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Nomenclature 

Caractères latins 

 Définition  Unité 

Ai Surface spécifique de l’interface solide/liquide  m² 
c1 Constante du modèle k-ε   
c2 Constante du modèle k-ε   
c3 Constante du modèle k-ε   
cµ Constante du modèle k-ε   
cµl Constante du modèle de Prandtl-Kolmogorov   
cD Constante de dissipation du modèle de Prandtl-Kolmogorov   
cp Chaleur spécifique massique  J.kg-1.K-1 
D Coefficient de diffusion   m².s-1 
d Diamètre d’un pore (calcul de Rep)  m 
d0 Diamètre initial des germes  m 
dg Diamètre d’un grain  m 
f Coefficient d’activité chimique   
F Coefficient de Forchheimer   
F Force volumique  kg.m-2.s-2 
Fel Force volumique électromagnétique  kg.m-2.s-2 
g Fraction massique   

c
sg  Fraction solide de blocage des grains   
contact
sg  Fraction massique solide lors du contact entre les grains 

(modèle de microségrégation) 
  

g Pesanteur  m.s-2 
T
kG  Terme de création de k dû aux gradients thermiques  W.m-3 
S
kG  Terme de création de k dû aux gradients de titre massique  W.m-3 

h Enthalpie massique (ou hauteur)  J.kg-1 (ou m) 
hliq Enthalpie massique à la température de liquidus  J.kg-1 
hliq0 Enthalpie massique au début de solidification quasi-eutectique  J.kg-1 
hsol Enthalpie massique à la température de solidus  J.kg-1 
hsol0 Enthalpie massique à la température de fin de solidification  J.kg-1 
H Hauteur totale du lingot  m 
I Tenseur unité   
jv Densité de flux d’évaporation  kg.m-2.s-1 
J Flux de soluté à l’interface solide/liquide par unité de volume  kg.m-3.s-1 
k Énergie cinétique turbulente  J.kg-1 
kp Coefficient de partage   
K Perméabilité de la zone pâteuse  m2 
l Echelle de Kolmogorov  m 
Lf Chaleur latente de fusion  J.kg-1 
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m Incertitude de mesure concernant les analyses chimiques  %m 
mL Pente du liquidus  K.%m-1 
M Flux de quantité de mouvement à l’interface solide/liquide par uni-

té de volume 
 

kg.m-2.s-2 

N Densité de grains  m-3 
N  Terme de création de grains  m-3.s-1 
nk Vecteur normal à l’interface, dirigé vers l’extérieur de la phase k   
p Pression  Pa 

•p  Pression effective (= p+2/3ρk)  Pa 
Pk Terme de création de k dû aux gradients de vitesses moyennes  W.m-3 
Pr Nombre de Prandtl    
Q Flux de chaleur à l’interface solide/liquide par unité de volume  W.m-3 
r Rayon  m 
r,θ,z Système de coordonnées cylindriques  m 
R Rayon total du lingot  m 
Re Nombre de Reynolds   
Rep Nombre de Reynolds en milieu poreux   
s Tenseur des taux de déformation  s-1 
S Terme source   
Sc Nombre de Schmidt   
Sv Densité d’aire interfaciale  m-1 
t Temps  s 
T Température  K 
Tm Température de fusion d’un corps pur  K 
Tsol0 Température de fin de solidification  K 
u Vitesse  m.s-1 
ui Vitesse de déplacement de l’interface solide/liquide  m.s-1 
vmax Vitesse maximale dans le plan (r-z)  m.s-1 
V Volume occupé par une phase dans le Volume Élémentaire Repré-

sentatif (VER) 
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V0 Volume du Volume Élémentaire Représentatif (VER)  m3 

Caractères grecs 

 Définition  Unité 

α Diffusivité thermique  m².s-1 
βS Coefficient d’expansion solutale volumique  %m-1 
βT Coefficient d’expansion thermique volumique  K-1 
γ Fonction de phase   
Γ Diffusivité d’une grandeur extensive   

Γk 
Flux de phase k à travers l’interface solide/liquide par unité de 
volume 

 kg.m-3.s-1 

δ Longueur de diffusion  m 
ε Vitesse de dissipation de l’énergie cinétique turbulente  W.kg-1 
κ Constante de von Karman   
λ Conductivité thermique  W.m-1.K-1 
µ Viscosité dynamique  Pa.s-1 
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 Définition  Unité 

ν Viscosité cinématique  m2.s-1 
ρ Masse volumique  kg.m-3 

ρ b 
Masse volumique dans le terme de pesanteur de l’équation de  
Navier-Stokes (Hypothèse de Boussinesq) 

 kg.m-3 

σk Constante du modèle k-ε   
σε Constante du modèle k-ε   
τ Tortuosité   
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Indices 

 Définition 

0 Nominal 
l Phase liquide 
m Mélange 
p Échelle macroscopique 
s Phase solide 
t Turbulent 
ref Référence 

Exposants 

 Définition 

0 Instant initial d’un micro pas de temps (modèle de microségrégation) 
* Interface solide/liquide 
gr Étape de croissance 
i Constituant i 
j Diffusion 
tr Étape de transport 
Γ Changement de phase 





1 

I Introduction générale 

I.1 Les alliages de zirconium 

I.1.a Généralités 

Le zirconium (Zr – numéro atomique 40) appartient à la colonne IVB de la classification 
périodique de Mendeleïev, comme le titane (Ti – numéro atomique 22) et le hafnium (Hf – 
numéro atomique 72). 

A pression atmosphérique et à température ambiante, le zirconium pur est stable en 
phase α, de structure cristallographique hexagonale compacte de paramètres de maille 
a = 0,323 nm et c = 0,515 nm à 20 °C. Cette phase subit une transformation allotropique à 
Tαβ = 865 °C, température au-delà de laquelle le zirconium présente une structure cubique 
centrée de paramètre de maille a = 0,361 nm, la phase β. Cette phase est stable jusqu’à la 
température de fusion Tm = 1855 °C. Une troisième phase, la phase ω, de structure hexa-
gonale (a = 0,504 nm et c = 0,311 nm), est stable à température ambiante pour une pres-
sion supérieure à 5 GPa. 

 

Le zirconium est l’élément de base de plusieurs alliages utilisés pour différents compo-
sants dans les réacteurs nucléaires. Ils ont été sélectionnés comme matériau de structure 
dans les assemblages de combustible nucléaire, en particulier pour le gainage, grâce à leur 
faible section de capture des neutrons, leur excellente résistance à la corrosion et leur te-
nue mécanique à haute température.  

En dehors de ces applications nucléaires, le zirconium est notamment utilisé comme 
élément d’addition dans les alliages à base de Al, Cu, Mg, Ni, Fe, Ti et Nb et des composés 
métalliques à base de zirconium servent également dans le stockage de l’hydrogène. 

 
Pour son application nucléaire, les principaux éléments d’alliage ajoutés en quantité no-

table au zirconium sont l’étain, le niobium, le fer, le chrome, le nickel, le vanadium et 
l’oxygène. Cependant, les alliages de zirconium pour applications nucléaires sont faible-
ment chargés en éléments d’addition (< 3% en masse) [1,2]. 

 
Les alliages de zirconium sont généralement classés suivant quatre grandes familles (le 

lecteur pourra notamment se reporter à [3] pour une description plus détaillée). 
Les Zircaloys sont historiquement les premiers alliages de zirconium à avoir été utilisés 

dans les assemblages de combustibles nucléaires dans les années 1940-50 aux Etats-Unis. 
Le Zircaloy-4 haut étain est la première variante à l’échelle industrielle de cette famille. 
Afin d’améliorer la tenue à la corrosion uniforme, la teneur en Sn a ensuite été diminuée 
pour aboutir au Zircaloy-4 bas étain. 



2  Chapitre I : Introduction générale 

Les alliages binaires Zr-1Nb, tels que le M5® développé par AREVA NP [4] et l’alliage 
russe E110 [5,6], constituent la deuxième famille. Grâce, notamment, à leurs résistances à 
la corrosion et à l’hydruration supérieures, ces alliages sont une alternative intéressante 
aux Zircaloys pour les différents types de Réacteurs à Eau Pressurisée (REP) (Pressurized 
Water Reactor (PWR) en Anglais). L’alliage ZrNb2.5, plus chargé en Nb que les deux al-
liages cités précédemment, a été principalement développé pour les réacteurs à eau lourde 
CANDU (CANada Deuterium Uranium). 

La troisième famille est formée par les alliages dits quaternaires ZrSnFeNb, comme les 
alliages E635 (Russie) et ZirloTM (Etats-Unis) [7]. Par rapport aux alliages Zr-Nb, ils ont été 
développés avec comme objectif de renforcer la matrice par l’ajout d’étain pour accroître 
les caractéristiques mécaniques. Cependant, la teneur en Sn doit rester relativement faible 
pour ne pas détériorer significativement la résistance à la corrosion. Plusieurs alliages ap-
partenant à cette famille sont actuellement en cours de développement au Japon, en Russie 
et dans les pays occidentaux. 

Enfin, la quatrième famille rassemble les alliages ZrSnFeV. Ils sont moins étudiés que 
les trois familles précédentes. 

 
 
Les éléments d’addition sont généralement classés en deux catégories en fonction de 

leur effet sur la température de transformation allotropique α ↔ β : 
• les éléments dits α-gènes stabilisent la phase α en augmentant la température de 

transformation (figure I.1). Sn et les éléments interstitiels tels que O, C et N sont 
des éléments α-gènes. 

• à l’inverse, les éléments dits β-gènes diminuent la température de transformation 
allotropique (stabilisation de la phase β) et sont quasiment insolubles dans la phase 
α. 

La majorité des éléments β-gènes (X = Al, Fe, H, Mn, Ni, Si) forme avec Zr une réaction 
eutectoïde de décomposition de la phase β (figure I.2) : β ↔ α + ZrmXn, où ZrmXn est un 
composé intermétallique tel que Zr3Fe pour le système Zr-Fe. En revanche, dans le système 
binaire Zr-Nb, la solution solide β-Zr,Nb présente une lacune de miscibilité et une réaction 
monotectoïde : β-Zr ↔ α-Zr + β-Nb. 

 
 

 

FIGURE I.1 – Schéma du diagramme 
d’équilibre de phases du système Zr-X où 
X est un élément d’alliage α-gène [8]. 

 

 

FIGURE I.2 – Schéma du diagramme 
d’équilibre de phases du système Zr-X 
avec une réaction eutectoïde où X est un 
élément d’alliage β-gène [8]. 
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Les propriétés des produits en alliages de zirconium ne dépendent pas uniquement de la 
composition chimique de l’alliage, et résultent de leur microstructure métallurgique obte-
nue à la suite des différents traitements thermomécaniques mis en œuvre au cours de leur 
élaboration. 

 

I.1.b Élaboration et mise en forme 

La filière d’élaboration du zirconium est constituée de trois étapes principales [9]. 
 

• L’éponge de zirconium est obtenue par réduction du minerai, en opérant tout 
d’abord une chloration en présence de carbone (ou carbochloration) du zircon (sili-
cate double de Zr et de Hf) suivant la réaction suivante : 

(Zr,Hf)SiO4 + 4 C + 4 Cl2 → (Zr,Hf)Cl4 + SiCl4 + 4 CO
 

(I.1) 

Cette chloration est réalisée en lit fluidisé à une température d’environ 1200 °C : le 
lit fluide est constitué par le mélange zircon-carbone en poudre, le gaz fluidisant 
étant le chlore lui-même. 
Les tétrachlorures de zirconium et de hafnium sont récupérés par condensation. La 
séparation entre Zr et Hf est très difficile. Cependant, afin d’obtenir du zirconium 
de qualité nucléaire, il est nécessaire de passer d’une teneur en Hf de 2,5 %m à 
moins de 50 ppm. Différents procédés sont employés pour réaliser cette séparation. 
CEZUS a mis au point un procédé continu de séparation de Zr-Hf par distillation 
extractive des chlorures ZrCl4 et HfCl4 en bain de sels fondus KCl-AlCl3, à une 
température de 350 °C et à pression atmosphérique. 
Le tétrachlorure de zirconium étant récupéré, le procédé de réduction suivant, le 
procédé Kroll, consiste à faire réagir ce tétrachlorure en phase gazeuse avec du 
magnésium liquide selon la réaction : 

ZrCl4 (gaz) + 2 Mg (liq) → 2 MgCl2 (liq) + Zr (sol)
 

(I.2) 

La séparation incomplète de Zr et Mg nécessite une étape complémentaire de dis-
tillation sous vide qui conduit à une éponge poreuse de Zr. 

• L’élaboration de lingots de zirconium est réalisée par le procédé de refusion à l’arc 
sous vide ou procédé VAR (Vacuum Arc Remelting). Un lot composé d’éponge de 
zirconium, d’éléments d’alliage (pur ou sous forme d’alliages-mères) et de métal 
recyclé est compacté sous forme de tiers de cylindre denses appelés « compacts ». 
Ces compacts sont ensuite assemblés en une seule électrode par soudage par fais-
ceau d’électrons ou par plasma. Cette électrode primaire est refondue une pre-
mière fois pour obtenir un lingot de première fusion. Deux lingots de première fu-
sion sont alors assemblés puis refondus une ou deux fois suivant le degré de pureté 
souhaité. 

• Pour tous les produits finis (ébauches de tubes, cofilés, tôles et barres), la séquence 
de transformation est similaire. Les lingots sont d’abord forgés à chaud dans le 
domaine a + β ou β. On pratique ensuite un traitement d’homogénéisation suivi 
d’une trempe à l’eau pour améliorer la structure et la résistance à la corrosion. En-
fin, on effectue des déformations à froid avec des recuits intermédiaires et finaux 
sous vide dans le domaine α. 
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I.2 Le procédé VAR 

I.2.a Description générale 

Le procédé VAR est à l’heure actuelle largement utilisé pour l’élaboration d’alliages mé-
talliques à haute performance : les aciers spéciaux, les superalliages base nickel et les al-
liages de titane et de zirconium sont couramment élaborés par ce procédé. 

 
Le principe du procédé VAR, illustré par la figure I.3, consiste à refondre sous vide 

poussé (10-3 à 10-2 mbar) une électrode consommable à la nuance afin d’obtenir un lingot 
secondaire de qualité accrue. Pendant la refusion, un arc électrique est maintenu entre la 
base de l’électrode (cathode) et le sommet du lingot afin d’assurer la fusion de l’électrode. 
Les gouttes de métal traversent le plasma d’arc et forment progressivement le lingot qui se 
solidifie au contact d’une lingotière en cuivre refroidie par eau. 

Le lingot est composé du puits liquide, d’une zone pâteuse où se déroulent les phéno-
mènes de solidification et d’une partie solide. Au cours des refusions de zirconium, pour 
lesquelles la longueur de l’arc électrique est de plusieurs centimètres, l’arc doit être confi-
né grâce à un champ électromagnétique axial créé par un inducteur externe situé autour 
de la lingotière. Ce champ est également utilisé pour générer un brassage électromagné-
tique qui confère au métal liquide un mouvement de rotation et peut améliorer son homo-
généité chimique. En inversant périodiquement le sens du courant dans l’inducteur, le 
brassage peut être alterné. 

La production de lingots d’alliages de zirconium de qualité nucléaire inclut convention-
nellement trois refusions VAR successives. A chaque refusion, le diamètre du lingot aug-
mente ; la masse du lingot final est généralement de plusieurs tonnes. 

 

 

FIGURE I.3 – Schéma du procédé VAR 
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I.2.b Modélisation du procédé 

Du fait de leur utilisation dans le cœur des réacteurs nucléaires comme matériaux des 
tubes de gainage de combustible notamment, les alliages de zirconium subissent des solli-
citations thermiques, mécaniques et chimiques importantes. Cette application rend donc 
indispensable l’élaboration de lingots d’excellente qualité. 

Par ailleurs, le coût élevé de mise en œuvre du procédé et du matériau lui-même rend 
difficile la réalisation de refusions tests. Ainsi, la modélisation numérique est un outil es-
sentiel pour pouvoir maîtriser les phénomènes physiques mis en jeu au cours de 
l’élaboration et, à terme, améliorer la maîtrise du procédé. 

 
La première version d’un modèle numérique du procédé VAR, appelé SOLAR, a été déve-

loppée il y a plus de quinze ans à l’École des Mines de Nancy [10] et a été appliquée initia-
lement à la simulation de refusions d’alliages de titane et de zirconium. 

Il est basé sur la résolution de neuf équations différentielles représentant les différents 
phénomènes physiques mis en jeu. Il décrit ainsi les forces électromagnétiques, 
l’écoulement turbulent du fluide, le transfert de chaleur et de solutés. Les différentes équa-
tions de transfert sont résolues en régime transitoire par la méthode des volumes finis. La 
géométrie est axisymmétrique, ce qui réduit le problème à deux coordonnées spatiales (ra-
diale et axiale). Le modèle est capable de simuler une double ou triple refusion en utilisant 
le lingot secondaire hétérogène comme électrode pour la refusion suivante. 

Depuis sa création, le modèle a été également utilisé pour simuler les refusions d’aciers 
et de superalliages. De plus, il a été constamment amélioré ; citons les travaux de P. Cha-
pelle [11], T. Quatravaux [12], H. El Mir [13], A. Soller [14] et G. Ghazal [15]. 

Cependant, le couplage faible entre les équations de transport de chaleur et de soluté 
est une limite majeure du modèle pour décrire finement la solidification du lingot. De Fe-
lice et al. [16] ont réalisé un premier pas en direction du couplage fort de ces équations en 
modifiant dans le modèle l’équation de transport de chaleur selon la formulation enthal-
pique. 

D’autres modèles du procédé VAR ont été développés durant les quinze dernières an-
nées. 

Le modèle mis au point par Yang et al. [17] n’est qu’une approche très simplifiée du 
procédé car seul le transfert de chaleur est considéré. 

Cependant, d’autres modèles sont des alternatives intéressantes au modèle SOLAR. 
Le code BAR (Basic Axisymmetric Remelting) a été développé aux Etats-Unis par Specia-

lity Metal Processing Corporation, regroupant notamment SANDIA National Laboratories, 
ALLVAC et Carpenter Technology. En comparaison avec SOLAR, la turbulence de 
l’écoulement n’est pas modélisée explicitement mais prise en compte en multipliant la vis-
cosité cinématique par un coefficient constant. 

Une second modèle, associé à un micromodèle de solidification basé sur les automates 
cellulaires, a été développé au London Imperial College dans le but de déterminer la taille 
et l’orientation des grains lors de la solidification d’un lingot VAR. Ce modèle a en particu-
lier été utilisé pour étudier la formation des Tree-rings pour le superalliage Inconel 718 
[18,19]. En outre, il a été appliqué pour simuler une refusion d’alliage de titane Ti-6-4 [20]. 
Plus récemment, ce modèle a été implémenté dans une modélisation macroscopique du 
procédé VAR réalisée grâce au logiciel PHYSICA développé à University of Greenwich et 
capable de traiter des calculs en 3 dimensions [21,22]. 
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L’hydrodynamique du puits liquide a déjà été analysée numériquement dans de nom-
breuses études. 

Le modèle SOLAR a été utilisé pour déterminer l’influence d’un mode de brassage alter-
né lors de la refusion d’alliages de titane [23,24] et d’aciers [25]. Pour les superalliages 
base nickel, Schevchenko et Ward [26] ont utilisé ANSYS CFX 5.6 couplé à OPERA 3D pour 
étudier l’effet d’une distribution d’arc électrique non symétrique sur l’écoulement 3D dans 
le puits liquide. Par ailleurs, Chapelle et al. [27] ont déterminé l’effet du brassage électro-
magnétique sur la dynamique de la surface libre du puits liquide durant une refusion 
d’alliage de zirconium. 

D’après ces études, il est bien établi que les principales sources de mouvement dans le 
puits liquide d’un lingot VAR sont (voir figure I.4) : 

• la convection naturelle d’origine thermique qui favorise un écoulement tournant 
dans le sens des aiguilles d’une montre, 

• la force électromagnétique résultant de l’interaction entre le courant de fusion et le 
champ magnétique auto-induit qui donne naissance à un écoulement tournant dans 
le sens trigonométrique, 

• et la force centrifuge qui résulte du mouvement angulaire qui est causé par 
l’interaction entre le courant de fusion et le champ magnétique créé par les induc-
teurs externes ; comme la convection thermique, la force centrifuge génère un 
écoulement tournant dans le sens des aiguilles d’une montre. 

 
Force d’expansion thermique 

et force centrifuge 
Force électromagnétique auto-induite 

  

FIGURE I.4 – Schéma de l’effet des forces d’expansion thermique, centrifuge et électroma-
gnétique auto-induite sur le sens de l’écoulement dans le puits liquide. 

 

I.3 Les phénomènes responsables de la 
macroségrégation 

I.3.a La microségrégation 

Lors de la solidification d’un alliage, la phase liquide se transforme en une ou plusieurs 
phases solides. La solubilité des éléments d’alliage n’est pas la même dans les phases li-
quide et solide. Dans le cas des alliages de zirconium et à l’exception de l’oxygène, la te-
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neur en éléments d’alliage de la phase solide primaire est plus faible que celle du liquide. 
Cela est illustré dans la figure I.5 qui représente la partie riche en Zr du diagramme de 
phases du système binaire Zr-Cr. Ce diagramme décrit la composition des phases à 
l’équilibre thermodynamique (indiquée par le symbole *) en fonction de la température. 

Lorsque l’alliage à la composition ω1 commence à se solidifier, la composition du pre-
mier solide à se former est ∗

s2ω . Du fait de la faible teneur en Cr de la phase solide formé, 
l’excès de soluté est rejeté dans le liquide. Nous pouvons supposer que, pendant la solidifi-
cation, l’interface solide/liquide est à l’équilibre thermodynamique [28] et, par conséquent, 
déterminer la composition à l’interface grâce aux diagrammes de phases. 

