données thermodynamiques pour  l’alliage Al-1wt.%Ti (chapitre III) – tiré de (Tronche 
A. 2000) 

Propriété Unité Valeur 
Chaleur spécifique, Cp J m-3. K-1 2,58.106 
Coefficient de diffusion, solide, Ds m2 s-1 1,00.10-12 
Coefficient de diffusion, liquide, Dl m2 s-1 2,52.10-9 
Chaleur latente de l’aluminium pur, Lf J m-3 9,5.108 
Coefficient de Gibbs-Thompson Γgb K.m 1,42.10-7 
Température de fusion de l’aluminium pur Tf °C 660,4 
Température de liquidus,Tliq0 °C 686,0 
Pente du liquidus, m °C wt.%-1 25,6 
Coefficient de partage, k - 7,0 
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Tableau A- 6 : Données thermodynamiques pour l’alliage Al-22wt.%Cu (chapitre III)    

Propriété Unité Valeur 
Densité liquide de référence (à T0), ρ0 kg m-3 2800,00 
Densité solide, ρs kg m-3 2609,45 
Chaleur spécifique, Cp J kg-1 K-1 1100,0 
Coefficient de diffusion, solide, Ds m2 s-1 4,2.10-13 
Coefficient de diffusion, liquide, Dl m2 s-1 3,8.10-9 
Chaleur latente de l’aluminium pur, Lf J kg-1 3,92.105 
Viscosité dynamique du liquide, µl Pa s 1,2.10-3 
Conductivité thermique λ W.m-1.K-1 120,7 
Coefficient d’expansion thermique, βT K-1 1,17.10-4 
Coefficient d’expansion solutale, βC wt.%-1 -7,3.10-3 
Dimension caractéristique dans Kozeny-Carman, DAS m 50.10-6 
Pseudo température de fusion de l’aluminium pur Tf °C 703,86 
Température de liquidus,Tliq0 °C 599,01 
Température eutectique Al-Cu, Teut °C 548,0 
Pente du liquidus, m °C wt.%-1 -4,766 
Coefficient de partage, k - 0,173 

       

 

Tableau A- 7 : Données thermodynamiques pour l’alliage pseudo-binaire équivalent { l’alliage 7449 
(chapitre IV) –tiré de (K. A. Založnik M. 2011)  

Propriété Unité Valeur 
Densité liquide de référence, ρ0 kg m-3 2519,0 
Retrait (ρs-ρl,ref)/ ρs - 0,057 
Chaleur spécifique, Cp J kg-1 K-1 1300,0 
Coefficient de diffusion, solide, Ds m2 s-1 5,6.10-13 
Coefficient de diffusion, liquide, Dl m2 s-1 5,66.10-9 
Chaleur latente de l’aluminium pur, Lf J kg-1 3,63.105 
Viscosité dynamique du liquide, µl Pa s 1,28.10-3 
Conductivité thermique liquide λl W.m-1.K-1 75,0 
Conductivité thermique solide λs W.m-1.K-1 185,0 
Coefficient d’expansion thermique, βT K-1 1,5.10-4 
Coefficient d’expansion solutale, βC wt.%-1 -1,23.10-2 
Dimension caractéristique dans Kozeny-Carman, DAS m 100. 10-6 
Fraction de grain de blocage, gbloc - 0,3 
Pseudo température de fusion de l’aluminium pur, Tf °C 677,8 
Température de liquidus,Tliq0 °C 627,13 
Température eutectique, Teut °C 477,55 
Pente du liquidus, m °C wt.%-1 -6,05 
Coefficient de partage, k - 0,257 
Composition nominale en soluté, C0 wt.% 8,375 
Vitesse de coulée, vc m.s-1 5.10-4 
Température de coulée, T0 °C 684,0 
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Tableau A- 8 : Données thermodynamiques pour l’alliage binaire Al -4.06wt.%Mg et paramètres de la 
coulée (chapitre IV) 

Propriété Unité Valeur Référence 
Densité liquide de référence, ρ0 kg m-3 2400,0 (Jalanti T. 2000) 
Retrait (ρs-ρl,ref)/ ρs - 0,0588 (Jalanti T. 2000) 
Chaleur spécifique, Cp J kg-1 K-1 1107,0 (Jalanti T. 2000) 
Coefficient de diffusion, solide, Ds m2 s-1 1,8.10-12 (Du Y. 2013) 
Coefficient de diffusion, liquide, Dl m2 s-1 7,7.10-9 (Du Y. 2013) 
Chaleur latente de l’aluminium pur, Lf J kg-1 3,7255.105 (Jalanti T. 2000) 
Viscosité dynamique du liquide, µl Pa s 1,2.10-3 (Jalanti T. 2000) 
Conductivité thermique liquide λl W.m-1.K-1 100,0 (Jalanti T. 2000) 
Conductivité thermique solide λs ,à 0°C W.m-1.K-1 109,0 (Jalanti T. 2000) 
Conductivité thermique solide λs ,à 100°C W.m-1.K-1 123,0 (Jalanti T. 2000) 
Conductivité thermique solide λs ,à 200°C W.m-1.K-1 133,0 (Jalanti T. 2000) 
Conductivité thermique solide λs ,à 300°C W.m-1.K-1 139,0 (Jalanti T. 2000) 
Conductivité thermique solide λs ,à 400°C W.m-1.K-1 144,0 (Jalanti T. 2000) 
Coefficient d’expansion thermique, βT K-1 1,245.10-4 (Jalanti T. 2000) 
Coefficient d’expansion solutale, βC wt.%-1 4,0.10-3  (Jalanti T. 2000) 
Dimension caractéristique dans  
Kozeny-Carman, DAS m 40.10-6 