 
D’après le diagramme, nous pouvons constater que l’enrichissement graduel du liquide 

à mesure que la température diminue cause l’augmentation de la teneur massique dans les 
couches de solide qui se forment successivement (voir figure I.6 pour un modèle 1D simpli-
fié). Par conséquent, les teneurs moyennes des phases liquide et solide sont plus faibles 
que les teneurs d’équilibre à l’interface. De plus, un gradient thermique, bien qu’il soit 
faible, doit exister à travers le système où se déroule le changement de phase afin de diri-
ger le flux de chaleur nécessaire au changement de phase. Ces deux effets sont illustrés 
sur la figure I.5 par les points sans astérisque. 

Pendant la solidification, la diffusion dans chaque phase tend à homogénéiser la compo-
sition, réduisant dans une certaine mesure les gradients de teneur massique (figure I.6). 

 
 
 

 

FIGURE I.5 – Solidification dans le diagramme d’équilibre de phases du système Zr-Cr (dia-
gramme provenant de la réf. [29]). 



8  Chapitre I : Introduction générale 

 

 

FIGURE I.6 – Évolution de la teneur massique à l’échelle des bras secondaires des dendrites 
 
 
 
Le processus de rejet de solutés décrit précédemment a lieu à l’échelle de la plus petite 

structure du solide en croissance. Dans un alliage, le solide cristallin croît généralement 
sous la forme de grains dendritiques, composés de deux niveaux de ramification de den-
drites. Ainsi, les structures représentatives pour le processus de partage de soluté sont les 
espacements interdendritiques secondaires. 

 

I.3.b Mouvement relatif des phases solide et liquide 

À cause du rejet de soluté dans le liquide à l’échelle des grains, un mouvement macros-
copiquement significatif de la phase liquide riche en soluté relativement aux grains appau-
vris en soluté cause un transport macroscopique du soluté et, par conséquent, une macro-
ségrégation dans le matériau solidifié. 

 
Au cours de la solidification d’un alliage soumis à des gradients de température modé-

rés, on peut s’attendre à ce que la zone de solidification soit relativement grande et que 
des grains solides coexistent avec le liquide environnant : la zone pâteuse. 

Si dans cette zone, les grains croissent ensemble, ils forment une matrice poreuse 
(figure I.7). 

Si les grains n’ont pas coalescé les uns avec les autres, ils peuvent bouger librement 
sous l’influence de l’écoulement de la phase liquide. Le comportement de ce type de zone 
pâteuse est similaire à celui d’une suspension de grains. Ces grains peuvent se former à 
cause de la fragmentation de bras de dendrites provenant de la matrice poreuse ou par 
germination hétérogène sur des particules d’impuretés dans le liquide en surfusion. 
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FIGURE I.7 – Photographie de la zone pâteuse colonnaire lors de la solidification d’une solu-
tion de chlorure d’ammonium NH4Cl (d’après [30]). 

 
 
 

 

FIGURE I.8 – Radiographies par rayonnement synchrotron X montrant l’évolution en fonc-
tion du temps de la croissance de grains équiaxes lors de la solidification de l’alliage Al-
10 %m Cu (d’après [31]). 

 
 
 
 
Avec ces deux types de structures possibles, la macroségrégation qui est due au mou-

vement relatif des phases liquide et solide peut être causée par les phénomènes suivants. 
 

• La convection forcée qui peut être due en fonction du procédé au remplissage de 
la lingotière, au brassage mécanique ou électromagnétique, etc. Pour le procédé 
VAR, les sources de convection forcée sont le brassage électromagnétique extérieur 
et le brassage magnétique auto-induit. 
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• La convection naturelle : les gradients de température et de composition dans le 
liquide donnent naissance à des variations de densité résultant en des forces de vo-
lume thermique et solutale qui dirigent la convection naturelle. 

 
• Le mouvement de grains équiaxes dans la zone pâteuse bougeant sous 

l’influence des différences de masse volumique entre le liquide et le solide (flotta-
tion ou sédimentation) et des forces de trainée causées par l’écoulement du liquide. 

 
• La migration du liquide due au retrait. La différence de densité entre le liquide 

et le solide peut également engendrer un écoulement. Le solide est généralement 
plus dense que le liquide et ainsi, le changement de volume lors de la solidification 
peut aspirer du liquide pour combler le retrait. Ce phénomène est dominant en fin 
de solidification. 

 
• La déformation du squelette solide provoque le mouvement du solide et 

l’expulsion ou l’aspiration de liquide riche en soluté. Cela peut être causé par des 
contraintes thermiques ou des forces extérieures comme la compression résultant 
des rouleaux au cours de la coulée continue. 

I.4 La macrostructure et la macroségrégation dans un 
lingot VAR 

À cause du prix élevé des alliages de titane et de zirconium, le rendement du procédé 
est important, ce qui implique que la qualité de la peau du lingot est capitale. Les tempéra-
tures de fusion de ces alliages sont élevées et une bonne qualité de la peau du lingot né-
cessite un apport important de chaleur par le procédé et, par conséquent, une grande vi-
tesse de fusion qui conduit à des puits liquides volumineux. 

À diamètre et poids équivalent, les vitesses de fusion des lingots en aciers et en superal-
liages sont relativement faibles et le volume du puits liquide n’excède pas 10% du volume 
total [32]. 

 
Après avoir rappelé les caractéristiques générales de la structure des lingots de coulée 

dans un premier paragraphe, cette partie constitue une synthèse bibliographique sur la 
structure des lingots refondus par le procédé VAR en distinguant les alliages à bas point de 
fusion (aciers et superalliages) et les alliages de métaux réactifs (titane et zirconium). 

I.4.a Macrostructure générale des lingots de coulée 

En examinant à l’œil une coupe métallographique de métal brut de coulée, on observe 
les grains du métal qui définissent la macrostructure du lingot. Lorsqu’un alliage est coulé 
dans un moule métallique, trois zones de solidification peuvent être généralement distin-
guées (figure I.9) [33]. 

A l’interface creuset/métal, la vitesse de refroidissement est maximale car la tempéra-
ture de la lingotière est relativement faible. Par conséquent, un grand nombre de petits 
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grains ayant des orientations cristallographiques aléatoires apparaissent et forment une 
zone équiaxe appelée zone de peau. 

Ces grains deviennent rapidement dendritiques en développant des bras qui croissent 
suivant des directions cristallographiques préférentielles – directions <100> pour les cris-
taux cubiques, comme le zirconium à haute température. Les grains de la zone de peau qui 
possèdent une de ces directions parallèle au flux thermique ont une vitesse de croissance 
supérieure aux autres. Ils dominent donc la morphologie de l’interface solide/liquide, ce qui 
conduit à la formation de la zone de solidification colonnaire. 

Enfin, la troisième zone de solidification visible est la zone équiaxe qui résulte principa-
lement de la croissance de fragments de bras de dendrites dans le liquide en surfusion. 

 
 

     

FIGURE I.9 – Schéma de la macrostructure d’un lingot de coulée en cours de solidification 
(d’après [28]) 

 
 
 
L’apparence dendritique de chaque cristal peut être mise en évidence par une attaque 

métallographique, soit qu’elle révèle directement des hétérogénéités chimiques liées à la 
croissance dendritique, soit qu’une ou plusieurs autres phases aient précipité dans les es-
paces interdendritiques. 

Cependant, pour les alliages de zirconium, la transformation de phase β → α subie par la 
microstructure du lingot au cours de son refroidissement ne permet pas d’observer la 
structure dendritique par une simple attaque métallographique (cf. chapitre III). 

 

Superalliages et aciers 

Concernant les superalliages, les études de la littérature se concentrent principalement 
sur les différents défauts de solidification de l’alliage 718 : les « tree-rings » [18], les 
« white-spots » [14,34] et les « freckles » [35]. 

Dans leur étude sur la formation des « tree-rings », Xu et al. [18] décrivent la structure 
globale d’un lingot en Inconel 718 refondu par le procédé VAR à environ 4 kg.min-1. Son 
diamètre est de 510 mm et sa hauteur de 2 m environ. Aucun brassage électromagnétique 
externe n’est appliqué. 
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Ce lingot présente une zone colonnaire en périphérie et une zone de larges grains 
équiaxes au centre (figure I.10). La Transition Colonnaire Equiaxe (TCE) est située à envi-
ron 50 à 100mm de l’axe du lingot. 

 
 

 

FIGURE I.10 – Macrographie de la section longitudinale d’un lingot en Inconel 718 fondu 
par le procédé VAR (l’axe du lingot est à gauche). Le trait noir correspond à un exemple de 
la forme du puits liquide déterminé par les « tree-rings », qui correspondent à des cordons 
de petits grains équiaxes interrompant la continuité de la structure principalement colon-
naire 

 
 
 
Par analyse EBSD (Electron-Backscatter Diffraction), Xu et al. ont montré que la direc-

tion de croissance des grains colonnaires est parallèle au flux thermique et qu’ils ont déve-
loppé une forte texture <100>. 

 
Parallèlement à sa caractérisation expérimentale, ce lingot a été utilisé pour valider le 

modèle multi-échelle du procédé VAR développé au London Imperial College [19]. 
 
Afin de valider les développements apportés à SOLAR lors de sa thèse, Quatravaux [12] 

a comparé les profils de puits liquides finaux expérimentaux et obtenus par le modèle, pour 
plusieurs lingots en acier refondus par le procédé VAR avec diverses conditions opéra-
toires. 

Sur les macrographies réalisées dans ce but, on peut observer que sans brassage élec-
tromagnétique externe, la macrostructure est très majoritairement colonnaire. 
L’application d’un brassage électromagnétique entraîne l’apparition d’une zone équiaxe au 
centre du lingot. 

Alliages de titane et de zirconium 

La macrostructure des lingots en alliage de titane (Ti-6Al-4V et Ti-6Al-6V-2Sn) présente 
trois zones de solidification distinctes : une zone de peau au bord du lingot, une zone co-
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lonnaire et une zone équiaxe au centre [20,36,37]. Dans chacune des trois études citées, 
les lingots ont été refondus avec un brassage électromagnétique alterné et à différentes 
vitesses de fusion.  

 
Glavicic et al. [36] ont identifié les grains visibles sur la macrographie dans les zones co-

lonnaire et équiaxe comme étant des grains ex-β, à l’intérieur desquels la phase α a précipi-
té lorsque la température est passée sous la température de transus β. Ainsi, en se basant 
sur la relation cristallographique de Bürgers et sur les symétries des structures cubique et 
hexagonale, ils ont déterminé la texture des grains ex-β à partir de la texture de la phase α 
mesurée par EBSD. 

L’exploitation des figures de pôle obtenues par EBSD montre que les grains ex-β des 
zones colonnaires situées sur le bord et au pied du lingot ont une texture <100> parallèle 
à la direction de croissance des grains. Cette texture était attendue car la croissance des 
grains ayant une direction <100> parallèle au flux thermique est plus rapide pour les mé-
taux à structure cubique comme le titane à haute température. 

Les résultats pour la zone équiaxe semblent montrer que les grains ex-β n’ont pas 
d’orientation cristallographique préférentielle. 

 
Différentes études menées au centre de recherche de CEZUS décrivent la structure de 

lingots en alliage de zirconium refondus par le procédé VAR à l’échelle industrielle ou à 
l’échelle pilote. Un brassage électromagnétique est toujours appliqué au cours des refu-
sions. 

La macrographie longitudinale des lingots montre qu’après la zone de peau, la structure 
de solidification est colonnaire en périphérie et au pied du lingot, et principalement 
équiaxe au centre. La transition entre ces zones n’est pas marquée nettement. 

 

I.4.b La macroségrégation dans les lingots VAR 

Dans la littérature, les études consacrées à la macroségrégation dans les lingots VAR ne 
sont pas nombreuses. Elles traitent uniquement des lingots en alliages de titane. 

 
Hayakawa et al. [37] ont caractérisé la macroségrégation dans un lingot en Ti-6Al-6V-

2Sn (Ti-6-6-2) élaboré dans un four industriel. Le sommet du lingot est enrichi en Fe, Cu et 
V alors que par rapport à ces trois éléments, la ségrégation en Al et Sn est inversée. De 
plus, la macroségrégation longitudinale au niveau de la surface latérale du lingot est relati-
vement faible pour tous les éléments. 

Yang et al. [38] ont également déterminé la macroségrégation en Fe dans plusieurs lin-
gotins (h x d = 14 x 4,5 cm2) en Ti-10V-2Fe-3Al (Ti-10-2-3) élaborés dans un four pilote sui-
vant deux vitesses de fusion et avec et sans brassage électromagnétique. Ils ont ainsi pu 
montrer qu’une faible vitesse de fusion réduit la macroségrégation. De plus, pour une vi-
tesse de fusion fixée, l’application d’un brassage réduit également la macroségrégation 
dans le lingotin. 

Zagrebelnyy et al. [39] ont quant à eux étudié numériquement la macroségrégation en 
Fe lors de la refusion VAR de l’alliage Ti-10-2-3 à l’aide du code BAR (cf. §I.2.b), ainsi que 
l’effet du retournement du lingot au cours d’une triple refusion. Néanmoins, ces résultats 
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de simulations ne sont pas comparés à des analyses chimiques effectuées sur des lingots 
réels. Dans le cadre d’études confidentielles, des travaux similaires ont été effectués par 
l’IJL et Timet en utilisant le modèle SOLAR. 

À notre connaissance, les seules études consacrées à la macroségrégation dans les lin-
gots VAR en alliages de zirconium ont été réalisées au centre de recherche de CEZUS. 

La dernière étude antérieure au début de cette thèse a été réalisée au cours de mon 
stage de fin d’étude d’ingénieur. Grâce à une étude bibliographique, ce travail a notam-
ment permis de déterminer des propriétés thermophysiques des alliages de zirconium né-
cessaires à la modélisation de la solidification. Cette étude a également mis en évidence 
l’importance d’établir expérimentalement une cartographie précise de la macroségrégation 
d’un lingot élaboré par une seule refusion. 

I.5 Objectifs du travail de thèse et plan du mémoire 

L’objectif de cette thèse est double. 
 
Le premier est de mesurer expérimentalement et de manière précise la composition 

chimique de lingots en Zircaloy-4 (Zy-4 : Zr-1,3Sn-0,2Fe-0,13O-0,1Cr) et M5® (Zr-1Nb-
0,14O), et d’évaluer l’influence de différentes conditions opératoires sur la macroségréga-
tion. Dans ce but, deux essais industriels ont été réalisés sur le site de CEZUS à Ugine (Sa-
voie, France). 

 
Parallèlement à ces essais et à leur exploitation expérimentale, le second objectif est de 

d’améliorer la modélisation de la solidification et de la macroségrégation dans le code 
SOLAR. Le couplage fort des équations de transport de chaleur et de solutés, la modélisa-
tion de la microségrégation en tenant compte de la diffusion restreinte des solutés et la 
prise en compte du transport de grains équiaxes ont été identifiés comme des axes de dé-
veloppement. 

Les deux essais seront ainsi simulés et les résultats de macroségrégation seront discutés 
en lien avec les analyses chimiques et l’observation de la macrostructure. De plus, nous 
proposons également d’établir clairement l’influence des convections forcée et naturelle 
d’origine thermique et solutale sur l’écoulement dans la zone pâteuse et la formation de la 
macroségrégation. 

 
À la suite de cette introduction, le mémoire est divisé en 6 chapitres. 
 
La description du modèle de solidification d’un lingot VAR développé pour cette étude 

fait l’objet du chapitre II. Dans un premier temps, les équations de transport résolues sont 
présentées. Ensuite, la modélisation de la microségrégation et le couplage avec les équa-
tions de transport sont décrits. 

Le chapitre III est consacré à la présentation des deux refusions VAR des alliages Zy-4 
et M5®. Il regroupe les macrographies longitudinales des lingots, les résultats de caractéri-
sation de la microségrégation et les profils de macroségrégation tracés à partir des ana-
lyses chimiques réalisées. 

Les chapitres IV et V présentent respectivement les résultats obtenus en simulant les re-
fusions expérimentales des alliages Zircaloy-4 et M5®. Les rôles de la convection naturelle 
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et de la diffusion restreinte des solutés lors de la solidification ont été déterminés. De plus, 
pour l’alliage M5®, l’influence sur la macroségrégation des conditions thermiques à la li-
mite lingot/creuset a été étudiée. 

 
Dans le chapitre VI, nous avons cherché à établir pour la refusion de l’alliage Zy-4 

l’influence du transport de grains équiaxes sur la macroségrégation. Les modifications ap-
portées aux équations de transport pour tenir compte du mouvement des grains font l’objet 
d’une première partie, puis les résultats obtenus sont comparés aux mesures expérimen-
tales. 

Ce mémoire se termine par une conclusion (chapitre VII) qui synthétise les principaux 
résultats obtenus au cours de cette étude. Nous proposons également des perspectives aux 
travaux de recherche présentés. 
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II Description du modèle de solidification 
d’un lingot VAR 

Ce chapitre est dédié à la formulation du modèle de solidification et à la dérivation des 
équations. L’objectif est d’établir un modèle capable de décrire la solidification d’un alliage 
multiconstitué au cours du procédé VAR. Le modèle ainsi développé a été intégré dans le 
code de calcul SOLAR [1,2] qui est dédié à la simulation du procédé. 

 
Le modèle présenté dans cette partie prend en compte un seul régime d’écoulement 

dans la zone de solidification : le solide forme une matrice rigide et nous considérons uni-
quement l’écoulement du métal liquide dans un milieu poreux saturé. De plus, nous avons 
tenu compte de la turbulence de l’écoulement qui est due principalement à l’application 
d’un brassage électromagnétique au cours de la refusion. 

 
Pour cela, nous avons associé les méthodes de prise de moyenne temporelle (pour modé-

liser la turbulence) et de prise de moyenne volumique qui établit clairement un lien entre 
les équations locales et les équations macroscopiques moyennées volumiquement [3]. 

La prise de moyenne statistique d’ensemble [4–6] semble être une méthode mieux adap-
tée pour l’obtention des équations décrivant la solidification d’un lingot VAR. Néanmoins, 
les équations présentées ici sont physiquement vraisemblables. 

 
Les équations de conservation locales, obtenues en utilisant une approche de type RANS 

(Reynolds Averaged Navier-Stokes) pour modéliser la turbulence, sont présentées dans la 
première partie. La présentation de la méthode de prise de moyenne volumique ainsi que la 
dérivation des équations macroscopiques font l’objet de la deuxième partie. Dans une troi-
sième partie, nous décrivons les modèles de microségrégation que nous avons implémentés 
d’après les réf. [7–9]. La quatrième partie traite de la résolution numérique et la cinquième 
partie conclut sur les améliorations apportées à la modélisation de la solidification dans le 
modèle SOLAR. 

II.1 Les équations de conservation locales 

II.1.a Forme générale des équations de conservation 

Pour un fluide incompressible et newtonien de masse volumique ρ, il est possible 
d’écrire les équations de conservation de la masse, de la quantité de mouvement, de 
l’énergie et de la masse d’un constituant i sous une forme unifiée [10,11]. 
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On considère l’extensité Ψ dont la valeur par unité de masse est ψ. L’équation de con-
servation (appelée aussi équation de transport) de cette extensité est : 

( ) ( ) ( )


source termediffusiftransport convectiftransport onaccumulati

ψψρψρρψ S
t

+∇Γ⋅∇=⋅∇+
∂
∂




u  
(II.1) 

où u est le vecteur vitesse instantanée, Γ est une diffusivité et Sψ est un terme source éven-
tuel. 

Le tableau II.1 présente explicitement les termes intervenant dans les différentes équa-
tions de conservation locales. 

 

TABLEAU II.1 - Extensité, diffusivité et terme source pour les équations de conservation de 
la masse totale, de la quantité de mouvement, de l’enthalpie et de la masse d’un consti-
tuant i (AT est la notation utilisée pour la transposée de A et F représente des forces volu-
miques éventuelles) 

 extensité 
ψ 

diffusivité 
Γ 

terme source 
Sψ 

masse 1 0 0 

quantité de mouvement u ν ( )[ ] Fgu ++∇⋅∇+∇− ρρν Tp  

énergie h 
pcρ

λ
 0 (frottements visqueux 

négligés) 

constituant i ω i D i 0 

 
Concernant l’équation de conservation de la quantité de mouvement qui est souvent ap-

pelée « équation de Navier-Stokes », on considère généralement que la masse volumique 
n’est variable que dans le terme de pesanteur (approximation de Boussinesq [12]). Cette 
masse volumique est exprimée en fonction de la température et de la concentration en so-
lutés pour tenir compte de la convection thermosolutale. En renommant cette masse volu-
mique ρ b, son expression est : 

( ) ( )
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où β T et i
Sβ  sont respectivement les coefficients d’expansion volumique thermique et solu-

tale : 
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II.1.b Modélisation statistique de la turbulence 

Le concept de moyenne d’une grandeur physique a été introduit pour la première fois 
par Reynolds lors de son étude visant à démontrer l’existence d’un critère de transition 
entre les régimes laminaire et turbulent pour un écoulement d’eau dans un tube cylin-
drique [13]. 
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Actuellement, le concept de prise de moyenne temporelle est couramment utilisé en Mé-
canique des Fluides Numériques (ou MFN) – Computational Fluid Dynamics (ou CFD) en 
anglais – pour modéliser statistiquement des écoulements turbulents intervenant dans un 
contexte industriel. 

La moyenne temporelle de la grandeur physique ψ est définie par [14] : 

t
t

tt

t
d 1 ψψ ∫

∆+

∆
=  (II.4) 

Ainsi, on peut exprimer ψ en fonction de sa moyenne temporelle, ψ , et de la fluctuation 
associée, ψ ′ , telle que : 

ψψψ −=′  (II.5) 

 
En appliquant cette expression (appelée souvent décomposition de Reynolds) à 

l’équation (II.1), puis en moyennant temporellement l’équation obtenue, nous obtenons 
l’équation de conservation de l’extensité moyenne ψ  : 

( ) ( ) ( ) ( )ψρψρψρψρ ψ ′′−⋅∇++∇Γ⋅∇=⋅∇+
∂
∂ uu S
t

 (II.6) 

Mis à part le remplacement des variables instantanées par les variables moyennes, 
l’unique différence entre les équations de conservation instantanée et moyennée temporel-
lement est le terme ( )ψρ ′′−⋅∇ u . Il provient du terme inertiel et correspond à l’influence de 
la turbulence sur la conservation de la grandeur moyenne ψ . Il est inconnu a priori et doit 
être modélisé. 

Dans la suite, nous supposons que les variations temporelles à l’échelle microscopique 
de la masse volumique ρ, de la viscosité µ, de la conductivité thermique λ et du coefficient 
de diffusion D sont négligeables, i. e. ρρ = , µµ = , λλ =  et DD = . La chaleur latente cp 
est considérée comme constante. 

Conservation de la masse totale et de la quantité de mouvement 

L’équation de conservation de la masse totale (aussi appelée équation de continuité) et 
l’équation de conservation de la quantité de mouvement d’un fluide incompressible dans un 
écoulement turbulent sont (cf. tableau II.1 et éq. (II.6)): 

( ) 0=⋅∇+
∂
∂ uρρ

t
 (II.7) 

( ) ( ) ( )uugτuuu ′′−⋅∇++⋅∇+−∇=⋅∇+
∂
∂ ρρρρ bp
t

 (II.8) 

τ  est le tenseur moyen des contraintes visqueuses et, pour un fluide newtonien et in-
compressible, est égal à : 

sτ µ2=  (II.9) 

où µ est la viscosité dynamique du fluide (µ = ρν) et s  est le tenseur des taux de déforma-
tion moyen : 

( )[ ]Tuus ∇+∇=
2

1
 (II.10) 
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Le terme ( )uu ′′−⋅∇ ρ
 
est couramment appelé « tenseur des contraintes de Reynolds » ou 

« tenseur de Reynolds ». Le système d’équation composé de (II.7) et (II.8) n’est pas fermé, 
i. e. le nombre de variables est supérieur au nombre d’équations. Pour fermer ce système, 
il est donc nécessaire d’écrire des équations supplémentaires en modélisant le tenseur de 
Reynolds. 

L’approche utilisée couramment pour modéliser le tenseur de Reynolds, et donc la tur-
bulence, a été formulée initialement par Boussinesq. Dans cette approche, le tenseur de 
Reynolds est assimilé à un tenseur de contraintes dues à la turbulence appelées con-
traintes de viscosité turbulente. Par analogie avec le tenseur des contraintes visqueuses, 
les contraintes de viscosité turbulente sont proportionnelles aux gradients de vitesses 
moyennes et, pour un fluide incompressible, le tenseur de Reynolds est posé égal à [15] : 

Isuu kt ρµρ
3

2
2 −=′′−  (II.11) 

où tµ  est la viscosité dynamique turbulente, k l’énergie cinétique turbulente et I le tenseur 
unité. 

Contrairement à la viscosité dynamique, la viscosité turbulente n’est pas une propriété 
du fluide mais dépend fortement de l’état de turbulence ; tµ  peut varier significativement 
d’un point à l’autre de l’écoulement et il faut donc déterminer maintenant sa distribution. 

Le terme –2/3ρkI assure que la somme des contraintes normales turbulentes soit positive 
et égale à deux fois l’énergie cinétique turbulente k : 

2
uu ′′

=k  (II.12) 

Les contraintes normales turbulentes agissent comme des forces de pression ; c’est 
pourquoi, le terme –2/3ρkI constitue une pression. Ainsi, quand la relation (II.11) est utili-
sée pour modéliser le tenseur de Reynolds dans l’équation de conservation de la quantité 
de mouvement (II.8), ce terme peut être inclus dans le terme de gradient de pression. La 
pression statique est alors remplacée comme variable par la pression effective : 

kpp ρ
3

2
+=•  (II.13) 

Par conséquent, l’apparition de k dans l’équation (II.11) ne nécessite pas la détermina-
tion de k ; c’est la distribution de viscosité turbulente µ t uniquement qui doit être détermi-
née. 

Finalement, l’équation (II.8) devient :  

( ) ( ) ( )[ ] gsuuu b
tp

t
ρµµρρ ++⋅∇+−∇=⋅∇+

∂
∂ • 2  (II.14) 

Conservation de la chaleur 

Si on néglige les termes de frottements visqueux, l’équation de conservation de 
l’enthalpie d’un fluide incompressible dans un écoulement turbulent est (cf. tableau II.1 et 
éq. (II.6)) : 

( ) ( ) ( ) ( )hhhh
t

′′−⋅∇+∇⋅∇=⋅∇+
∂
∂ uu ρραρρ  (II.15) 
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D’après l’hypothèse de Boussinesq, le dernier terme de l’équation (II.15) est modélisé 
par [15] : 

hh
Pr

h t
t

t ∇=∇=′′− α
ρ
µ

ρu  (II.16) 

où Prt est le nombre de Prandtl turbulent et α t est la diffusivité thermique turbulente. 
 
Comme Tdchd p=  pour un milieu monophasique, on peut reformuler l’équation (II.15) 

suivant : 

( ) ( ) ( )[ ]Thh
t t ∇+⋅∇=⋅∇+

∂
∂ λλρρ u  (II.17) 

où λt est la conductivité thermique turbulente : 

tpt c αρλ =  (II.18) 

Conservation de la masse d’un constituant 

En l’absence de réaction chimique, l’équation de conservation de la masse d’un consti-
tuant i dans un écoulement turbulent est (cf. tableau II.1 et éq. (II.6)) : 

( ) ( ) ( ) ( )iiiii D
t

ωρωρωρωρ ′′−⋅∇+∇⋅∇=⋅∇+
∂
∂ uu  (II.19) 

Par analogie avec l’équation de conservation de l’énergie, le dernier terme de l’équation 
(II.19) est modélisé par [15] : 

i
t
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t

ti D
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ωω
ρ
µωρ ∇=∇=′′− u  (II.20) 

où Sct est le nombre de Schmidt turbulent et Dt la diffusivité turbulente. 
 
Ainsi, l’équation (II.19) devient : 

( ) ( ) ( )[ ]i
t

iii DD
t

ωρωρωρ ∇+⋅∇=⋅∇+
∂
∂ u  (II.21) 

II.1.c Modèles de turbulence 

De nombreux modèles de fermeture ont été développés en adoptant une approche de 
type RANS (Reynolds Averaged Navier-Stokes). Ils font intervenir zéro, une ou deux équa-
tions de transport pour déterminer les grandeurs turbulentes. 

 
Le modèle le plus simple, à zéro équation de transport, suppose que la viscosité turbu-

lente est uniforme dans tout l’écoulement, la valeur de cette constante étant déterminée à 
partir de résultats expérimentaux. 

Un autre modèle qui ne fait pas intervenir d’équation de transport est le modèle de lon-
gueur de mélange de Prandtl. Il est applicable au voisinage de parois où le gradient trans-
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versal de la composante longitudinale de la vitesse est prépondérant. On pose alors (figure 
II.1) : 

2

12

dx
udlt ρµ =  (II.22) 

L’expression de la longueur de mélange l est donnée par une loi de paroi. Par exemple, 
cette loi peut être du type proportionnel [16] : 

2xl ⋅= κ  (II.23) 

où κ est la constante de von Karman égale à 0,41. 
 
 

 

FIGURE II.1 – Écoulement d’un fluide au voisinage d’une paroi : représentation du gradient 
transversal de la composante longitudinale de la vitesse. 

 
 
 
 
Le modèle de Prandtl-Kolmogorov ou modèle k-l est un modèle à une équation de trans-

port. L’hypothèse de base de ce modèle est le lien entre la viscosité turbulente, l’énergie 
cinétique turbulente et la longueur de mélange l. Elle se traduit par la relation suivante : 

klc lt ρµ µ=  (II.24) 

 
La longueur l caractéristique est donnée par une loi du même type que (II.23) alors que 

k est définie par une équation de transport obtenue en moyennant la différence entre 
l’équation de l’énergie cinétique totale et l’équation de l’énergie cinétique du mouvement 
moyen. 

L’une des formulations les plus générales est : 
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où ε est appelé le taux de dissipation de l’énergie cinétique turbulente. 
 
L’expression de ε est : 
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Il est généralement modélisé par : 

l
kcD

23

=ε  (II.27) 

où cD est la constante de dissipation. 
 
Le terme Pk de l’équation (II.25) est causé par l’interaction entre les contraintes de Rey-

nolds et le gradient de vitesses moyennes. Son expression est : 
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∂
∂

′′−= ρ  (II.28) 

 
Les termes T

kG  et S
kG  permettent de prendre en compte respectivement les effets des 

forces d’expansion thermique et solutale. En particulier, une stratification stable réduit la 
viscosité turbulente µ t, la conductivité thermique turbulente λt et la diffusivité turbulente 
Dt. Les expressions de T

kG  et S
kG  sont : 
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(II.30) 

 
Dans ce modèle, trois constantes ont été introduites : cµl, cD et σ k ; on utilise couram-

ment les valeurs suivantes [16] : 

lcµ = 1,13 ; Dc = 0,08 ; kσ = 1 (II.31) 

 
 
Parmi les modèles à deux équations de transport, le modèle k-ε est couramment utilisé 

pour la simulation des écoulements industriels. Dans ce modèle, la longueur de mélange l 
ainsi que la loi de paroi sont remplacées par une équation de transport relative au taux de 
dissipation ε. 

 
La viscosité turbulente est alors exprimée en fonction de k et de ε par élimination de l 

entre les équations (II.24) et (II.27), soit : 

ε
ρµ µ

2kct =  (II.32) 

L’équation de transport de k est analogue à la précédente (II.25) et l’équation de trans-
port de ε s’écrit [15] : 
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où σ ε, c1, c2 et c3 sont de nouvelles constantes. 
Les constantes du modèle k-ε préconisées par Launder et Spalding sont [17] : 

cµ = 0,09      c1 = 1,44      c2 = 1,92      σ k = 1,0      σ ε = 1,3 (II.34) 
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La « constante » c3 détermine le degré d’influence des forces de volume sur le taux de 
dissipation ε. Cette « constante » n’est pas spécifiée mais calculée d’après la relation [18] : 
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θuu

uc
r

ztanh  (II.35) 

où uz, ur et uθ sont les composantes de la vitesse dans un repère cylindrique (rθ z), g étant 
parallèle à l’axe z. 

Les nombres de Prandtl et de Schmidt turbulents sont supposés constants et leurs va-
leurs sont généralement [19] : 

Prt = 0,85      Sct = 0,7 (II.36) 

II.2 Dérivation des équations de conservation 
modélisant la solidification d’un alliage 

II.2.a La prise de moyenne volumique 

La méthode de prise de moyenne volumique consiste à intégrer sur un volume élémen-
taire représentatif (VER) les équations gouvernant le problème à l’échelle microscopique 
afin d’obtenir un système d’équations à l’échelle macroscopique. Cette méthode est sou-
vent utilisée pour modéliser les mécanismes de changement de phase qui ont un caractère 
multi-échelles. 

Ce processus permet d’obtenir les équations d’évolution des grandeurs macroscopiques 
mais fait également apparaître des termes qui sont fonction des quantités microscopiques. 
Ces termes doivent être modélisés afin de fermer le problème à l’échelle macroscopique. 
La difficulté principale de cette approche réside dans cette étape de modélisation. 

La méthode de prises de moyenne volumique présentée ici est extraite de [20]. Par ail-
leurs, le principe de double décomposition d’une grandeur en sa moyenne temporelle et sa 
moyenne volumique est extrait des références [21,22]. 

On considère un VER de volume V0 constitué d’une partie liquide et d’une partie solide 
(cf. figure II.2). Soit ψ une grandeur physique par unité de volume définie sur la phase k. Sa 
moyenne définie sur le VER est notée ψ  et est égale à : 

∫=
kV

k V
V

d 
0

1 ψγψ  (II.37) 

où γ k est la fonction de phase, i. e. : 

 
    

    

ailleurs0

 phase la dans1





=
kkγ  (II.38) 

On définit la moyenne intrinsèque de phase 
kψ  telle que : 

∫=
kVk

k V
V

d 1 ψψ  (II.39) 

où Vk est le volume occupé par la phase k dans le volume V0. 
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D’après ces définitions, on a la relation : 

k
kg ψψ =  (II.40) 

où gk est la fraction volumique de phase k dans le VER : 

0V
Vg k

k =  (II.41) 

Dans le VER, les valeurs de ψ varient localement dans la phase k. On définit la déviation 
de ψ par rapport à la moyenne intrinsèque de phase 

kψ  par : 

kψψψ −=′′  (II.42) 

 
Les lois qui régissent les phénomènes à l’échelle microscopique sont généralement dé-

crites mathématiquement par des équations aux dérivées partielles. Lorsqu’on cherche à 
établir les lois de conservation à l’échelle macroscopique par des prises de moyenne sur les 
équations microscopiques, on est conduit à utiliser des relations entre les dérivées des 
grandeurs macroscopiques et celles des grandeurs microscopiques correspondantes. 

Pour une fonction ψ continûment différentiable sur la phase k, mais discontinue à 
l’interface entre les deux phases, les opérateurs de dérivation s’écrivent alors en valeur 
moyenne [20] : 
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(II.44) 
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où Ai est l’aire interfaciale, ui la vitesse de déplacement de l’interface et nk est le vecteur 
normal à l’interface, dirigé vers l’extérieur de la phase k. 

Dans la suite, nous négligeons les variations temporelles de la vitesse de déplacement 
de l’interface liquide-solide, i. e. ii uu = . 
 

 

FIGURE II.2 – Représentation d’un VER (d’après [21]). 
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Propriétés commutatives avec la prise de moyenne temporelle 

D’après les définitions de la moyenne temporelle (II.4) et de la moyenne volumique 
(II.37), on peut conclure que la moyenne temporelle de la grandeur ψ moyennée dans le 
VER est donnée par [21] : 
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La moyenne dans le VER de la moyenne temporelle de ψ est : 

∫ ∫ 
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dd γψψ  (II.47) 

Comme le VER est défini de telle manière qu’il soit indépendant du temps, et si 
l’intervalle de temps ∆t choisi pour effectuer la moyenne temporelle est le même pour tous 
les VER, la prise de moyenne volumique et la prise de moyenne temporelle commutent car 
les domaines d’intégration sont indépendants. Ainsi, on en déduit que : 

ψψ =  et 
kk ψψ =  (II.48) 

Double décomposition – fluctuations spatiales et temporelles 

La figure II.2 montre que pour un point situé à une certaine position x, entouré par un 
volume V0, un VER peut être défini. De plus, pour ce point, une moyenne temporelle qui 
dépend uniquement de ∆t peut être calculée d’après (II.4). 

Finalement, d’après les définitions (II.5) et (II.39), on a : 
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 (II.49) 

et, en combinant les équations (II.4) et (II.42) : 
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De plus, la moyenne spatiale 
kψ  peut aussi être développée selon : 

′
+= kkk ψψψ  (II.51) 

En utilisant le fait que les moyennes commutent, la comparaison des relations (II.49) et 
(II.51) valide que : 

′
=′ kk ψψ  (II.52) 

L’équation (II.52) signifie que la moyenne spatiale dans le VER de la fluctuation tempo-
relle est égale à la fluctuation temporelle de la moyenne spatiale. 
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De manière similaire, on a : 

ψψψ ′′+= k
 (II.53) 

et, par conséquent, en comparant (II.50) et (II.53) : 

ψψ ′′=′′  (II.54) 

c’est-à-dire que la fluctuation spatiale de la moyenne temporelle est égal à la moyenne 
temporelle de la fluctuation spatiale. 

 
 
En prenant maintenant la moyenne temporelle de la fluctuation temporelle écrite sous 

cette forme : 

ψψψψψ ′′′+
′

=′′′+′=′ kk
 (II.55) 

on obtient ψ ′′′ = 0. 
De même, en prenant la moyenne spatiale de la fluctuation spatiale écrite sous cette 

forme : 

ψψψψψ ′′′+′′=′′′+′′=′′  (II.56) 

on obtient ψ ′′′ = 0. 
 
 
Pour la dérivation des équations de conservation macroscopique, nous faisons 

l’hypothèse que les variations volumiques de la masse volumique ρk, de la viscosité µk, de la 
conductivité thermique λk et des coefficients de diffusion i

kD  à l’échelle microscopique sont 
négligeables, i. e. 0=′′kρ , 0=′′kλ  et 0=′′ i

kD . Comme nous avons déjà supposé que les varia-
tions temporelles de ces propriétés sont négligeables (cf. §II.1.b), nous avons : 

k
kρρ =    

k
kµµ =    

k
kλλ =    

k
kDD =  (II.57) 

Rappelons que la chaleur spécifique cp est considérée comme constante et identique 
pour les phases liquide et solide. 

II.2.b Conservation de la masse totale 

Afin d’obtenir l’équation de conservation de la masse dans la phase k, nous effectuons la 
moyenne volumique de chaque terme de l’équation locale de conservation de la masse 
(II.7). En utilisant les relations (II.43), (II.44) et (II.45), on obtient : 
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Le membre de droite de l’équation (II.58), Γk, correspond au flux de matière de phase k à 

travers l’interface. Il est dû à la différence entre la vitesse de l’interface et la vitesse de la 
phase k à l’interface. 

 
L’équation de conservation de la masse totale est obtenue en sommant les équations de 

continuité pour les phases liquide et solide.  
En tenant compte du bilan de matière à l’interface, 

0=Γ+Γ sl  (II.60) 

et comme la vitesse de la phase solide est supposée nulle ( 0=s
su ), on obtient : 
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où ρm est la masse volumique de mélange : 

ssllm gg ρρρ +=  (II.62) 

 
 
 

II.2.c Conservation de la quantité de mouvement 

Rappelons que la phase solide est fixe. Ainsi, l’équation de conservation macroscopique 
de la quantité de mouvement dans la phase solide est : 

0=s
su  (II.63) 

 
 
L’équation de conservation macroscopique de la quantité de mouvement dans la phase 

liquide est obtenue en réalisant la prise de moyenne volumique sur chaque terme de 
l’équation (II.14). 

 
 
Prise de moyenne volumique du terme d’accumulation et du terme convectif 
 
La prise de moyenne sur le VER du terme de gauche de l’équation (II.14) donne : 
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Dans la suite, nous négligeons les deux derniers termes comme Bousquet-Melou et al. 
dans la référence [23]. 
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Prise de moyenne volumique du terme de pression 
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Nous avons simplifié l’équation (II.65) en adoptant la méthode et les hypothèses présen-

tées par Bousquet-Melou et al. dans la référence [23]. Ainsi, nous avons : 
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et en substituant la relation (II.66) dans (II.65), on obtient finalement que : 
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Prise de moyenne volumique des termes visqueux 
 
D’après l’expression du tenseur des taux de déformation pour un fluide newtonien et un 

écoulement incompressible – éq. (II.10), nous avons : 
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 (II.68) 

 
Comme pour le terme de pression, nous avons obtenu la relation (II.69) d’après la réfé-

rence [23] : 
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Ainsi : 
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Pour exprimer la moyenne volumique du terme de viscosité turbulente, nous avons con-
sidéré comme Pedras et de Lemos [21] que : 

[ ] [ ] ( )∫ ⋅+⋅∇=⋅∇
iA

ltl
o

ltplt S
V

d 22
1

2 snss µµµ  (II.71) 

où µtp est la viscosité turbulente à l’échelle macroscopique et : 

ltltp ss µµ =  (II.72) 

 
Ainsi, en suivant la même démarche que précédemment, nous obtenons la relation sui-

vante pour le terme de viscosité turbulente : 

[ ] [ ] ( )

( )

∫∫

∫

⋅+











′′+′′⋅∇+













 ∇+∇⋅∇=

⋅+⋅∇=⋅∇

ii

i

A
ltpl

oA
llll

o

tp

Tll
ltp

A
ltl

o
ltplt

S
V

S
V

g

S
V

dd

d

 2 

 22

1

1
2

snnuun

uu

snss

ll

µ
µ

µ

µµµ

 (II.73) 

 
 
Finalement, la prise de moyenne des deux termes visqueux donne :  
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 (II.74) 

 
L’avant dernier terme du membre de droite de l’équation (II.74), qui correspond en 

l’absence de turbulence aux second et troisième termes de correction de Brinkman, est 
supposé avoir peu d’influence par rapport aux autres termes ; il est par conséquent négligé 
[23]. 

 
 
 
Prise de moyenne du terme de gravité et des forces volumiques électromagnétiques 
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La moyenne volumique intrinsèque de la masse volumique b
lρ  est égale à [24,25] : 
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où Tpβ  et i
Spβ  sont respectivement les coefficients d’expansion volumique thermique et so-

lutal à l’échelle macroscopique. 
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Finalement, à partir des relations (II.67), (II.74), (II.75) et (II.76), on obtient l’équation 
de conservation de la quantité de mouvement dans la phase liquide suivante : 
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où : 
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Ce terme τ
lM  doit à présent être modélisé. 

 
Un nombre de Reynolds en milieu poreux est classiquement défini par : 

µ
ρudRep =  (II.79) 

où u est la vitesse du fluide, d le diamètre du pore et µ la viscosité dynamique du fluide. 
Dans la littérature, plusieurs régimes d’écoulement sont distingués en fonction de la va-

leur de Rep [21] : le régime de Darcy ou d’écoulement rampant (Rep < 1) ; le régime de For-
chheimer (1~10 < Rep < 150) ; le régime post-Forchheimer (150 < Rep < 300) et le régime 
complètement turbulent (Rep > 300). 

Dans notre cas, le diamètre du pore qui est une longueur caractéristique de 
l’écoulement correspond à un espacement interdendritique secondaire (Secondary Den-
drite Arm Spacing – SDAS). Pour un alliage de zirconium, ρ l = 6,21 kg.m-3 et µ l = 4,59.10-3 
kg.m-1.s-1, et en maximisant la valeur du SDAS à 1 mm, un nombre de Reynolds Rep égal à 1 
correspond à une vitesse dans la zone pâteuse de 0,74 cm.s-1. Pour les fractions liquides 
importantes, des vitesses de cet ordre de grandeur peuvent être atteintes lors de la refu-
sion VAR (cf. chapitres IV et V). 