(Jalanti T. 2000) 

Température de fusion de l’aluminium pur, Tf °C 660,5 (Jalanti T. 2000) 
Température de liquidus,Tliq0 °C 636,83 (Jalanti T. 2000) 
Température eutectique Al-Mn, Teut °C 450,0 (Jalanti T. 2000) 
Pente du liquidus, m °C wt.%-1 -5,831 (Jalanti T. 2000) 
Coefficient de partage, k - 0,485 (Jalanti T. 2000) 
Composition nominale en soluté, C0 wt.% 4,06 (Jalanti T. 2000) 
Vitesse de coulée, vc m.s-1 0,001 (Joly A. 2000) 
Température de coulée, T0 °C 670,0 (Drezet J.M. 2000) 
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C. Flux d’extraction de chaleur –  coulée EMPACT 

Tableau A- 9 : Valeur du flux d’extraction de chaleur fonction de la distance { la surface du métal 
utilisée pour la coulée EMPACT (chapitre IV) 

Distance à la surface du métal [m] Flux [MW.m-2] 
0,000 0,727 
0,010 1,160 
0,020 0,364 
0,030 0,215 
0,050 0,155 
0,060 0,000 
0,068 0,000 
0,075 5,150 
0,080 3,600 
0,095 1,553 
0,120 1,191 
0,170 0,849 
0,250 0,630 
0,400 0,405 
1,000 0,405 
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Étude de la formation des structures de solidification et des macroségrégations en coulée semi-

continue d’aluminium 

 
Résumé 

Lors de la solidification d’un alliage métallique, des hétérogénéités de composition en éléments 

d’alliage et des hétérogénéités de taille des structures apparaissent. La modélisation est un outil précieux 

dans la maitrise de la formation de ces hétérogénéités, qui sont incompatibles avec les exigences 

industrielles. Au niveau international, le code de calcul SOLID est l’unique code de solidification 

permettant la prise en compte simultanée de la germination, de la croissance et du transport des grains, 

de la convection naturelle et du retrait { la solidification { l’échelle industrielle. Le travail de thèse a pour 

but d’améliorer la description du couplage de la germination et de la croissance des grains dans ce 

modèle. La diffusion solutale, qui contrôle la croissance des grains, est ainsi modélisée par une longueur 

de diffusion prenant en compte { la fois l’avancée de l’interface grain-liquide et la convection de la phase 

liquide. A l’échelle microscopique, une troisième phase est également ajoutée afin d’améliorer la 

prédiction de la croissance des grains, notamment du développement de leur morphologie. Le modèle 

permet de prédire quantitativement la compétition entre germination et croissance { l’échelle 

microscopique. Le modèle est ensuite appliqué à des cas de coulée en lingot fixe et de coulée semi-

continue afin d’étudier le couplage entre germination et croissance { l’échelle macroscopique, en présence 

de transport à la fois des grains, des germes et du soluté.  Les prédictions du modèle sont comparées à des 

mesures expérimentales et permettent de mettre en évidence l’importance du transport, non seulement 

des grains mais également des germes, dans la formation des hétérogénéités. La prise en compte de la 

dendritisation des grains au cours de la solidification modifie également de façon importante les 

prédictions, même lorsque leur morphologie finale est globulaire. 

Mots-clés : solidification, modélisation, microstructures, macroségrégations, germination, 

croissance. 

Study of the formation of solidification structures and of macrosegregation in direct chill 

casting of aluminium 

Abstract 

During solidification of metallic alloy, heterogeneities of solute composition and microstructure 

size appear. Mathematical models are valuable tools in the understanding and the control of the formation 

of these heterogeneities, which are incompatible with industrial requirements. Worldwide, SOLID is the 

only solidification model that simultaneously accounts for inoculation, the growth and motion of grains, 

natural convection and solidification shrinkage. The aim of this thesis is to improve the modelling of the 

coupling of nucleation and grain growth in this model. The solute diffusion, which controls the grain 

growth, is modelled by a diffusion length that takes into account both the motion of the solid-liquid 

interface and the convection of the liquid. At the microscopic scale, a third phase is added in order to 

improve the prediction of the growth of grains, particularly of the development of their morphology. The 

model can quantitatively predict the competition between the nucleation on inoculant particles and the 

grain growth at the microscopic scale. The model is applied to solidification of a static ingot and to direct 

chill casting in order to study the inoculation-growth coupling at the macroscopic scale. At this scale, the 

transport of the grains, of inoculant particles and of solute are all considered and are fully coupled. 

Comparisons of the model predictions to experimental measurements show the fundamental role of the 

transport of inoculants and of grains in the formation of the heterogeneities. The consideration of the 

development of dendritic grain morphologies considerably influences the predictions, even when their 

final morphology is globular. 

 

Keywords: solidification, modelling, microstructures, macrosegregations, nucleation, growth. 
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