C’est pourquoi, nous avons décidé de représenter τ
lM  par un modèle de Darcy-

Forchheimer plutôt que par le modèle de Darcy qui est employé généralement pour la mo-
délisation de la solidification sans turbulence : 
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où K est la perméabilité du milieu et F le coefficient de Forchheimer. 
L’équation de Kozeny-Carman est utilisée pour modéliser la perméabilité de la zone co-

lonnaire : 
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où λDAS est l’espacement interdendritique secondaire, kK est la constante de Kozeny et τ est 
la tortuosité. kK et τ dépendent de la morphologie du milieu poreux. Bien qu’elles ne soient 
pas totalement adéquates, les valeurs pour un empilement compact de sphères sont cou-
ramment utilisées, i. e. kK = 5 et τ = 6/π. 
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De plus, l’expression de F est prise égale à [26] : 

23130 −= lgF ,  (II.82) 

 
 
Finalement, nous obtenons l’équation de conservation de la quantité de mouvement sui-

vante : 
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II.2.d Conservation de l’énergie 

Le membre de gauche de l’équation locale (II.17) est moyenné pour la phase liquide : 
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Dans la suite, nous négligeons le terme dispersif, i. e. l’avant dernier terme de l’équation 
(II.84). 

 
Le terme diffusif est moyenné pour la phase liquide : 
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En supposant que la température ne varie pas sur l’interface ( lT ′′ = 0), on a d’après 
Bousquet-Melou et al. [23] : 
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et donc : 
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Finalement, l’équation de conservation de l’énergie dans la phase liquide est : 
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De même, comme 

s
su = 0, nous avons pour la phase solide : 
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où : 
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Nous supposons que l’équilibre thermique local est atteint dans le VER, i. e. 

TTT
s

s
l

l ==  (cf. §II.3). Ainsi, il n’est pas nécessaire de modéliser séparément le trans-
port de chaleur dans les deux phases. Nous simplifions la formulation du bilan d’énergie en 
additionnant ensemble les deux équations et en utilisant le bilan d’énergie à l’interface : 
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ll

j
ss QQQQ  (II.94) 

 
 
De plus, nous considérons que la conductivité du liquide et du solide sont identiques. 

Ainsi, l’équation macroscopique de conservation de l’énergie devient : 
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II.2.e Conservation de la masse d’un constituant i 

De manière similaire à l’équation de conservation de l’énergie, nous obtenons dans la 
phase liquide, l’équation de conservation de la masse d’un soluté i suivante : 
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Le dernier terme de l’équation (II.96) est négligé et on obtient : 
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où : 
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Dans la phase solide, nous négligeons la diffusion à l’échelle macroscopique. En re-

vanche, à l’échelle microscopique, elle peut être prise en compte dans le modèle de micro-
ségrégation (cf. §II.3.b). 

Ainsi, comme 0=s
su , l’équation de conservation d’un soluté i dans la phase solide est : 
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II.2.f Conservation de la densité de grains 

La densité de grains, notée N, est une donnée du modèle de microségrégation employé 
pour tenir compte de la diffusion restreinte des solutés au cours de la solidification (cf. 
§II.3.b). 

Elle correspond au nombre de grains par unité de volume. Un modèle de germination 
instantanée prend en compte l’apparition des grains : un nombre prédéfini de germes par 
unité de volume N0 apparaît lorsque l’enthalpie devient inférieure à l’enthalpie de liquidus 
hliq (cf. éq. (II.122)) et qu’aucun germe n’est présent à l’emplacement considéré. 
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Ainsi, nous avons [8] : 
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De plus, nous supposons que les germes sont des sphères de diamètre d0 et que leur 
titre massique en élément i est égal à 

li
l

i
pk ω . 

Comme 0=s
su , l’équation de conservation de la population de grains est [8] : 

N
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 (II.102) 

II.2.g Modèle k-ε macroscopique 

Dans les équations de conservation moyennées dans la phase liquide, nous avons défini 
des diffusivités turbulentes macroscopiques : la viscosité turbulente µtp, la conductivité tur-
bulente λtp et le coefficient de diffusion turbulent Dtp. Il est nécessaire de déterminer leur 
distribution afin de fermer le système d’équations. 

 
Nous avons utilisé un modèle de turbulence macroscopique à deux équations de trans-

port [21]. La viscosité µtp est alors exprimée en fonction de 
lk  et de 

lε  selon : 
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où cµ est une constante. 
La conductivité thermique λtp et le coefficient de diffusion Dtp sont calculés à partir de µtp 

selon : 
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où Prtp et Sctp sont respectivement les nombres de Prandtl et de Schmidt turbulents à 
l’échelle macroscopique. 

 
En appliquant une technique similaire à celle utilisée pour l’énergie et la masse de solu-

té, nous avons effectué la moyenne volumique de l’équation de conservation locale de 
l’énergie cinétique turbulente k (II.25). 

En négligeant tous les termes interfaciaux, on obtient : 

( ) ( )
( )l

lll
l

l
S
k

T
kk

l
l

k

tp

ll
lll

l
ll

kggGGPkg

kgkg
t

′′′′⋅∇−−+++











∇








+⋅∇

=⋅∇+
∂
∂

u

u

ρερ
σ
µ

µ

ρρ

 
(II.105) 
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Prise de moyenne volumique des termes sources 
 
Le terme Pk est moyenné volumiquement : 
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Les moyennes sur le VER des termes source dus à la convection thermosolutale sont 

modélisées en fonction des grandeurs moyennes et des nombres adimensionnels macros-
copique Prtp et Sctp [24,25] : 
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Finalement, l’équation (II.105) devient: 
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où : 
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Pkp est le terme de production dû au champ de vitesse macroscopique et est connu grâce 

à la relation suivante qui a été utilisée implicitement pour modéliser le tenseur macrosco-
pique des contraintes de Reynolds [21] : 
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À ce stade, le modèle k-ε est encore ouvert car il reste à définir un modèle de fermeture 
pour le terme de production Gkp. Les termes I et II de Gkp représentent respectivement un 
transport et une production supplémentaires d’énergie cinétique turbulente causés par la 
présence de la phase solide dans le VER. 

Dans la littérature concernant la solidification ou les écoulements incompressibles dans 
un milieu poreux, trois méthodes principales de fermeture ont été développées. Les mo-
dèles de fermeture employés sont résumés dans le tableau II.2. 

Antohe et Lage [27] pour les milieux poreux, ainsi que Hans [1] et Prescott et Incropera 
[28,29] en solidification, ont obtenu un modèle de fermeture similaire. L’expression du 
terme Gkp est proportionnel à K1− . Ainsi, l’énergie cinétique turbulente de la phase li-
quide est dissipée par le milieu poreux. 

En revanche, Nakayama et Kuwahara [30] ainsi que Pedras et de Lemos [21] ont défini 
des expressions positives pour Gkp car leur objectif était de modéliser la turbulence à 
l’échelle du pore. 

 

TABLEAU II.2 – Modèles de fermeture pour Gkp issus de la littérature 
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Notre but n’est pas d’étudier la turbulence créée par les grains présents dans la zone 

pâteuse. Il s’agit de tenir compte de l’influence de la turbulence sur les phénomènes de 
transport dans le puits liquide. 

Nous avons donc choisi de modéliser Gkp par : 
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K
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−=  (II.115) 

et de conserver ainsi le terme utilisé dans SOLAR depuis la thèse de Hans [1]. 
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Par ailleurs, l’équation de conservation de 

lε  est [21] : 
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Comme Pedras et de Lemos, les constantes du modèle macroscopique k-ε sont prises 

égales à celles du modèle microscopique – équations (II.34), (II.35) et (II.36). 
Pour une discussion plus détaillée de la modélisation macroscopique de la turbulence 

dans les milieux poreux, le lecteur pourra se reporter aux références [22,31,32]. 
 
 

II.2.h Conditions aux limites 

Nous n’avons pas apporté de modifications aux conditions aux limites utilisées dans la 
version 4 du modèle SOLAR, utilisé depuis plus de quinze ans à l’IJL pour simuler le procé-
dé de refusion à l’arc sous vide. 

 
Sur l’axe du lingot, une condition de symétrie est appliquée. Concernant le refroidisse-

ment entre le lingot et le creuset, les conditions appliquées sont données par Chapelle et 
al. dans [33]. Elles sont exprimées par une condition de Fourier et les coefficients de trans-
fert correspondant tiennent compte de la résistance de contact métal/creuset et du rayon-
nement dans l’espace annulaire créé par le retrait du lingot. La distribution de température 
dans le creuset en cuivre est calculée par la méthode des volumes finis en considérant la 
conduction radiale et axiale de manière transitoire. Par ailleurs, le calcul du transfert de 
chaleur entre le creuset et l’eau de refroidissement prend en considération le débit d’eau, 
ainsi que les mécanismes d’ébullition nucléée si nécessaire. Les autres conditions aux li-
mites sont données par Hans dans [1] et Quatravaux dans [34]. Notons simplement que, 
concernant la modélisation de la turbulence, des fonctions de parois sont utilisées afin de 
tenir compte de la sous-couche limite laminaire à proximité du creuset. 

 
 

II.2.i Résumé des équations de conservation et principe du couplage 
avec les modèles de microségrégation 

Le tableau II.3 regroupe toutes les équations de conservation établies pour modéliser la 
solidification d’un alliage métallique au cours de la refusion VAR. 

 
Afin de résoudre ces équations, nous avons introduit d’après Založnik et Combeau [8] un 

schéma de « splitting », où dans une première étape, l’étape de transport (représentée 
dans la suite par l’exposant tr), les équations de transport sont intégrées globalement sur 
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tout le domaine de calcul en négligeant la germination et les termes de croissance. Ensuite, 
dans une seconde étape, l’étape de croissance (représentée dans la suite par l’exposant gr), 
les contributions dues à la germination et à la croissance des grains sont intégrés locale-
ment grâce aux modèles de microségrégation (cf. §0), initialisés par les solutions de l’étape 
de transport. 

 
Cela signifie que pour intégrer l’équation : 
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 (II.117) 

où les opérateurs A et B représentent l’advection et la croissance respectivement, nous 
utilisons le schéma de « splitting » suivant : 
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La valeur finale de l’intégration est donnée ensuite par ( )ttgr ∆+0ψ . 
 
Pour une discussion détaillée sur la justification de ce schéma de « splitting », le lecteur 

se reportera aux références [8,9]. 
 
 
 
 

TABLEAU II.3 – Les équations de conservation macroscopiques établies pour modéliser la 
solidification d’un lingot VAR 
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TABLEAU II.3 – (suite) 

Masse d’un constituant i  
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Modèle k-ε  
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cµ = 0,09     c1 = 1,44     c2 = 1,92     
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(II.34) 
(II.35) 
(II.36) 

 
 
 

II.3 Modélisation de la microségrégation 

Au cours de l’étape de croissance (cf. §II.2.i), les fractions liquide et solide, les composi-
tions des phases liquide et solide et la température sont déterminées soit en appliquant la 
règle des bras de levier (§II.3.a), soit grâce à un modèle cinétique de croissance des grains 
qui tient compte de la diffusion restreinte des solutés (§II.3.b) [8]. 

 
La croissance des grains est contrôlée par la diffusion des solutés et, par conséquent, 

nous pouvons supposer l’équilibre thermodynamique atteint à l’interface. De plus, du fait 
de la valeur élevée du nombre de Lewis ( ( )DcLe pρλ= ) pour les métaux, nous supposons 
l’équilibre thermique à l’échelle du VER : 

TTT
s

s
l

l ==  (II.119) 
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Les compositions à l’interface sont liées à la température par un diagramme de phase 

multiconstitué simplifié où la température de liquidus est décrite par une dépendance li-
néaire avec les titres massiques en éléments d’alliage, les pentes de liquidus i

Lm  et les 
coefficients de partage i

pk  étant supposés constants. 
Une température de fin de solidification Tsol0 est prédéfinie : quand cette température est 

atteinte et qu’il reste du liquide, la solidification est modélisée comme un point eutectique 
multiconstitué. 

 
De plus, la température et la fraction solide dans le VER sont liées à l’enthalpie de mé-

lange par la définition 
s

ss
l

llm hghgh +=  et par des relations simplifiées d’état thermo-
dynamique où la dépendance de l’enthalpie par rapport à la composition est négligée : 

Tch ps =       fpl LTch +=  (II.120) 

En utilisant ces relations thermodynamiques, nous exprimons le lien entre le transfert 
de chaleur et le changement de phase par : 

( ) fspm LgTch −+= 1  (II.121) 

où l’enthalpie hm est déterminée par l’équation de conservation de l’énergie (II.95). 

II.3.a Bras de levier 

L’utilisation de la règle du bras de levier pour calculer les compositions des phases li-
quide et solide suppose que la diffusion dans les deux phases est infiniment rapide. Le mo-
dèle emploie une méthode classique basée sur l’enthalpie de mélange et l’emploi d’un mo-
dèle de germination est alors inutile [9]. 

Nous avons distingué quatre cas en fonction de la valeur de hm par rapport à hliq, hsol et 
hliq0 : 
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[ ]( ) f
tr

ssolpliq LgTch −+= 100  (II.124) 

 
 

• Cas 1 : hm > hliq 
 
L’alliage est totalement liquide et on a : 

[ ] 0=gr
sg  et 

[ ]
p

f
tr

m

c
Lh

T
−

=  (II.125) 
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• Cas 2 : hliq ≥ hm et hsol > hliq0 

 
Il s’agit de la solidification primaire. La fraction solide, la température locale, et les 

compositions des phases liquide et solide sont calculées à partir de l’enthalpie de mélange 

mh  et de la composition de mélange [ i
mω ]tr. En notant nsol le nombre de solutés, nous résol-

vons un système composé de nsol + 2 équations : 
• la relation (II.119) : 

[ ]( ) f
gr

spm LgTch −+= 1  (II.126) 

• la règle des bras de levier pour les nsol solutés : 

[ ] [ ]
( )[ ]gr
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i
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tri
mgri

l gk 11 −+
=

ωω  (II.127) 

• et une équation supplémentaire décrivant la pente de liquidus linéarisée : 

∑ 



+=

i

grli
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Lm mTT ω  (II.128) 

où Tm est la température de fusion de la base de l’alliage pure. 
 
En substituant les variables dans les équations (II.126) et (II.127), une équation du type 

F(gs) = 0 est obtenue : 
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Cette équation est résolue par la méthode de la sécante [35]. 
La composition de la phase liquide est alors calculée à partir de l’équation (II.127) et la 

température grâce à la relation (II.128). 
 
La composition de la phase solide est déterminée par : 

grli
l

i
p

grsi
s k 
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 ωω  (II.130) 

 
 

• Cas 3 : hliq0 ≥ hm > hsol 
 
Dans ce cas, nous considérons que la solidification est quasi eutectique. De plus, nous 

connaissons a priori la température de fin de solidification Tsol0 et calculons par conséquent 
la fraction solide directement depuis : 

[ ]
f

solpmgr
s L

Tch
g 01

−
−=  (II.131) 

Comme dans le cas précédent, les compositions sont calculées par les relations (II.127) 
et (II.130). 
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• Cas 4 : hm < hsol 
 
L’alliage est totalement solide et on a : 

[ ] 1=gr
sg  et 

p

m

c
hT =  (II.132) 

II.3.b Modèle cinétique de croissance 

Le modèle cinétique décrit dans cette partie provient des références [8,9]. 
 
A la différence de la règle des bras de levier, ce modèle tient de la diffusion restreinte 

de chaque soluté dans les phases liquide et solide. Quatre cas sont distingués en fonction 
de l’enthalpie de mélange et de la densité de germes N. De plus, nous définissons : 

00 solpsol Tch =  (II.133) 

 
 

• Cas 1 : N = 0 et hm > hliq0 
 
Comme précédemment, l’alliage est totalement liquide et on a : 

[ ] 0=gr
sg  et 

p

fm

c
Lh

T
−

=  (II.134) 

 
 

• Cas 2 : N > 0 et hm > hliq0 
 
Il s’agit de la solidification primaire où nous tenons compte de la diffusion restreinte des 

solutés dans les phases liquide et solide. 
D’après le schéma de « splitting » que nous avons défini – éq. (II.118), nous devons inté-

grer : 
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sur [ ]ttt ∆+00 , , où les valeurs initiales sont les solutions de l’étape de transport. 
 
Le transfert de soluté à l’interface causé par le changement de phase est [8] : 

k
i
k

i
kJ Γ= ∗Γ ω,  (II.138) 

où ∗i
kω  est la concentration à l’interface solide-liquide. 
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La diffusion des solutés à l’interface du grain est modélisé par un modèle simplifié qui 
estime le flux de diffusion à l’interface en se basant sur la différence de concentration à 
l’interface ∗i

kω  et la concentration moyenne, et une longueur de diffusion δk. Le flux de dif-
fusion dans la phase k est [8] : 
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où Sv est la densité d’aire interfaciale (Sv = Ai/V0). 
Elle est modélisée par l’expression suivante [7] : 
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où contact
sg  est une donnée du modèle. Avant que les grains entrent en contact ( contact

ss gg < ), la 
densité d’aire interfaciale est égale à l’expression valable pour des sphères car nous avons 
supposé que les grains sont globulaires. Pour contact

ss gg ≥ , le coefficient ajouté permet de 

tenir compte de la diminution de Sv à cause de la réunion des interfaces solide/liquide dans le 

VER. 
 
D’après la référence [7], les longueurs de diffusion sont estimées à l’aide d’une corréla-

tion qui tient compte de la convection. 
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où : 
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Les expressions précédentes employées pour le calcul de ji

kJ ,  et Γ,i
kJ  nécessitent encore 

les flux de changement de phase (Γl et Γs), les compositions à l’interface ( ∗i
lω  et ∗i

sω ) et la 
température locale. Ces quantités sont déterminées par la cinétique de croissance des 
grains. 

Un bilan de masse dans le VER donne : 

ls Γ−=Γ  (II.144) 

Le transport de soluté à l’interface du grain qui contrôle la croissance des grains est dé-
crit par le bilan de soluté suivant : 

0=+++ ΓΓ ji
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En utilisant les expressions définies pour les flux ji
kJ ,  (II.138) et Γ,i

kJ  (II.139), le bilan de 
masse à l’interface (II.144) ainsi que l’équilibre à l’interface : 

∗∗ = i
l

i
p

i
s k ωω  (II.146) 

nous pouvons développer le bilan de soluté à l’interface solide-liquide de l’équation (II.145) 
en : 
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Pour un micro pas de temps δt, nous reformulons le lien entre le transfert de chaleur et 

la croissance des grains selon : 
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Finalement, nous pouvons maintenant déterminer Γs et ∗i

lω  en résolvant le système com-
posé des nsol + 1 équations non-linéaires (II.147) et (II.148) : 
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où : 
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Ce système non-linéaire est résolu par un solveur linéaire et une procédure itérative 

simple. La détermination du couple ( )s
i
l Γ∗ ,ω  met également en jeu une procédure itérative. 

Le lecteur peut se reporter à [8] pour connaître dans le détail la procédure de résolution 
utilisée. 

 
 

• Cas 3 : hsol0 < hm < hliq0 
Ce cas correspond à la fin de la solidification : le chemin de solidification est « coupé » à 

une température prédéfinie Tsol0 et, à partir de cette température, le reste de la solidifica-
tion a lieu à température constante comme une croissance quasi-eutectique. 

La diffusion est négligée et, par conséquent, le bilan à l’interface se réduit à ΓΓ −= ,, i
l

i
s JJ . 

La fraction solide est calculée directement à partir de : 
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• Cas 4 : hm < hsol0 
 
L’alliage est totalement solide et on a : 

[ ] 1=gr
sg  et 

p

m

c
hT =  (II.152) 

II.4 Résolution numérique 

La méthode de résolution numérique utilisée est la méthode des volumes finis [10]. De 
par la symétrie cylindrique, les calculs sont effectués sur une demi-coupe du lingot avec un 
maillage orthogonal. Un affinement du maillage peut être appliqué aux nœuds les plus 
proches de la surface libre et de la paroi latérale ; il consiste à appliquer une raison géomé-
trique donnée sur la distance entre les nœuds des volumes de contrôle. 

Les équations sont résolues de manière implicite et la résolution du couplage entre les 
champs de vitesse et de pression est réalisée par l’algorithme SIMPLEC en utilisant un 
maillage décalé pour la vitesse. 

Le modèle simule la croissance continue du lingot durant toute la refusion en utilisant la 
technique de scission-croissance du maillage mise au point par Quatravaux [34,36]. 

Comme nous l’avons présenté dans §II.2.i, le schéma de « splitting » développé par 
Založnik et al. [8,9] est employé pour coupler les termes d’advection et les termes de nu-
cléation et de croissance. Comme nous utilisons la méthode des volumes finis, les termes 
de croissance et/ou de nucléation sont intégrés dans chaque volume de contrôle. 

II.5 Conclusion 

Un modèle décrivant la solidification d’un lingot VAR a été développé. Par rapport à la 
modélisation initiale de la solidification dans SOLAR, différents points ont été améliorés : 

 
• Les équations de conservation ont été reformulées selon la méthode de prise de 

moyenne volumique. Initialement, les équations résolues dans SOLAR correspon-
daient à celles obtenues par l’approche de type « loi de mélange » [1]. Les deux ap-
proches aboutissent à des équations de conservation similaires. Cependant, la mé-
thode de prise de moyenne volumique a l’avantage de suivre un mécanisme formel 
qui montre l’obtention des différents termes des équations macroscopiques à partir 
des équations microscopiques. De plus, la technique de prise de moyenne est mieux 
appropriée pour coupler la simulation des phénomènes de transport à l’échelle ma-
croscopique et la simulation des phénomènes physiques à l’échelle microscopique 
liés à la solidification [37]. 

 
• Les transports d’énergie et de masse de solutés sont maintenant couplés fortement 

par l’utilisation du schéma de « splitting » de Založnik et al. [8,9]. Initialement, ces 
deux équations étaient liées par un chemin de solidification unique [1] : une rela-
tion du type T = F(gl) était appliquée pour la totalité du lingot, quelle que soient les 
teneurs moyennes locales en solutés. 
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• Enfin, la modélisation de la microségrégation a été perfectionnée en adoptant le 
modèle décrit dans [7,8]. Ainsi, le modèle peut tenir compte de la diffusion res-
treinte des solutés au cours de la solidification et mettre en évidence son influence 
sur la macroségrégation. 
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III Refusions VAR expérimentales des 
alliages de zirconium M5® et Zircaloy-4 

Pour cette étude, deux essais industriels de refusion à l’arc sous vide d’alliages de zirco-
nium ont été réalisés sur le site de CEZUS à Ugine. Le premier essai a porté sur la refusion 
d’une électrode d’environ 2,6 tonnes en alliage M5® (Zr-1Nb-0,14O). Pour le second essai, 
une électrode de mêmes dimensions en Zircaloy-4 (Zr-1,3Sn-0,2Fe-0,13O-0,1Cr) a été re-
fondue. 

Contrairement aux électrodes primaires utilisées habituellement en production, les 
compacts formant les électrodes refondues pour ces essais étaient uniquement composés 
de copeaux métalliques d’une seule nuance d’alliage (figure III.1). Ces électrodes (figure 
III.2) ont été spécialement assemblées afin d’utiliser une électrode la plus homogène pos-
sible, le but étant de s’assurer que les variations de composition dans le lingot n’étaient 
pas la conséquence de différences de composition dans l’électrode. Leur tenue mécanique 
au cours des refusions a été bonne et les deux essais se sont déroulés sans incident. 

 
 
 

 

FIGURE III.1 – Un exemple de compact composé uniquement de copeaux métalliques 
d’alliage M5®. 

 
 
 

 

FIGURE III.2 – Électrode de l’essai M5® après l’étape de soudage par bombardement élec-
tronique. 
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Les consignes de fusion que nous avions définies spécifiquement pour ces essais étaient 

non standards. Elles sont présentées dans la première partie de ce chapitre. 
La seconde partie est consacrée à la description des plans de découpe et de prélève-

ment. Pour les deux lingots, une tentative de caractérisation de la microségrégation induite 
par la solidification a été menée. La méthode employée est décrite dans la troisième partie. 

Enfin, la quatrième partie rassemble les résultats obtenus pour les deux lingots en 
termes de structure, micro et macroségrégation. 

 
 

III.1 Conditions opératoires 

III.1.a Refusion expérimentale de l’alliage Zircaloy-4 

Pour des raisons de confidentialité, l’ensemble des conditions opératoires n’est pas don-
né dans ce mémoire. Néanmoins, les enregistrements de la vitesse de fusion et du courant 
de brassage électromagnétique sont représentés de manière adimensionnée dans la figure 
III.3. 

 
 
 

 

 

 

FIGURE III.3 – Enregistrement de la vitesse de fusion (à gauche) et du courant de brassage 
(en haut à droite) au cours de la refusion expérimentale de l’alliage Zircaloy-4. Un agran-
dissement du brassage alterné est représenté en bas à droite. 
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La vitesse de fusion a été relativement constante tout au long de la refusion. Deux 

modes de brassage ont été appliqués successivement. La première moitié de la coulée a été 
effectuée en imposant un brassage alterné, i. e. le sens de brassage est inversé à chaque 
demi-période. Son intensité, i. e. la valeur de l’induction magnétique créée par les induc-
teurs externes, était relativement forte. La seconde moitié du lingot s’est solidifiée alors 
qu’un brassage unidirectionnel était utilisé. Son intensité était relativement faible : elle 
était 4,5 fois inférieure à celle du brassage alterné. 

Au cours de la refusion, un brassage unidirectionnel de forte intensité a été appliqué 
momentanément à trois reprises dans le but de marquer le puits liquide en modifiant loca-
lement la structure du lingot. 

 
 

III.1.b Refusion expérimentale de l’alliage M5® 

Comme pour la refusion de l’alliage Zy-4, les enregistrements de la vitesse de fusion et 
du courant de brassage sont représentés de manière adimensionnée dans la figure III.4. 

La refusion de l’alliage M5® a été effectuée selon deux vitesses de fusions successives. 
La vitesse de la première moitié était approximativement 1,5 fois supérieure à celle de la 
seconde. Le brassage électromagnétique imposé était alterné. Par rapport au brassage al-
terné appliqué lors de la refusion de l’alliage Zy-4 (§III.1.a), son intensité est deux fois infé-
rieure et sa période est trois fois plus longue. 

Comme pour l’alliage Zy-4, un brassage unidirectionnel de forte intensité a été appliqué 
à quatre reprises dans le but de marquer le puits liquide. L’intensité du brassage appliqué 
durant ces périodes était environ 2,5 fois supérieure à celle appliquée durant le reste de la 
refusion. Le deuxième marquage a duré beaucoup plus longtemps que les autres. Par con-
séquent, une masse relativement importante du lingot s’est solidifiée alors qu’un brassage 
électromagnétique unidirectionnel était appliqué. 

 
 
 
 

  

FIGURE III.4 – Enregistrement de la vitesse de fusion (à gauche) et du courant de brassage 
(à droite) au cours de la refusion expérimentale de l’alliage M5®. 
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III.2 Plan de prélèvement 

Après avoir repéré une hauteur, les lingots ont été sectionnés radialement. Le schéma 
de la figure III.5 représente les sections réalisées sur le lingot M5®. 

14 plaques d’environ 15 mm d’épaisseur ont été prélevées : 
• Les plaques EP2, QP1, MP1, M1, MT1, QT1 et ET1 ont été utilisées pour réaliser 

des études métallographiques 
• Les plaques EP1, QP2, MP2, M2, MT2, QT2 et ET2 ont permis d’effectuer des ana-

lyses chimiques. 
La découpe du lingot en Zy-4 a été identique, à l’exception des plaques QP1 et QP2 qui 

n’ont pas été prélevée. 
 

 

FIGURE III.5 – Plan de découpe du lingot M5®. 
 
 
Pour chaque plaque destinée à la réalisation d’analyses chimiques, 20 prélèvements 

d’environ 80 mm3 ont été effectués suivant deux lignes diamétralement opposées, le pre-
mier diamètre étant repéré grâce la hauteur marquée sur la surface du lingot. La position 
des prélèvements est représentée dans la figure III.6. Les éléments d’alliage métalliques 
(Sn, Nb, Fe, Cr) ont été dosés par spectroscopie par torche plasma et la composition en O a 
été mesurée par spectroscopie d’absorption infrarouge. 

Par ailleurs, les parties restantes du lingot ont été coupées dans le sens de la longueur 
en suivant la hauteur repérée sur la surface. L’une des faces de découpe a été polie et a 
subi une attaque métallographique afin de révéler la structure du lingot et les marquages 
de puits liquide. 

EP1 

EP2 QP2 MP2 M2 MT2 QT2 ET2 

QP1 MP1 M1 MT1 QT1 ET1 

Hauteur marquée 
sur la surface 

0 0,25 0,5 0,75 1 

h/H 
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FIGURE III.6 – Position des prélèvements sur les plaques EP1, QP2, MP2, M2, MT2, QT2 et 
ET2 pour la réalisation des analyses chimiques. 

III.3 Caractérisation de la microségrégation 

Il est bien établi que la caractérisation expérimentale de la microségrégation peut per-
mettre d’obtenir des informations importantes sur la redistribution de solutés au cours de 
la solidification (les coefficients de partage par exemple). De plus, des tailles de structures 
de solidification peuvent être évaluées. 

Pour les alliages de zirconium, la problématique réside dans le fait que la ségrégation de 
solidification est affectée par la transformation de phase à l’état solide β → α qui a lieu au 
cours du refroidissement. Cette transformation conduit à la formation d’aiguilles α (cf. 
§III.4.b) et entraîne une redistribution des solutés à l’échelle de la dizaine de µm, la taille 
des aiguilles variant notamment en fonction de la vitesse de refroidissement. 

 
Dans le cadre de son stage de fin d’étude au centre de recherche de CEZUS, Bouffier a 

cherché à caractériser la microségrégation des lingots VAR obtenus par les deux refusions 
présentées précédemment. Cette étude s’est basée sur les travaux de Zollinger [1–3] qui a 
étudié, en utilisant la microsonde de Castaing en mode défocalisé, la microségrégation due 
à la solidification pour des alliages de base TiAl. 

Comme pour les alliages de zirconium, une transformation allotropique a lieu lors du re-
froidissement des alliages de base TiAl. La défocalisation de la microsonde consiste à em-
ployer des tailles de sonde non-standard (5, 10 et 20 µm) dans le but de moyenner la com-
position à l’échelle de la microstructure et de s’affranchir ainsi de l’effet de la transforma-
tion à l’état solide sur la ségrégation finale. 

 
Pour les deux alliages M5® et Zy-4, la zone analysée a été prélevée sur la plaque ET1 

(sommet du lingot) au niveau du centre du lingot. Son orientation est perpendiculaire aux 
grains colonnaires du dernier puits liquide (cf. §III.4.a) afin d’essayer de caractériser la 
microségrégation perpendiculairement à la direction de croissance des bras primaires de 
dendrites. La microsonde de Castaing utilisée est le modèle JXA 8100/8200 de la marque 
JOEL. Les points d’analyses ont été effectués à intervalles réguliers le long de lignes et de 
grilles. 

Position de la 

hauteur marquée 

: Prélèvement 

Rayon 2 

Rayon 3 Rayon 4 

Rayon 1 
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Pour l’alliage Zy-4, une surface de 0,75 x 0,75 mm² a été analysée suivant une grille 
composée de 50 x 50 points de mesure (soit un pas de mesure de 15 µm) avec des tailles de 
sonde de 2 et 10 µm. De plus, trois séries de mesures ont été réalisées suivant une ligne de 
1,31 mm : la première avec une taille de sonde de 2 µm et un intervalle de 2 µm (soit 655 
points de mesure), la seconde avec une taille de sonde de 5 µm et un intervalle de 5µm 
(soit 262 points de mesure) et la troisième avec une taille de sonde de 10 µm et un inter-
valle de 10 µm (soit 131 points de mesure). 

Pour l’alliage M5®, une surface de 1,1 x 1,1 mm² a été analysée suivant une grille com-
posée de 75 x 75 points de mesure (soit un pas de mesure de 15 µm) avec des tailles de 
sonde de 2 et 5 µm. De plus, deux séries de mesures ont été réalisées suivant une ligne de 
1 mm : l’une avec une taille de sonde de 2 µm et un intervalle de 2 µm (soit 500 points de 
mesure) et l’autre avec une taille de sonde de 5 µm et un intervalle de 5µm (soit 200 points 
de mesure). 

III.4 Résultats 

III.4.a Macrostructure 

Les macrographies longitudinales des lingots Zy-4 et M5® sont représentées dans les fi-
gures III.7 et III.8 respectivement. 

 
Les lingots sont majoritairement composés de grains de quelques centimètres orientés 

aléatoirement qui peuvent être assimilés à des grains équiaxes. Néanmoins, au pied et à la 
périphérie des lingots, les grains semblent être légèrement plus gros et plus spécifique-
ment orientés suivant le gradient thermique : ils peuvent être assimilés à des grains colon-
naires. Pour les deux lingots, la position de la transition colonnaire équiaxe n’a pas pu être 
déterminée précisément.  

Au sommet, des grains colonnaires sont clairement visibles pour les deux alliages. Ils 
proviennent de la solidification du dernier puits liquide depuis la surface libre, juste après 
la coupure de l’arc électrique. On peut également observer la retassure sur les deux ma-
crographies. 

 
Les grains mentionnés précédemment font référence à ce qui est appelé couramment 

« grains ex-β ». La phase β est la phase solide de cristallographie cubique centrée qui se 
forme lors de la solidification (cf. chapitre I, §I.1.a). Chaque grain ex-β est constitué majori-
tairement d’aiguilles de phase α qui se sont formées lorsque la température est passée 
sous la température de transus β lors du refroidissement du lingot. Pour l’alliage Zy-4, des 
composés intermétalliques formés par les éléments β-gènes ont vraisemblablement précipi-
té entre ces aiguilles α. Pour le M5®, les espaces inter-aiguilles sont problablement consti-
tués de phase β-Zr hors équilibre et de composés intermétalliques Zr(Nb,Fe)2. 

Cette microstructure aciculaire complique la localisation des joints des grains ex-β. De 
plus, à cause de la taille relativement importante des grains ex-β visibles sur la macrogra-
phie et de la différence entre les températures de solidus et de transus β (environ 900 °C), 
on peut s’interroger sur l’évolution de la structure au cours du refroidissement dans le do-
maine β. À notre connaissance, aucune étude précise portant sur ce sujet n’a été réalisée. 
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FIGURE III.7 – Macrographie longitudinale du lingot Zircaloy-4. -- -- : Profils expérimentaux 
du puits liquide. 
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FIGURE III.8 – Macrographie longitudinale du lingot M5®. -- -- : Profils expérimentaux du 
puits liquide. 

Retassure 
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Rappelons que l’application momentanée d’un brassage unidirectionnel de forte intensi-
té a été utilisée pour marquer le puits liquide. Cette méthode diffère de la technique em-
ployée généralement qui consiste à placer dans l’électrode des inserts métalliques afin de 
réaliser un marquage chimique. Cependant, elle aurait induit une « pollution » du lingot 
secondaire ce qui n’était pas acceptable industriellement. 

À l’exception du dernier puits liquide, seul deux changements dans la structure du lingot 
M5® peuvent être reliés à des profils de puits liquide parmi les quatre tentatives de mar-
quage (cf. figure III.4). Ils correspondent respectivement à la fin du second marquage et au 
troisième marquage. Pour le lingot Zy-4, les deuxième et troisième marquages sont visibles 
sur la macrographie. Notons que pour cet essai nous n’observons pas le dernier puits li-
quide. 

Pour chaque essai, le premier marquage n’est pas visible car l’à-coup de brassage a eu 
lieu au début de la refusion alors que la quantité de métal était faible. 

Le marquage du puits par l’application d’un brassage unidirectionnel de forte intensité a 
donné des résultats relativement concluants pour l’alliage Zy-4 alors qu’ils sont plus con-
trastés pour le M5®. Comme nous le verrons dans la suite (chapitres IV et V), l’intervalle de 
solidification de l’alliage M5® est faible (~10 °C) par rapport à celui de l’alliage Zy-4 
(~100 °C). Les changements momentanés des conditions opératoires ont affecté une zone 
du lingot plus fine pour le M5® que pour le Zy-4 et ainsi, une modification de la morpholo-
gie des structures de solidification est plus difficilement identifiable pour le M5® que pour 
le Zy-4. 

III.4.b Microségrégation 

Alliage Zircaloy-4 

La figure III.9 représente l’observation au microscope optique en lumière polarisée de 
l’échantillon prélevé au sommet du lingot (plaque ET1 – cf. §III.3). Une cartographie chi-
mique de la zone identifiée par les points rouges a été réalisée avec la microsonde de Cas-
taing en mode défocalisé (taille de sonde de 10µm). 

 
 

 

FIGURE III.9 – Micrographie de l’échantillon prélevé au sommet du lingot (plaque ET1) 
(observation au microscope optique en lumière polarisée). La zone identifiée par les points 
rouges permet de localiser la position de la grille d’analyse et le trait bleu représente la 
ligne d’analyse. 
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Les résultats obtenus pour Sn, Fe et Cr sont présentés dans les figures III.10. 
Nous constatons que l’échelle de microségrégation est de l’ordre de quelques dizaines 

de microns, ce qui correspond à la taille des aiguilles α visibles sur la micrographie (figure 
III.9) et non pas à celle de structures dendritiques qui sont généralement de l’ordre de la 
centaine de microns. La transformation à l’état solide semble bien effacer toute trace de la 
microségrégation induite par la solidification. La teneur en Sn qui est un élément α-gène 
est maximale à l’intérieur des aiguilles α alors que Fe et Cr, qui sont des éléments β-gènes 
ont été rejetés aux joints des aiguilles. 

A priori, la défocalisation de la sonde ne permet pas de moyenner la microségrégation 
afin de mesurer la ségrégation due à la solidification. Néanmoins, les mesures réalisées le 
long d’une ligne pour différentes tailles de sonde semblent montrer les teneurs en Fe et en 
Cr sont plus importantes tous les 200 µm environ (figure III.11). Cette distance pourrait 
correspondre à l’espacement des bras primaires des dendrites. 
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FIGURE III.10 – Cartographies chimiques en Sn, Fe et Cr de la zone du lingot Zy-4 analysée 
par la microsonde de Castaing (taille de sonde : 10 µm). 
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FIGURE III.11 – Évolution du titre massique en Sn – —— taille de sonde de 5 microns – en 
et Fe – taille de sonde de 2 (——), 5 (——) et 10 (——) microns – suivant la ligne analysée 
par la microsonde de Castaing. 

Alliage M5® 

La figure III.12 représente les cartographies chimiques de l’échantillon du lingot M5® 
analysé par la microsonde de Castaing suivant la grille définie dans le paragraphe III.3. 

Nous constatons que l’échelle de microségrégation est de l’ordre de quelques microns, 
ce qui correspond à la taille des aiguilles α et non pas à celle de structures dendritiques qui 
sont généralement de l’ordre de la centaine de microns. Malgré la défocalisation, la micro-
ségrégation mesurée a été causée par la transformation β → α comme pour l’alliage Zy-4. 
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FIGURE III.12 – Cartographies chimiques en Nb (%m) de la zone du lingot M5® analysée 
par la microsonde de Castaing avec une taille de sonde de 2 µm (à gauche) et de 5 µm (à 
droite). 
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FIGURE III.13 – Évolution du titre massique en Nb suivant la ligne analysée par la micro-
sonde de Castaing avec une taille de sonde de 2 (——) et de 5 (——) microns. 



64 Chapitre III : Refusions VAR expérimentales des alliages de zirconium M5® et Zircaloy-4 

III.4.c Macroségrégation 

A partir des résultats des analyses chimiques des différents prélèvements (cf. §III.2), des 
profils de macroségrégation sont tracés en représentant la ségrégation relative en élé-
ments d’alliage calculée par le rapport suivant : 

i

ii
m

0

0

ω
ωω −

 (III.1) 

où i
mω  est la teneur massique mesurée expérimentalement et i

0ω  est la teneur massique 
moyenne dans le lingot.  

La teneur massique moyenne dans le lingot a été déterminée en faisant la moyenne pon-
dérée de toutes les mesures expérimentales. La pondération a été calculée en réalisant un 
rapport de surfaces. Si on considère la ième mesure suivant le rayon 1 et en notant r(i) le 
rayon associé à cette mesure, le coefficient de pondération calculé, p(i), est égale à : 
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où R est le rayon total du lingot. De plus, nous avons considéré que les mesures réalisées à 
un même rayon r(i) ont le même poids quel que soit leur localisation dans la section. 

 
Par ailleurs, pour chaque mesure et chaque soluté, une incertitude de mesure, noté ± mi, 

a été calculée par la méthode suivante. Premièrement, le laboratoire de CEZUS qui a effec-
tué les analyses chimiques nous a transmis l’écart-type, i

néchantilloσ , et la moyenne, i
néchantilloω , 

d’environ 60 mesures, réparties au cours de l’année 2008, de la composition chimique d’un 
même échantillon d’alliages M5® et Zy-4. À partir de cet écart-type et de cette moyenne, 
nous avons calculé l’incertitude de mesure suivant : 

i
mi

néchantillo

i
néchantilloim ω

ω
σ

⋅=
2

 (III.3) 

Les barres d’erreur reportées sur les profils de ségrégation représentent deux incerti-
tudes de mesure adimensionnées en divisant ± mi par la teneur de l’électrode i

0ω . 
 

Alliage Zircaloy-4 

Pour Sn, Fe, Cr et O, la figure III.14 représente les profils longitudinaux de macroségré-
gation moyennés radialement : la hauteur réduite du lingot h/H est représentée en fonction 
de la ségrégation moyenne qui est calculée à partir de la moyenne pondérée par la relation 
(III.2) de toutes les analyses chimiques d’une section. 

 
Cette figure montre que la ségrégation en Sn, Fe et Cr est négative au pied du lingot, 

nulle à mi-hauteur et positive dans la partie supérieure. La ségrégation en O est opposée 
aux trois précédentes. En effet, d’après les diagrammes d’équilibre de phases binaires, le 
coefficient de partage de O, O

pk , est supérieur à 1 et Sn
pk , Fe

pk  et Cr
pk  sont inférieurs à 1 [4]. 
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Les intensités de ségrégation en Fe, O et Cr sont similaires alors que celle pour Sn est 

significativement plus faible. 
 
 
Les figures III.15, III.16, III.18 et III.17 représentent, pour chaque section, les profils 

radiaux de macroségrégation en Sn, Fe, O et Cr respectivement. La ségrégation est tracée 
en fonction du rapport r/R, du centre (r/R = 0) au bord du lingot (r/R = 1). 

 
Le profil à h/H = 0,25 obtenu pour la plaque MP est représentatif de la macroségréga-

tion causée par le brassage alterné. Le centre du lingot est enrichi en Sn, Fe et Cr et la 
ségrégation de la partie externe est négative. Pour O, on constate une ségrégation neutre 
au centre et positive dans la zone externe du lingot. 

 
Les plaques situées à h/H = 0,5 et h/H = 0,75 (plaques M et MT) se sont solidifiées lors 

de l’application du brassage unidirectionnel. Cependant, les profils de macroségrégation 
diffèrent. 

La zone centrale du lingot située à h/H = 0,5 (plaque M) est appauvrie en Sn, Fe et Cr. 
La ségrégation de la partie extérieure est nulle. Le profil à h/H = 0,75 (plaque MT) montre 
une augmentation du titre massique en Sn, Fe et Cr dans la zone centrale du lingot jusqu’à 
r/R = 0,5. La diminution de la teneur en O est moins marquée. 

Ces différences, situées principalement dans la zone centrale, laissent penser que la va-
riation des conditions opératoires lors de la solidification à h/H = 0,5 (marquage du puits et 
transition entre le brassage alterné et le brassage unidirectionnel) a joué sur la macrosé-
grégation. 

 
Le profil à h/H = 0,85 (plaque QT) coupe probablement le dernier puits liquide. 

L’extérieur de la plaque s’est solidifié au cours de la refusion (brassage unidirectionnel) 
alors que la solidification de la partie centrale a eu lieu après la coupure de l’arc électrique 
et sans brassage électromagnétique. Ainsi, on constate un titre massique relativement 
constant jusqu’à r/R = 0,5 puis une diminution de la teneur en Sn, Fe et Cr (une augmenta-
tion de la teneur en O) jusqu’au bord du lingot. 
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Sn Fe 

  

Cr O 

  

FIGURE III.14 – Refusion expérimentale de l’alliage Zircaloy-4 : profils longitudinaux de 
macroségrégation moyennés radialement en Sn, Fe, Cr et O. 
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EP – h/H = 0,01 MP – h/H = 0,25 

  

M – h/H = 0,5 MT – h/H = 0,75 

  

QT – h/H = 0,85 ET – h/H = 0,95 

  

FIGURE III.15 – Refusion expérimentale de l’alliage Zircaloy-4 : profils radiaux de macro-
ségrégation en Sn. 
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EP – h/H = 0,01 MP – h/H = 0,25 

  

M – h/H = 0,5 MT – h/H = 0,75 

  

QT – h/H = 0,85 ET – h/H = 0,95 

  

FIGURE III.16 – Refusion expérimentale de l’alliage Zircaloy-4 : profils radiaux de macro-
ségrégation en Fe. 



Résultats  69 

 

EP – h/H = 0,01 MP – h/H = 0,25 

  

M – h/H = 0,5 MT – h/H = 0,75 

  

QT – h/H = 0,85 ET – h/H = 0,95 

  

FIGURE III.17 – Refusion expérimentale de l’alliage Zircaloy-4 : profils radiaux de macro-
ségrégation en Cr. 
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EP – h/H = 0,01 MP – h/H = 0,25 

  

M – h/H = 0,5 MT – h/H = 0,75 

  

QT – h/H = 0,85 ET – h/H = 0,95 

  

FIGURE III.18 – Refusion expérimentale de l’alliage Zircaloy-4 : profils radiaux de macro-
ségrégation en O. 
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Alliage M5® 

Nous précisons que les macroségrégations en Nb, O et Fe ont été étudiées ; la teneur en 
Fe dans l’alliage M5® est contrôlée bien qu’elle ne figure pas dans la composition nomi-
nale. 

Pour Nb, O et Fe, la figure III.19 représente les profils longitudinaux moyennés de ma-
croségrégation. Ils sont obtenus en calculant la moyenne pondérée des mesures expéri-
mentales sur une section. 

Ces profils montrent une ségrégation négative en Nb et Fe au pied du lingot et une sé-
grégation positive à mi-hauteur. A l’inverse, la ségrégation en O est positive puis négative. 
Pour 0,75 < h/H < 0,9, la ségrégation est quasiment nulle. On retrouve une ségrégation 
positive en Nb et Fe au sommet du lingot. Pour l’oxygène, la ségrégation obtenue pour 
cette section n’est pas représentée car les teneurs mesurées en oxygène sont très élevées 
comparativement au reste du lingot. Elles sont dues à l’oxydation sur quelques milimètres 
de la peau du lingot lors du refroidissement à l’air qui suit le démoulage, alors que la tem-
pérature du lingot est encore de plusieurs centaines de degrés Celsuis. 

L’intensité de macroségrégation est significativement différente pour chaque élément 
d’alliage : Nb ségrège peu rapport à O et Fe et Fe est l’élément le plus ségrégeant. 

 
Les figures III.20, III.21 et III.22 représentent, pour chaque section, les profils radiaux 

de macroségrégation en Nb, O et Fe respectivement. La ségrégation est tracée en fonction 
du rapport r/R, du centre (r/R = 0) au bord du lingot (r/R = 1). 

Les conditions opératoires appliquées lors de la solidification varient en fonction des 
profils. 

Le profil à h/H = 0,13 (plaque QP) correspond à la vitesse de fusion élevée et au bras-
sage électromagnétique unidirectionnel. La partie centrale du lingot est enrichie en Nb et 
Fe et appauvrie en O. Les teneurs en Nb et Fe diminuent suivant le rayon alors que la te-
neur en O augmente. Sur le bord du lingot, on observe une brusque augmentation de la 
teneur en Nb et en Fe et une diminution de la teneur en O. 

Les profils de macroségrégation mesurés à h/H = 0,26 (plaque MP) sont composés de 
deux paliers. D’après la macrographie longitudinale du lingot (figure III.8), la plaque MP 
coupe le marquage du puits qui correspond à la fin du second marquage. On en déduit que 
la partie centrale du lingot s’est solidifiée alors que la vitesse de fusion était faible et le 
brassage alterné, alors que la zone externe s’est solidifiée avec une vitesse de fusion élevée 
et un brassage électromagnétique fort. 

Les plaques M, MT et QT sont situées dans la moitié supérieure du lingot qui s’est solidi-
fié alors que la vitesse de fusion était faible et le brassage électromagnétique était alterné. 
La ségrégation radiale est relativement faible par rapport aux profils situés dans la moitié 
inférieure du lingot (QP et MP). 

Les conditions de solidification des plaques EP et ET situées aux deux extrémités du lin-
got sont très spécifiques. 

La plaque EP s’est solidifiée au cours de l’augmentation de la vitesse de fusion au début 
de l’essai. La ségrégation est quasiment nulle. 

La solidification de la plaque ET a eu lieu très rapidement à la suite de la coupure de 
l’arc à la fin de la refusion. La teneur en Nb est stable. La teneur en O est très élevée à 
cause l’oxydation de la peau du lingot. 



72 Chapitre III : Refusions VAR expérimentales des alliages de zirconium M5® et Zircaloy-4 

 

Nb O 

  

Fe 

 

FIGURE III.19 – Refusion expérimentale de l’alliage M5® : profils longitudinaux de macro-
ségrégation moyennés radialement en Nb, O et Fe. 
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EP – h/H = 0,01 QP – h/H = 0,13 

  

MP – h/H = 0,26 M – h/H = 0,5 

  

MT – h/H = 0,75 QT – h/H = 0,85 

  

ET – h/H = 0,95 

 

FIGURE III.20 – Refusion expérimentale de l’alliage M5® : profils radiaux de macroségréga-
tion en Nb. 
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EP – h/H = 0,01 QP – h/H = 0,13 

  

MP – h/H = 0,26 M – h/H = 0,5 

  

MT – h/H = 0,75 QT – h/H = 0,85 

  

ET – h/H = 0,95 

 

FIGURE III.21 – Refusion expérimentale de l’alliage M5® : profils radiaux de macroségréga-
tion en O. 
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EP – h/H = 0,01 QP – h/H = 0,13 

  

MP – h/H = 0,26 M – h/H = 0,5 

  

MT – h/H = 0,75 QT – h/H = 0,85 

  

FIGURE III.22 – Refusion expérimentale de l’alliage M5® : profils radiaux de macroségréga-
tion en Fe. 

 
 
 

III.5 Synthèse 

Deux électrodes homogènes chimiquement en alliages Zy-4 et en M5® ont été refondues 
dans un four VAR industriel. La structure, la micro- et la macroségrégation du lingot obte-
nu ont été caractérisées. 

 
L’observation des macrographies montre que sur quelques centimètres au niveau de la 

périphérie de chaque lingot, les grains sont colonnaires. Néanmoins, la majeure partie des 
lingots est composée de grains ex-β formant une structure équiaxe. Pour les deux lingots, 
la transition colonnaire/équiaxe n’est pas nette. 
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L’application d’à-coups de brassage électromagnétique a permis de marquer le puits li-

quide à plusieurs instants au cours de chaque refusion. Cette méthode a l’avantage de ne 
pas « polluer » le lingot secondaire. Elle est plus efficace pour un alliage dont l’intervalle 
de solidification est important comme le Zy-4. Dans l’annexe B, ces marquages expérimen-
taux ont été comparés à l’évolution du profil du puits liquide prédite par le modèle. 

 
Les cartographies chimiques réalisées grâce à une microsonde de Castaing en mode dé-

focalisé ne mettent pas en évidence des ségrégations à l’échelle de la centaine de microns. 
Les ségrégations mesurées découlent de la transformation à l’état solide β → α au cours du 
refroidissement du lingot. Ainsi, nous ne sommes pas parvenus à évaluer des valeurs 
fiables pour, par exemple, l’espacement interdendritique des bras primaires de dendrites 
ou les coefficients de partage. 

 
De nombreux prélèvements dans chaque lingot ont été analysés chimiquement ce qui a 

permis de réaliser des profils de macroségrégation pour tous les éléments d’alliage. Ils 
montrent des variations significatives de la composition chimique en fonction des condi-
tions opératoires utilisées lors des refusions. Il apparaît que les macroségrégations en Nb 
et Fe dans le M5® et en Sn, Fe et Cr dans le Zy-4 sont similaires (kp < 1). Néanmoins, Nb et 
Sn ségrègent peu par rapport aux deux autres éléments. Dans le M5® et le Zy-4, la ségré-
gation en O est opposée à celle des éléments métalliques ( O

pk > 1). 
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IV Simulation de la refusion expérimentale 
de l’alliage Zircaloy-4 : étude de la 
macroségrégation 

Remarque : Afin d’alléger les notations par rapport au chapitre II, nous désignons dans la 
suite Tpβ  par Tβ , i

Spβ  par i
Sβ , T

kpG  par T
kG , S

kpG  par S
kG et ψ  par ψ. 

IV.1 Introduction 

Plusieurs simulations de la refusion expérimentale de l’alliage Zircaloy-4 (Zy-4 : Zr-
1,3Sn-0,2Fe-0,13O-0,1Cr) décrite dans le chapitre III ont été menées en utilisant la version 
du modèle SOLAR qui intègre les développements présentés dans le chapitre II. Leur but 
était notamment d’identifier les causes principales de la macroségrégation mesurée expé-
rimentalement. 

Pour toutes les simulations, l’enregistrement des conditions opératoires de la refusion a 
été pris comme donnée d’entrée du modèle (vitesse de fusion, courant de fusion, tension et 
courant de brassage) et les propriétés thermophysiques utilisées sont regroupées dans 
l’annexe A. 

Toutes les simulations ont été réalisées avec une taille moyenne de volumes de contrôle 
d’environ 9 x 6 mm² (largeur x hauteur). Un affinement du maillage a été appliqué aux 4 
nœuds les plus proches de la surface libre et de la paroi latérale. Il a consisté à appliquer 
une raison géométrique de 0,7 sur la distance entre les nœuds des volumes de contrôle.  

Par ailleurs, le pas de temps était de 0,15 s lorsque la règle du bras de levier était appli-
quée pour modéliser la microségrégation ; pour les simulations où nous avons utilisé le 
modèle cinétique de croissance, il était de 0,025 s. Ainsi, sur un processeur Intel® Xeon® 
X5540 2,53GHz, le temps de calcul pour simuler entièrement la refusion était d’environ 
une dizaine d’heures dans le premier cas, et d’environ 48 heures dans le second. 

 
À la suite de cette introduction, la partie suivante vise à déterminer les rôles des convec-

tions forcée et naturelle sur le comportement hydrodynamique du puits liquide et de la 
zone pâteuse et, par conséquent, sur la macroségrégation.  

La troisième partie est consacrée à étudier numériquement l’influence de l’espacement 
interdendritique sur la macroségrégation prédite par le modèle. En effet, cette taille carac-
téristique est difficile à mesurer expérimentalement pour les alliages de zirconium (cf. 
chapitre III). 

La version actuelle du modèle peut tenir compte de la diffusion restreinte des solutés au 
cours de la solidification. L’étude de ses conséquences sur la macroségrégation du lingot 
en Zircaloy-4 (Zy-4) fait l’objet de la quatrième et dernière partie de ce chapitre. 
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IV.2 Influence de la convection naturelle 

IV.2.a Introduction 

L’objectif de cette partie est d’étudier numériquement l’influence de la convection natu-
relle d’origine thermique et solutale sur l’écoulement dans le puits liquide et la zone pâ-
teuse. 

Pendant la solidification des alliages métalliques, les convections thermique et solutale 
peuvent coopérer ou, au contraire, s’opposer. La force motrice résultante peut être domi-
née soit par les effets thermiques, soit par les effets solutaux, ou être dans un régime in-
termédiaire où les deux forces de volume sont en compétition et interagissent [1]. 

 
Les effets des forces de volume thermique et solutale sont modélisés dans l’équation de 

conservation de la quantité de mouvement grâce à l’approximation de Boussinesq (cf cha-
pitre II, éq. (II.76)). 

L’alliage Zy-4 étant faiblement chargé, le coefficient d’expansion thermique a été évalué 
à partir du coefficient constant d’expansion thermique du zirconium pur à l’état liquide 
déterminé dans [2]. 

Par ailleurs, pour n’importe quel soluté, le coefficient d’expansion solutale peut être éva-
lué en supposant l’additivité des volumes entre le zirconium pur et l’élément d’alliage i. La 
masse volumique de l’alliage Zr-i peut être alors exprimée par : 

( ) iiZri

iZr
iZr

ρωρω
ρρρ

00 1−+
=−  (IV.1) 

où iZr−ρ  est la masse volumique de l’alliage Zr-i, Zrρ  est la masse volumique du zirconium, 
iρ  est la masse volumique de l’élément i et i

0ω  est la teneur massique nominal en élément 
i. 

D’après la définition du coefficient d’expansion solutale, on obtient ainsi : 
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 (IV.2) 

 
 
Les valeurs disponibles dans la littérature pour les masses volumiques du zirconium li-

quide et de l’étain liquide en fonction de la température ont été compilées récemment dans 
les références [2] (figure IV.1) et [3] (figure IV.2) respectivement. 

D’après les figures IV.1 et IV.2, il n’est pas possible de savoir avec certitude si Sn, qui 
est l’élément d’alliage majeur, est plus lourd ou plus léger que Zr. Par conséquent, le coef-
ficient d’expansion solutale de Sn calculé par l’éq. (IV.2) peut être positif ou négatif. 

Cela illustre le manque de données expérimentales fiables sur les propriétés thermophy-
siques des alliages de zirconium à l’état liquide, bien que ces données soient nécessaires 
pour modéliser précisément la macroségrégation dans les lingots VAR. 
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FIGURE IV.1 – Masse volumique du zirconium liquide en fonction de la température : figure 
issue de la référence [2]. 

 
 

 

FIGURE IV.2 – Masse volumique de l’étain liquide en fonction de la température : figure 
issue de la référence [3]. 

 
 
Ainsi, afin d’étudier l’influence de la convection solutale, nous avons choisi de simuler 4 

cas. Ils sont présentés dans le tableau IV.1. 
 
Le cas (a) correspond à l’absence de convection naturelle, ce qui signifie que 

l’écoulement est uniquement causé par la convection forcée due aux champs électroma-
gnétiques créés par l’inducteur externe et par le passage du courant. Dans le cas (b), les 
convections forcée et thermique sont prises en compte. En ce qui concerne la convection 
solutale, nous avons supposé que les variations de masse volumique de la phase liquide 
sont uniquement générées par Sn puisque c’est l’élément d’alliage principal. Cela signifie 
que Fe

Sβ , O
Sβ  et Cr

Sβ  sont considérés nuls. Dans le cas (c), nous avons volontairement pris 
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une valeur négative pour le coefficient d’expansion solutale de Sn : Sn
Sβ = -1·10-2 (wt%)-1. 

Dans le cas (d), le coefficient positif, Sn
Sβ = 3·10-2 (wt%)-1, a été calculé en supposant 

l’additivité des volumes (éq. (IV.2)). Nous avons calculé la masse volumique de Zr liquide à 
sa température de fusion grâce à l’expression établie dans la référence [2]. La masse volu-
mique de Sn liquide a été prise égale à 6.103 kg.m-3 (cf. figure IV.2). 

 
 

TABLEAU IV.1 – les 4 cas étudiés 

case βT [°C-1] Sn
Sβ  [%m-1] 

a 0 0 
b 4·10-5 0 
c 4·10-5 -1·10-2 
d 4·10-5 3·10-2 

 
 
L’écoulement a été étudié pour les brassages unidirectionnel et alterné appliqués pen-

dant la refusion (cf. chapitre III). Pour le brassage alterné, comme le mouvement angulaire 
évolue périodiquement, nous avons considéré deux instants (voir figure IV.3) : 

• l’instant t1 est caractérisé par un fort mouvement orthoradial du puits liquide 
• et l’instant t2 est caractérisé par un faible mouvement orthoradial. 

 
Pour le brassage unidirectionnel (instant t3), l’hydrodynamique est relativement station-

naire. Les écoulements dans le plan (r-z) pendant le brassage unidirectionnel et à l’instant 
t1 au cours du brassage alterné sont similaires car les vitesses orthoradiales sont élevées 
dans les deux cas. C’est pourquoi, ils sont traités simultanément dans la suite. 

 
 

Brassage alterné 
Brassage  

unidirectionnel  

instant t1 instant t2 instant t3  

   

ul,θ 
[m.s-1] 

 

FIGURE IV.3 – Cartes des vitesses intrinsèques orthoradiales de la phase liquide à trois ins-
tants de la refusion de l’alliage Zy-4. 

gl = 0 

gl = 1 

gl = 0 

gl = 1 

gl = 0 

gl = 1 
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IV.2.b Comportement hydrodynamique 

Vitesses orthoradiales élevées (instant t1 (brassage alterné) et t3 (brassage uni-
directionnel)) 

Pour les quatre cas, les figures IV.4 et IV.5 présentent le champ de vitesses de la phase 
liquide et l’intensité de turbulence dans le puits liquide et la zone pâteuse à l’instant t1 et 
pendant le brassage unidirectionnel, respectivement (r/R = 0 désigne le centre du lingot et 
r/R = -1 ou 1 sont les bords latéraux). L’intensité de turbulence est représentée par le rap-
port des viscosités µt/µ. 

 
Sans convection thermosolutale – cas (a), nous observons dans le puits liquide et la zone 

pâteuse un vortex tournant dans le sens des aiguilles d’une montre : l’écoulement est des-
cendant le long du front de solidification et ascendant le long de l’axe de symétrie (r/R = 0). 
Nous en déduisons que la force centrifuge est prédominante par rapport à la force élec-
tromagnétique auto-induite lorsque le mouvement angulaire du puits liquide est important. 

Quand la convection thermique est prise en compte – cas (b), le comportement hydrody-
namique reste similaire car, comme la force centrifuge, la convection thermique promeut 
un écoulement descendant le long du front de solidification et ascendant dans la partie 
centrale du bain métallique. Néanmoins, la position du centre du vortex est plus basse et 
l’écoulement dans la partie supérieure du puits liquide a été modifié, surtout à l’instant t1 
(brassage alterné). En comparant les cartes d’intensité de la turbulence, nous constatons 
que lorsque βT = 0 (°C)-1 – cas (a), l’écoulement est turbulent dans tout le puits liquide alors 
que, dans le cas (b), la turbulence est principalement localisée à proximité de la paroi laté-
rale du lingot, au-dessus de la zone pâteuse. La laminarisation de l’écoulement dans ce cas 
est liée à la stratification thermique qui dissipe la turbulence par l’intermédiaire du terme 
source T

kG  du modèle k-ε (cf. chapitre II, éq. (II.111)). La stratification thermique du puits 
liquide est représentée dans la figure IV.6 à l’instant t1. Ainsi, les écarts importants en 
termes de répartition de la turbulence entre les cas (a) et (b) expliquent les différences 
entre les champs de vitesses moyennées. 

Les effets de la convection solutale peuvent être observés à travers les cas (c) et (d). 
Dans le cas (c), le champ de vitesses moyen est analogue aux deux cas précédents. Dans le 
cas (d), un second vortex tournant dans le sens trigonométrique est situé au niveau du fond 
du puits liquide et dans la zone pâteuse. 

En effet, la redistribution de soluté au cours de la solidification qui a lieu dans la zone 
pâteuse cause un enrichissement de la phase liquide en Sn puisque Sn

pk < 1. Dans le cas (c), 
cet enrichissement cause une augmentation de la masse volumique car Sn

Sβ  est négatif et, 
par conséquent, les forces de volume thermique et solutale coopèrent. Dans le cas (d), 
l’enrichissement du liquide en Sn est associé à une diminution de la masse volumique du 
liquide car Sn

Sβ  est positif. Ainsi, la force de volume solutale tend à favoriser un écoulement 
dirigé des zones riches en Sn vers les zones où la teneur en Sn est faible. Ainsi, la présence 
d’un second vortex dans le cas (d) montre que dans la zone pâteuse, au niveau de la région 
centrale du lingot, la convection solutale est prédominante. 

En outre, la stratification de la teneur en Sn dans le puits liquide a aussi une influence 
sur la génération de la turbulence. La figure IV.6 montre que les gradients de concentra-
tion dans la direction z sont positifs. Ainsi, d’après l’expression du terme source S

kG  du mo-
dèle k-ε (cf. chapitre II, éq. (II.112)), la stratification de la teneur en Sn laminarise 
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l’écoulement si Sn
Sβ  est négatif et génère de la turbulence si Sn

Sβ  est positif. Cet effet est 
bien observé lorsqu’on compare les cartes d’intensité de turbulence dans les cas (c) et (d). 

 
 

a b 

gl 

  

vmax = 2,53 cm.s-1 

 

vmax = 2,53 cm.s-1 

c d 
µ
µ t  

 

 

vmax = 2,50 cm.s-1 

 

vmax = 2,51 cm.s-1 

FIGURE IV.4 – Influence de la convection naturelle sur l’écoulement dans le puits liquide et 
la zone pâteuse à l’instant t1 de la refusion du Zy-4 (brassage alterné et vitesses orthora-
diales élevées). Cas (a) : absence de convection naturelle. Cas (b) : Convections forcée et 
naturelle d’origine thermique. Cas (c) : convections forcée et naturelle d’origine thermique 
et solutale avec Sn

Sβ = -1·10-2 %m-1. Cas (d) : convections forcée et naturelle d’origine ther-
mique et solutale avec Sn

Sβ = 3·10-2 %m-1. L’écoulement est représenté par des vecteurs 
vitesses dans la partie supérieure du puits liquide où les vitesses sont relativement élevées, 
et par des lignes de courant dans la partie inférieure du puits liquide et dans la zone pâ-
teuse où les vitesses sont relativement faibles (vmax est la vitesse maximale dans le plan r-z). 
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a b 

gl 

  

vmax = 2,02 cm.s-1 

 

vmax = 1,93 cm.s-1 

c d 
µ
µ t  

 

 

vmax = 1,83 cm.s-1 

 

vmax = 2,0 cm.s-1 

FIGURE IV.5 – Influence de la convection naturelle sur l’écoulement dans le puits liquide et 
la zone pâteuse à l’instant t3 de la refusion de l’alliage Zy-4 (brassage unidirectionnel). Cas 
(a) : absence de convection naturelle. Cas (b) : convections forcée et naturelle d’origine 
thermique. Cas (c) : convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec 

Sn
Sβ = -1·10-2 %m-1. Cas (d) : convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale 

avec Sn
Sβ = 3·10-2 %m-1. L’écoulement est représenté par des vecteurs vitesses dans le puits 

liquide où les vitesses sont élevées, et par des lignes de courant dans la zone pâteuse où les 
vitesses sont relativement faibles (vmax est la vitesse maximale dans le plan r-z). 
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a  b 

 

 

 

c  d 

 

 

 

FIGURE IV.6 – Iso-valeurs de ségrégation relative en Sn ( SnSn
m 0ωω − )/ Sn

0ω  (à gauche) et iso-
thermes (à droite) pour le brassage alterné à l’instant t1 (vitesses angulaires élevées). Cas 
(a) : absence de convection naturelle. Cas (b) : convections forcée et naturelle d’origine 
thermique. Cas (c) : convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec 

Sn
Sβ = -1·10-2 %m-1. Cas (d) : convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale 

avec Sn
Sβ = 3·10-2 %m-1 
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Vitesses orthoradiales faibles (instant t2 au cours du brassage alterné) 

Le comportement hydrodynamique à l’instant t2 est présenté dans la figure IV.7. 
 
Du fait de la diminution des forces centrifuges par rapport à l’instant t1, l’influence des 

forces électromagnétiques auto-induites devient suffisamment importante pour que soit 
créé, dans la partie supérieure du puits liquide, une seconde recirculation descendante le 
long de l’axe du lingot et ascendante vers la surface latérale. 

 
Dans le bain métallique, la prise en compte de la convection thermique entraîne la dimi-

nution des vitesses d’écoulement dans la partie supérieure du puits. La force d’expansion 
thermique contrebalance la force électromagnétique auto-induite. Par ailleurs, dans la ré-
gion centrale du lingot, les vitesses près de la surface libre sont plus faibles dans les cas 
(b), (c) et (d) que dans le cas (a). 

Dans la figure IV.8, nous avons tracé la masse volumique de la phase liquide calculée 
par l’approximation de Boussinesq suivant une ligne verticale située dans la région cen-
trale du lingot et choisie arbitrairement (r/R = 0,14). Nous pouvons constater que, pour les 
cas (b), (c) et (d) la masse volumique b

lρ  diminue à mesure qu’on s’approche de la surface 
libre (h/H ~ 0,47). Dans cette zone, la température de surface du puits est de l’ordre de 
1900 °C à cause de la surchauffe des gouttes de métal liquide principalement. Le métal 
liquide est donc plus léger dans cette zone que dans le reste du bain où la température est 
relativement homogène. Ainsi, dans cette région, la force d’expansion thermique devient 
non négligeable par rapport à la force électromagnétique auto-induite. 

 
La variation de la masse volumique b

lρ  en fonction du rapport h/H montre aussi que 
l’effet solutal est prédominant dans la zone pâteuse pour les cas (c) et (d). Ainsi, pour 

Sn
Sβ = 3·10-2 %m-1, la force de volume solutale crée, dans la zone pâteuse, une recirculation 

ascendante au cours du brassage unidirectionnel. 



86 Chapitre IV : Simulation de la refusion expérimentale de l’alliage Zircaloy-4 : étude de la macroségrégation 

a b 

gl 

  

Vmax = 2,03 cm.s-1 

 

Vmax = 1,6 cm.s-1 

c d 
µ
µ t  

 

 

Vmax = 1,72 cm.s-1 

 

Vmax = 1,61 cm.s-1 

FIGURE IV.7 – Influence de la convection naturelle sur l’écoulement dans le puits liquide et 
la zone pâteuse à l’instant t2 de la refusion de l’alliage Zy-4 (brassage alterné et vitesses 
orthoradiales faibles). Cas (a) : absence de convection naturelle. Cas (b) : convections for-
cée et naturelle d’origine thermique. Cas (c) : convections forcée et naturelle d’origine 
thermique et solutale avec Sn

Sβ = -1·10-2 %m-1. Cas (d) : convections forcée et naturelle 
d’origine thermique et solutale avec Sn

Sβ = 3·10-2 %m-1. L’écoulement est représenté par des 
vecteurs vitesses dans la partie supérieure du puits liquide où les vitesses sont relative-
ment élevées, et par des lignes de courant dans la partie inférieure du puits liquide et dans 
la zone pâteuse où les vitesses sont relativement faibles (vmax est la vitesse maximale dans 
le plan r-z). 
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a b 

  

c d 

  

FIGURE IV.8 – Évolution de la fraction liquide gl (——) et de la masse volumique b
lρ  (——) le 

long d’une ligne verticale située à r/R = 0.14 à l’instant t2 de la refusion de l’alliage Zy-4 
(brassage alterné et vitesses orthoradiales faibles). Cas (a) : absence de convection natu-
relle. Cas (b) : convections forcée et naturelle d’origine thermique. Cas (c) : convections 
forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec Sn

Sβ  = -1·10-2 %m-1. Cas (d) : con-
vections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec Sn

Sβ  = 3·10-2 %m-1. 
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IV.2.c Macroségrégation 

Pour chaque cas, la carte de ségrégation relative en Sn dans le lingot final est présentée 
(figure IV.9). 

Dans un premier temps, nous pouvons faire trois remarques d’ordre général. Première-
ment, comme le coefficient de partage de Sn est inférieur à 1, la teneur moyenne en Sn du 
puits liquide augmente à mesure que le lingot croit. Ainsi, la zone enrichie en tête de lingot 
correspond à la solidification du dernier puits liquide, après la coupure de l’arc électrique. 
Rappelons qu’aucun hot-topping (masselottage) n’a été réalisé pour cette refusion. 

Deuxièmement, les deux bandes inclinées appauvries en Sn sont dues à l’application 
pendant quelques minutes du brassage unidirectionnel fort afin de marquer le puits li-
quide. 

Troisièmement, une ségrégation négative est prédite sur la surface latérale et inférieure 
du lingot. Ces résultats situés sur l’extrême périphérie du lingot doivent être considérés 
avec précaution car la ségrégation dans cette zone est très sensible au maillage. De plus, 
aucune analyse chimique n’a été effectuée sur la surface du lingot afin de confirmer ou 
d’infirmer ces résultats. 

 
 a b c d  

    

Sn

SnSn
m
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0
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ωω −

 

 

FIGURE IV.9 – Simulation de la refusion de l’alliage Zy-4 : influence de la convection natu-
relle sur la macroségrégation en Sn dans le lingot final. Cas (a) : absence de convection 
naturelle. Cas (b) : convections forcée et naturelle d’origine thermique. Cas (c) : convec-
tions forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec Sn

Sβ  = -1·10-2 %m-1. Cas (d) : 
convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec Sn

Sβ  = 3·10-2 %m-1. 
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La comparaison des cartes entre-elles permet d’identifier les rôles des convections for-

cée et naturelle sur la macroségrégation. 
 
 
Sans convection thermosolutale – cas (a), le modèle prédit un enrichissement en Sn dans 

la région centrale du lingot quel que soit le brassage utilisé pendant la refusion. Comme 
nous l’avons montré précédemment, l’écoulement du liquide dans la zone pâteuse est prin-
cipalement descendant le long du front de solidification. Sa teneur en Sn augmente à cause 
de la redistribution de soluté lors de la solidification. Le liquide enrichi en Sn s’accumule 
au fond du puits liquide et de la zone pâteuse ce qui cause la ségrégation positive dans la 
zone centrale et une ségrégation relativement neutre dans la zone externe. 

Le brassage alterné cause une macroségrégation radiale plus faible que le brassage uni-
directionnel car l’inversion de la direction de l’écoulement dans la partie supérieure des 
zones liquide et pâteuse homogénéise chimiquement le bain métallique lorsque les vitesses 
orthoradiales sont faibles (instant t2). 

 
 
Pour les deux modes de brassage, la prise en compte de la convection thermique aug-

mente légèrement la macroségrégation radiale dans la région centrale du lingot. La con-
vection thermique renforce la force centrifuge dans la zone pâteuse ce qui entraine une 
circulation plus intense du liquide interdendritique, et donc une macroségrégation plus 
forte. 

 
 
La convection solutale affecte également la macroségrégation dans la zone centrale du 

lingot. 
Dans le cas (c), la macroségrégation radiale est amplifiée car les convections thermique 

et solutale coopèrent. 
Au contraire, dans le cas (d), l’intensité de la macroségrégation radiale est réduite pour 

les deux types de brassage. Sous l’effet de la convection solutale, le liquide riche en Sn 
situé dans la région centrale du lingot est déplacé vers la région externe. 

Ce transport de soluté est illustré dans la figure IV.10 lorsque le brassage était unidirec-
tionnel (moitié supérieure du lingot). La macroségrégation radiale est significativement 
réduite jusqu’à une fraction liquide d’environ 0,6. En effet, dans les régions où la fraction 
liquide est faible, la perméabilité de la zone pâteuse décroit rapidement ce qui réduit for-
tement la vitesse de l’écoulement ; par conséquent, la macroségrégation n’évolue plus. 
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FIGURE IV.10 – Effets de la convection solutale sur la macroségrégation en Sn dans le cas 
(d) : convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale où Sn

Sβ  = 3·10-2 %m-1. 
 
 
 
 
En outre, nous observons dans le cas (d) l’apparition de canaux ségrégés dans la partie 

supérieure du lingot lorsque le brassage était unidirectionnel.  
 
Les évolutions de la température, de la fraction liquide et de la ségrégation relative en 

Sn ont été enregistrées au cours de la solidification de deux points notés A et B : le point A 
est localisé dans une mésoségrégation positive et le point B est situé dans la mésoségréga-
tion adjacente qui est moins riche en Sn (cf. figure IV.10). Les courbes obtenues sont re-
présentés dans la figure IV.11. 

Au début de la solidification des points A et B, la teneur massique moyenne Sn
mω  diminue 

car le coefficient de partage Sn
pk  est inférieur à 1 et l’écoulement est descendant pour les 

grandes fractions liquides. Nous constatons ensuite une augmentation de la ségrégation 
relative en Sn lorsque la fraction liquide est d’environ 0,9. Cette augmentation est la con-
séquence de la convection solutale qui est prédominante dans la zone pâteuse et qui dé-
place du liquide riche en Sn du centre vers l’extérieure du lingot. 

Cependant, pour le point A, cela se traduit par une refusion ( 0>∂∂ tgl ) alors que pour 
le point B, nous constatons seulement une diminution de la vitesse de solidification. Ainsi, 
du fait de la forte dépendance de la perméabilité hydrodynamique vis-à-vis de la fraction 
liquide (K~ ( )23 1 ll gg − ), la refusion qui a lieu au point A ouvre un canal plus perméable. 
L’écoulement du métal liquide s’adapte à cette instabilité de solidification pour passer à 
travers les régions où la résistance hydrodynamique est la plus faible ce qui crée une sé-
grégation à l’échelle de la largeur du canal. 

B 
A 
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FIGURE IV.11 – Évolution de la température, de la fraction liquide gl et de la ségrégation 
relative en Sn ( Sn

mω – Sn
0ω )/ Sn

0ω  au cours de la solidification des points A (——) et B (——) (cf. 
figure IV.10). 
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IV.2.d Comparaison à la macroségrégation expérimentale 

Macroségrégation longitudinale 

La figure IV.12 représente, pour chaque élément d’alliage (Sn, Fe, O et Cr), les profils 
longitudinaux moyennés radialement de macroségrégation obtenus dans les quatre cas. 

D’après ces profils, la convection thermosolutale a peu d’influence sur la macroségréga-
tion moyennée radialement suivant la hauteur du lingot. Cette macroségrégation est due 
principalement à la convection forcée due aux forces électromagnétiques. 

 
Pour les éléments dont le coefficient de partage est inférieur à 1 (Sn, Fe et Cr), la ségré-

gation relative moyennée radialement est légèrement négative dans la moitié inférieure du 
lingot. Dans la moitié supérieure, elle est neutre jusqu’à h/H ~ 0,8, puis positive au niveau 
du sommet du lingot du fait de la solidification du dernier puits liquide. Pour O, dont le 
coefficient de partage est supérieur à 1, la variation de la macroségrégation relative est 
opposées aux précédentes. 

 
L’enrichissement en Sn, Fe et Cr et l’appauvrissement en O au sommet du lingot 

(h/H = 0,88 ; 0,99) prédits par le modèle sont en accord avec les mesures expérimentales. 
De plus, la ségrégation relativement neutre mesurée à mi-hauteur du lingot (h/H = 0,5) est 
également constaté sur le profil tracé à partir des résultats du modèle. 

En revanche, à h/H = 0,75, le modèle prédit une ségrégation longitudinale moyennée re-
lativement neutre pour tous les éléments alors que la ségrégation en Fe et Cr mesurée ex-
périmentalement est positive. En outre, la ségrégation négative en Sn, Fe et Cr et positive 
en O au niveau de la moitié inférieure du lingot est plus marquée expérimentalement. 

L’étude de la macroségrégation radiale doit permettre d’identifier plus précisément 
l’origine de ces écarts. 

 

Macroségrégation radiale 

Pour les quatre cas étudiés, la ségrégation relative a été tracée du centre (r/R = 0) au 
bord du lingot (r/R = 1), et comparée aux mesures expérimentales. Les profils radiaux de 
macroségrégation ainsi obtenus sont représentés dans les figures IV.13, IV.14, IV.16 et 
IV.15 pour Sn, Fe, Cr et O, respectivement. 

 
À l’exception de la plaque ET située à l’extrême tête du lingot (h/H = 0,99), les profils 

montrent que la convection thermosolutale affecte principalement la macroségrégation 
prédite par le modèle dans la région centrale du lingot. En prenant comme référence les 
profils obtenus en considérant uniquement la convection forcée, la convection thermique 
engendre un faible enrichissement (respectivement, appauvrissement) en Sn, Fe et Cr 
(respectivement, en O). De même, la convection solutale lorsqu’elle renforce l’effet de la 
convection thermique ( Sn

Sβ  = -1·10-2 %m-1 – cas (c)) accentue cet enrichissement (respecti-
vement, cet appauvrissement). En revanche, dans le cas (d) où l’effet de la convection solu-
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tale s’oppose et prédomine celui de la convection thermique, la région centrale du lingot 
est appauvrie en Sn, Fe et Cr et enrichie en O. 

 
La comparaison entre ces résultats numériques et la macroségrégation mesurée expé-

rimentalement met en évidence le rôle de la convection solutale dans la zone pâteuse. 
 
Pour le profil à h/H = 0,75 (plaque MT), les teneurs mesurées expérimentalement en Sn, 

Fe et Cr augmentent jusqu’à r/R = 0,5. Parmi les quatre cas simulés, ce comportement est 
caractéristique du cas (d) où la convection solutale s’oppose et domine la convection ther-
mique ( Sn

Sβ = 3.10-2 %m-1). La macroségrégation de la région centrale d’un lingot VAR en 
Zy-4 est en partie causée par un écoulement ascendant dans la zone pâteuse dû aux forces 
d’expansion solutales. Le nombre de mesures expérimentales réalisées n’est pas suffisant 
pour conclure sur la présence de mésoségrégations dans cette région. Par ailleurs, de tels 
canaux ségrégés n’ont jamais été observés expérimentalement dans des lingots VAR en 
alliage de zirconium. 

Par ailleurs, la ségrégation longitudinale moyennée radialement en Fe et Cr est positive 
à cette hauteur d’après les mesures expérimentales alors qu’elle est relativement neutre 
d’après le modèle. Les profils radiaux en Fe et Cr à h/H = 0,75 (plaque MT) montrent que 
cet écart est dû à la prédiction d’une ségrégation négative dans la partie externe du lingot 
alors que les analyses chimiques indiquent une ségrégation positive. Du fait de la pondéra-
tion appliquée pour tracer les profils longitudinaux, les mesures effectuées dans la partie 
externe du lingot ont un fort impact. 

 
Pour les profils situés à h/H = 0,25 ; 0,5 ; 0,88 (plaques MP, M et QT), les écarts entre 

les macroségrégations prédites et expérimentales sont relativement importants, même en 
terme de tendance et quel que soit le cas considéré. 

Bien que la ségrégation moyennée radialement soit relativement neutre à h/H = 0,5 
(plaque M) d’après les profils longitudinaux, le modèle ne prédit pas la ségrégation néga-
tive en Sn, Fe et Cr (positive en O) mesurée expérimentalement dans la région centrale du 
lingot. De même, à h/H = 0,25 (plaque MP), la ségrégation négative en Sn, Fe et Cr à partir 
de r/R = 0,25 n’est pas prédite quel que soit le cas considéré. 

Comme nous le verrons dans §IV.3, l’espacement interdendritique λDAS utilisé dans le 
modèle de perméabilité de la zone pâteuse joue un rôle crucial dans la prédiction de la ma-
croségrégation, aussi bien qualitativement que quantitativement. 

De plus, le mouvement de grains équiaxes non pris en compte dans les résultats présen-
tés dans ce chapitre semble influencer significativement la macroségrégation dans ce lin-
got (cf. chapitre VI). 
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FIGURE IV.12 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de la convection thermosolutale sur 
les profils longitudinaux moyennés radialement de ségrégation relative ( i

mω - i
0ω )/ i

0ω . 
 —— : Absence de convection naturelle (cas (a)). —— : Convection forcée et convection na-
turelle d’origine thermique (cas (b)). —— : Convection forcée et convection naturelle 
d’origine thermique et solutale avec Sn

Sβ = -1·10-2 %m-1 (cas(c)). —— : Convection forcée et 
convection naturelle d’origine thermique et solutale avec Sn

Sβ = 3·10-2 %m-1 (cas (d)). 
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MP – h/H = 0.25 M – h/H = 0.5 

  

MT – h/H = 0.75 QT – h/H = 0.88 

  

ET – h/H = 0.99  

 

 

FIGURE IV.13 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de la convection thermosolutale sur 
les profils radiaux de ségrégation relative en Sn ( Sn

mω - Sn
0ω )/ Sn

0ω . —— : Absence de convec-
tion naturelle (cas (a)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine thermique 
(cas (b)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine thermique et solutale 
avec Sn

Sβ = -1·10-2 %m-1 (cas (c)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine 
thermique et solutale avec Sn

Sβ = 3·10-2 %m-1 (cas (d)). 



96 Chapitre IV : Simulation de la refusion expérimentale de l’alliage Zircaloy-4 : étude de la macroségrégation 

 

MP – h/H = 0.25 M – h/H = 0.5 

  

MT – h/H = 0.75 QT – h/H = 0.85 

  

ET – h/H = 0.95  

 

 

FIGURE IV.14 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de la convection thermosolutale sur 
les profils radiaux de ségrégation relative en Fe ( Fe

mω - Fe
0ω )/ Fe

0ω . —— : Absence de convec-
tion naturelle (cas (a)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine thermique 
(cas (b)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine thermique et solutale 
avec Sn

Sβ = -1·10-2 %m-1 (cas (c)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine 
thermique et solutale avec Sn

Sβ = 3·10-2 %m-1 (cas (d)). 
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MP – h/H = 0.25 M – h/H = 0.5 

  

MT – h/H = 0.75 QT – h/H = 0.85 

  

ET – h/H = 0.95  

 

 

FIGURE IV.15 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de la convection thermosolutale sur 
les profils radiaux de ségrégation relative en Cr ( Cr

mω - Cr
0ω )/ Cr

0ω . —— : Absence de convec-
tion naturelle (cas (a)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine thermique 
(cas (b)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine thermique et solutale 
avec Sn

Sβ = -1·10-2 %m-1 (cas (c)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine 
thermique et solutale avec Sn

Sβ = 3·10-2 %m-1 (cas (d)). 
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MP – h/H = 0.25 M – h/H = 0.5 

  

MT – h/H = 0.75 QT – h/H = 0.85 

  

ET – h/H = 0.95  

 

 

FIGURE IV.16 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de la convection thermosolutale sur 
les profils radiaux de ségrégation relative en O ( O

mω - O
0ω )/ O

0ω . —— : Absence de convection 
naturelle (cas (a)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine thermique (cas 
(b)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine thermique et solutale avec 

Sn
Sβ = -1·10-2 %m-1 (cas (c)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine ther-

mique et solutale avec Sn
Sβ = 3·10-2 %m-1 (cas (d)). 
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IV.3 Influence de l’espacement interdendritique dans le 
modèle de perméabilité de la zone pâteuse 

Pour les alliages de zirconium, l’espacement interdendritique des bras primaires n’est 
pas mesurable par observation métallographique ou par la réalisation d’une cartographie 
chimique grâce à une microsonde de Castaing. En effet, la transformation à l’état solide 
β → α modifie significativement la microségrégation induite lors de la solidification (cf. 
chapitre III, §III.4.b). 

Ainsi, nous ne disposons pas d’une évaluation fiable de la taille caractéristique, λDAS, qui 
est utilisée dans le modèle de Kozeny-Carman pour calculer la perméabilité de la zone pâ-
teuse (cf. chapitre II, éq. (II.81)). 

 
Tous les résultats présentés précédemment ont été obtenus avec λDAS = 134 µm, soit une 

constante de perméabilité K0 égale à 1·10-10 m2. 
Afin d’estimer l’influence de λDAS sur la macroségrégation, deux nouveaux cas ont été 

simulés. Dans le premier cas, λDAS était égal à 67 µm, soit K0 = 2,5·10-9 m2. Cela réduit la 
perméabilité de la zone pâteuse à une fraction liquide donnée, ce qui pénalise l’écoulement 
interdendritique. Dans le second cas, λDAS a été pris égal à 268 µm, soit K0 = 4·10-10 m2 et 
ainsi, l’écoulement interdendritique est favorisé. 

Pour ces deux nouvelles simulations, la convection naturelle est prise en compte avec 
Sn
Sβ = 3·10-2 %m-1 (cas (d) du §IV.2). 
 
La figure IV.17 illustre l’effet de l’espacement interdendritique sur l’écoulement dans la 

zone pâteuse. Elle représente l’évolution de la norme de la vitesse intrinsèque de la phase 
liquide et de l’intensité de turbulence µt/µ en fonction de la fraction liquide au cours du 
brassage unidirectionnel (instant t3). Pour cette figure, l’ensemble des points du maillage 
situés dans la zone pâteuse (i. e. gl < 1) a été pris en considération, quelle que soit leur 
position. 

 

  

FIGURE IV.17 – A gauche : norme de la vitesse intrinsèque de la phase liquide (|ul|) dans la 
zone pâteuse en fonction de la fraction liquide gl. A droite : rapport des viscosités turbu-
lente et dynamique (µt/µ) dans la zone pâteuse en fonction de la fraction liquide gl (échelle 
logarithmique sur les axes des ordonnées).  : λDAS = 67 µm (K0 = 2,5·10-11 m2). 
 : λDAS = 134 µm (K0 = 1·10-10 m2).  : λDAS = 268 µm (K0 = 4·10-10 m2). 
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Comme nous l’attendions, l’augmentation de λDAS entraîne l’augmentation globale de la 
vitesse intrinsèque de la phase liquide à un gl donné. Le doublement de l’espacement inter-
dendritique multiplie approximativement par 10 cette vitesse. 

La même tendance est observée pour l’intensité de la turbulence bien que les valeurs 
maximales obtenues pour les grandes fractions liquides soient d’un ordre de grandeur 
comparable dans les trois cas. Notons également que l’interaction solide/liquide dans la 
zone pâteuse engendre une diminution rapide de l’intensité de la turbulence. 

 
Nous allons maintenant déterminer l’impact de ces différents espacements interdendri-

tiques sur la macroségrégation. 
 
Pour les trois valeurs de λDAS, les cartes de macroségrégation en Sn du lingot final font 

l’objet de la figure IV.18.  
 
 

 
λDAS = 67 µm 

(K0 = 2,5·10-9 m2) 
λDAS = 134 µm 

(K0 = 1·10-10 m2) 
λDAS = 268 µm 

(K0 = 4·10-10 m2) 
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FIGURE IV.18 – Simulation de la refusion de l’alliage Zy-4 : influence de l’espacement in-
terdendritique λDAS sur la macroségrégation en Sn dans le lingot final. 

 
 
L’augmentation de l’espacement interdendritique accentue particulièrement la ségréga-

tion dans les régions du lingot où l’écoulement est dominé par la convection forcée due aux 
conditions opératoires. Ainsi, la ségrégation négative au niveau du bord du lingot et celle 
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causée par l’application du brassage unidirectionnel de forte intensité pour marquer le 
puits liquide sont accrues. 

Par ailleurs, pour le brassage alterné (moitié inférieure du lingot), une diminution d’un 
facteur 2 de λDAS par rapport à 134 µm influe peu sur la teneur massique en Sn prédite par 
le modèle. L’augmentation de λDAS influence un peu plus la macroségrégation. 

 
L’effet de l’espacement interdendritique sur la macroségrégation est plus important 

pour le brassage unidirectionnel (moitié supérieure du lingot). 
La zone ségrégée positivement est déplacée vers l’axe du lingot pour une faible perméa-

bilité de la zone pâteuse alors qu’elle est déplacée vers l’extérieur du lingot pour une forte 
perméabilité. En effet, l’augmentation de la perméabilité de la zone pâteuse favorise la 
convection solutale et ainsi, le transport de soluté du centre vers l’extérieur du lingot. 

Les canaux ségrégés obtenus pour λDAS = 134 µm ne sont plus prédits par le modèle 
pour un espacement interdendritique plus faible ou plus important. Nous avons montré 
dans §IV.2.c que ces canaux ségrégés sont dus à des déstabilisations locales de 
l’écoulement dans la zone pâteuse. Pour λDAS= 67 µm, la perméabilité de la zone pâteuse 
est trop faible pour que l’apport en Sn par la convection solutale cause une refusion locale 
qui conduirait à la déstabilisation de l’écoulement. Pour λDAS= 268 µm, la vitesse de 
l’écoulement est suffisamment élevée pour qu’il ne soit pas déstabilisé par des variations 
locales de perméabilité. 

 
 
Les profils longitudinaux moyennés radialement (figure IV.19) et les profils radiaux (fi-

gures IV.20, IV.21, IV.22 et IV.23) de macroségrégation sont comparés aux mesures expé-
rimentales pour les trois valeurs de λDAS. 

 
Sur ces profils, l’effet de λDAS est principalement marqué en tête et en pied de lingot. En 

particulier, l’augmentation de l’espacement interdendritique de 67 à 268 µm entraine, en 
favorisant l’écoulement, une ségrégation négative en pied de lingot de plus en plus forte. 
Parallèlement, la ségrégation positive causée par le dernier puits liquide est de plus en 
plus marquée. 

Les résultats obtenus à h/H = 0,25 (plaque MP – brassage alterné) confirment qu’un es-
pacement interdendritique λDAS égal à 268 µm rapproche en termes de tendance le profil 
obtenu par le modèle et celui mesuré expérimentalement. 

En revanche, pour la moitié supérieure du lingot (plaque MT, QT et ET – brassage unidi-
rectionnel), cet espacement interdendritique accentue les écarts entre les résultats du mo-
dèle et les mesures expérimentales. 

 
Pour conclure, l’espacement interdendritique λDAS est un paramètre essentiel dans la ca-

pacité du modèle à prédire la macroségrégation. Il influence non seulement l’intensité de la 
macroségrégation, mais également les variations radiales des teneurs en soluté à cause de 
la prépondérance de la convection solutale dans la zone pâteuse. 

La difficulté expérimentale associée à la mesure d’un espacement interdendritique pour 
les alliages de zirconium constitue une contrainte pour prédire quantitativement la macro-
ségrégation d’un lingot VAR. 
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Sn Fe 

  

Cr O 

  

FIGURE IV.19 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de l’espacement interdendritique λDAS 
sur les profils longitudinaux moyennés radialement de ségrégation relative ( i

mω - i
0ω )/ i

0ω .  
—— : λDAS = 67 µm (K0 = 2,5·10-11 m2). —— : λDAS = 134 µm (K0 = 1·10-10 m2).  
—— : λDAS = 268 µm (K0 = 4·10-10 m2). 
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MP – h/H = 0.25 M – h/H = 0.5 

  

MT – h/H = 0.75 QT – h/H = 0.85 

  

ET – h/H = 0.95  

 

 

FIGURE IV.20 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de l’espacement interdendritique sur 
les profils radiaux de ségrégation relative en Sn ( Sn

mω - Sn
0ω )/ Sn

0ω . —— : λDAS = 67 µm 
(K0 =2,5·10-11 m2). —— : λDAS = 134 µm (K0 = 1·10-10 m2). —— : λDAS = 268 µm  
(K0 = 4·10-10 m2). 
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MP – h/H = 0.25 M – h/H = 0.5 

  

MT – h/H = 0.75 QT – h/H = 0.85 

  

ET – h/H = 0.95  

 

 

FIGURE IV.21 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de l’espacement interdendritique sur 
les profils radiaux de ségrégation relative en Fe ( Fe

mω - Fe
0ω )/ Fe

0ω . —— : λDAS = 67 µm 
(K0 = 2,5·10-11 m2). —— : λDAS = 134 µm (K0 = 1·10-10 m2). —— : λDAS = 268 µm  
(K0 = 4·10-10 m2). 
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MP – h/H = 0.25 M – h/H = 0.5 

  

MT – h/H = 0.75 QT – h/H = 0.85 

  

ET – h/H = 0.95  

 

 

FIGURE IV.22 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de l’espacement interdendritique sur 
les profils radiaux de ségrégation relative en Cr ( Cr

mω - Cr
0ω )/ Cr

0ω . —— : λDAS = 67 µm 
(K0 = 2,5·10-11 m2). —— : λDAS = 134 µm (K0 = 1·10-10 m2) et —— : λDAS = 268 µm  
(K0 = 4·10-10 m2). 
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MP – h/H = 0.25 M – h/H = 0.5 

  

MT – h/H = 0.75 QT – h/H = 0.85 

  

ET – h/H = 0.95  

 

 

FIGURE IV.23 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de l’espacement interdendritique sur 
les profils radiaux de ségrégation relative en O ( O

mω - O
0ω )/ O

0ω . —— : λDAS = 67 µm 
(K0 = 2,5·10-11 m2). —— : λDAS = 134 µm (K0 = 1·10-10 m2). —— : λDAS = 268 µm  
(K0 = 4·10-10 m2). 
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IV.4 Influence de la diffusion restreinte des éléments 
d’alliage au cours de la solidification 

Afin d’identifier le rôle de la diffusion restreinte des solutés sur la macroségrégation, 
quatre nouvelles simulations ont été réalisées en employant le modèle cinétique de crois-
sance (cf. chapitre II, §II.3.b). Nous avons fait varier deux paramètres dont les valeurs dans 
chaque cas sont regroupées dans le tableau IV.2. 

 
Deux données d’entrée du modèle de microségrégation ont un rôle prépondérant sur la 

redistribution de solutés : les coefficients de diffusion et la densité de grains N0. 
 
Pour des grains de morphologie globulaire, la densité de grains est reliée au diamètre 

des grains dg par la relation suivante : 

30
16

gd
N

π
=  (IV.3) 

Nous avons fait varier la densité de grains de 1012 à 109 m-3, ce qui est équivalent à un 
diamètre de grains variant de 0,124 à 1,24 mm. 

 
Au cours de la solidification de l’alliage Zy-4, le solide est uniquement composé de phase 

β. Dans les cas (e), (f) et (g), les coefficients de diffusion de chaque élément d’alliage dans 
la phase solide correspondent aux coefficients de diffusion dans le β-Zr pur des réf. [4] et 
[5]. Pour le cas (h), nous avons volontairement divisé par 1000 le coefficient de diffusion de 
Sn pour déterminer son impact sur la prédiction de la macroségrégation par le modèle. 

Par ailleurs, dans les quatre cas étudiés, les coefficients de diffusion dans la phase li-
quide ont tous été pris égaux à 1·10-8 m2.s-1. 

 
Les convections thermiques et solutales sont prises en compte avec βT = 4·10-5 %m-1 et 

Sn
Sβ = 3·10-2 %m-1 (comme dans le cas (d) du §IV.2). 
 
 

TABLEAU IV.2 – Influence de la diffusion restreinte des solutés : les quatre 
cas étudiés 

  (e) (f) (g) (h) 

N0 [m-3] 1012 1010 109 1010 
Rg [mm] 0,124 0,576 1,24 0,576 

Sn
sD  [m2.s-1] 4,9·10-11 4,9·10-11 4,9·10-11 4,9·10-14 
Fe
sD  [m2.s-1] 1,5·10-9 1,5·10-9 1,5·10-9 1,5·10-9 
Cr
sD  [m2.s-1] 1,3·10-9 1,3·10-9 1,3·10-9 1,3·10-9 
O
sD  [m2.s-1] 3,8·10-9 3,8·10-9 3,8·10-9 3,8·10-9 

i
lD  [m2.s-1] 1·10-8 1·10-8 1·10-8 1·10-8 
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Pour les quatre cas définis dans le tableau IV.2, nous avons représenté dans la figure 
IV.24 la carte de fraction liquide et le comportement hydrodynamique au cours du bras-
sage unidirectionnel (moitié supérieure du lingot – instant t3). Le brassage était alors unidi-
rectionnel (moitié supérieure du lingot). De plus, nous avons ajouté le résultat obtenu dans 
le cas (d) (règle du bras de levier). 

 
d e f  

   

gl 

 

g h   

  

 

µ
µ t  

 

FIGURE IV.24 – Influence de la densité de germes N0 et du coefficient de diffusion de Sn 
dans la phase solide Sn

sD  sur la zone pâteuse et l’écoulement à l’instant t3 de la refusion de 
l’alliage Zy-4 (brassage unidirectionnel). Cas (d) : Bras de levier. Cas (e) : N0 = 1012 m-3. Cas 
(f) : N0 = 1010 m-3. Cas (g) : N0 = 109 m-3. Cas (h) : N0 = 1010 m-3 et Sn

sD = 4,9·10-14 m2.s-1 (cf 
tableau IV.2). L’écoulement est représenté par des vecteurs vitesses dans le puits liquide 
où les vitesses sont relativement élevées, et par des lignes de courant dans la zone pâteuse 
où les vitesses sont relativement faibles. 
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La diminution de la densité de grains N0 entraîne la remontée du liquidus et un élargis-
sement de la zone des fractions solides comprises entre 0 et 0,1 (0,9 ≤ gl < 1). Cela est dû 
au fait que plus la densité de grains est faible, plus la surfusion locale sera grande en début 
de solidification. Par ailleurs, lorsque la densité de germes est de 1012 m-3, la zone pâteuse 
est identique à celle obtenue en supposant une diffusion parfaite des solutés dans les 
phases liquide et solide (règle du bras de levier). Cela signifie que les effets de la diffusion 
restreinte tendent vers la loi des leviers pour N0 = 1012 m-3. 

Dans tous les cas, le comportement hydrodynamique reste très similaire. Notons que, 
malgré la remontée de l’isovaleur de fraction liquide égale à 1 lorsque N0 diminue, la posi-
tion de la recirculation causée par la convection solutale est analogue dans tous les cas. 

 
La figure IV.25 compare la carte de macroségrégation en Sn pour les quatre cas ; de 

plus, la carte obtenue en appliquant la règle des bras de levier est représentée (cas (d) – cf. 
§IV.2). La comparaison des cartes ne révèle pas de différences de macroségrégation signi-
ficatives, bien que l’intervalle de solidification diffère entre chaque cas. Néanmoins, on 
peut noter que la position des mésoségrégations dans la moitié supérieure du lingot (bras-
sage unidirectionnel) varie sensiblement en fonction des cas.  

 
 

 d e f g h  

     

Sn

SnSn
m

0

0

ω
ωω −

 

 

FIGURE IV.25 – Simulation de la refusion du Zy-4 : influence de la diffusion restreinte des 
éléments d’alliage au cours de la solidification sur la macroségrégation en Sn dans le lingot 
final. Cas (d) : bras de levier, cas (e) : N0 = 1012 m-3, cas (f) : N0 = 1010 m-3, cas (g) : 
N0 = 109 m-3 et cas (h) : N0 = 1010 m-3 et Sn

sD = 4,9·10-14 m2.s-1 (cf tableau IV.2) 
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La figure IV.26 représente l’historique de solidification du point C (r/R = 0,25; 
h/H = 0,56 - cf. figure IV.25) dans les cinq cas étudiés. Ce point s’est solidifié lorsque le 
brassage était unidirectionnel (moitié supérieure du lingot). À 100 %, la coupure de l’arc 
électrique qui marque la fin de la fusion de l’électrode est intervenue. Nous avons repré-
senté une durée de refusion supérieure à 100 % car, dans le cas (h), la fin de la solidifica-
tion du point C se déroule après la coupure de l’arc. 

 

 

 

 

FIGURE IV.26 – Influence de la densité de germes N0 et du coefficient de diffusion de Sn 
dans la phase solide Sn

sD sur l’évolution de la température, de la fraction liquide gl et de la 
ségrégation relative en Sn ( Sn

mω – Sn
0ω )/ Sn

0ω  au cours de la solidification du point C. —— : 
Bras de levier (cas (d)). —— : N0 = 1012 m-3 (cas (e)). —— : N0 = 1010 m-3 (cas (f)).  
—— : N0 = 109 m-3 (cas (g)). —— : N0 = 1010 m-3 et Sn

sD = 4,9·10-14 m2.s-1 (cas (h)) (cf. tableau 
IV.2). Les droites en pointillés indiquent le début de la solidification (gl < 1). 
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Les courbes de température et de fraction liquide montrent que la diffusion restreinte 
des éléments cause l’augmentation de l’intervalle de solidification, en diminuant la tempé-
rature de fin de solidification. Une faible densité de germes et un faible coefficient de diffu-
sion Sn

sD  favorisent d’autant plus cet effet : dans le cas (h), la solidification se termine à 
Tsol0 = 1592 °C. 

 
En outre, au début de la solidification, la ségrégation relative en Sn diminue. En effet, 

l’écoulement dans la zone pâteuse aux faibles fractions solides cause une diminution de la 
teneur moyenne car le liquide enrichi en Sn ( Sn

pk < 1) est remplacé par du liquide plus 
pauvre (cf. figure IV.24). 

Dans les cas (d) et (e), on note ensuite que la ségrégation relative augmente significati-
vement et que l’on observe une refusion de la phase solide ( 0>∂∂ tgl ) à cause de la con-
vection solutale. Dans ces deux cas, le point C est localisé dans une mésoségrégation posi-
tive (cf. §IV.2.c et figure IV.11). Dans les trois autres cas, la position des mésoségrégations 
est modifiée et le point C n’est pas situé dans une mésoségrégation positive ce qui explique 
l’évolution différente de gl et ( Sn

mω – Sn
0ω )/ Sn

0ω . Dans les cas (f), (g) et (h), l’apport de soluté 
par la convection solutale réduit seulement la vitesse de solidification sans causer de refu-
sion. 

 
 
Dans les figures IV.27 et IV.28, nous avons tracé les profils de macroségrégation qui 

permettent de vérifier que l’effet de la diffusion restreinte sur la macroségrégation prédite 
est relativement faible. 
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Sn Fe 

  

Cr O 

  

FIGURE IV.27 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de la diffusion restreinte des éléments 
d’alliage au cours de la solidification sur les profils longitudinaux moyennés radialement de 
ségrégation relative ( i

mω - i
0ω )/ i

0ω .—— : Bras de levier (cas (d)). —— : N0 = 1012 m-3 (cas (e)). 
—— : N0 = 1010 m-3 (cas (f)). —— : N0 = 109 m-3 (cas (g)). —— : N0 = 1010 m-3 et Sn

sD = 4,9·10-14 
m2.s-1 (cas (h)) (cf tableau IV.2). 
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MP – h/H = 0.25 M – h/H = 0.5 

  

MT – h/H = 0.75 QT – h/H = 0.85 

  

ET – h/H = 0.95  

 

 

FIGURE IV.28 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de la diffusion restreinte des éléments 
d’alliage au cours de la solidification sur les profils radiaux de ségrégation relative en Sn 
( Sn

mω - Sn
0ω )/ Sn

0ω . —— : Bras de levier (cas (d)). —— : N0 = 1012 m-3 (cas (e)). —— : N0 = 1010 m-3 
(cas (f)). —— : N0 = 109 m-3 (cas (g)). —— : N0 = 1010 m-3 et Sn

sD = 4,9·10-14 m2.s-1 (cas (h)) (cf 
tableau IV.2). 
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IV.5 Conclusion 

Grâce au modèle présenté dans le chapitre II, nous nous sommes attachés à identifier 
l’influence de la convection naturelle, de l’espacement interdendritique et de la rétrodiffu-
sion sur la macroségrégation au cours de la refusion VAR de l’alliage Zircaloy-4. 

 
La comparaison entre la macroségrégation prédite par le modèle et celle mesurée expé-

rimentalement a mis en évidence le rôle essentiel de la convection solutale. Nous avons pu 
démontrer que dans la zone pâteuse, la force de volume d’origine solutale s’oppose à celle 
d’origine thermique et qu’elle est prédominante. Ainsi, elle promeut un écoulement ascen-
dant, dirigé vers la région externe du lingot. 

En considérant que l’élément d’alliage principal dans le Zy-4, Sn, est le seul soluté à in-
fluer sur la masse volumique de l’alliage liquide, l’hypothèse d’additivité des volumes entre 
l’étain et le zirconium liquide permet d’évaluer approximativement Sn

Sβ  à 3∙10-2 %m-1 avec 
Zrρ = 6,21.103 kg.m-3 [2] et Snρ = 6.103 kg.m-3. La valeur pour Snρ  a été évaluée d’après la 

compilation réalisée dans la référence [3]. 
Par ailleurs, la prise en compte de la convection solutale dans le modèle peut entraîner 

l’apparition de mésoségrégations au cours du brassage unidirectionnel (moitié supérieure 
du lingot). Néanmoins, la prédiction de ces canaux dépend fortement de l’espacement in-
terdendritique. De plus, ces canaux ne sont pas observés expérimentalement. 

 
L’effet de l’espacement interdendritique sur la prédiction de la macroségrégation est 

important. L’augmentation de cette taille caractéristique dans la zone pâteuse engendre 
une intensification de la macroségrégation longitudinale prédite par le modèle. De plus, du 
fait de la convection solutale, la ségrégation radiale est significativement modifiée par une 
variation de l’espacement interdendritique de 67 à 268 µm. 

Au cours du brassage alterné fort et court (plaque MP située à h/H = 0,25), un espace-
ment interdendritique de 268 µm permet d’approcher la ségrégation négative mesurée 
expérimentalement dans la région externe du lingot. Cependant, l’hypothèse faite dans le 
modèle d’une solidification uniquement colonnaire est très discutable d’après la macrogra-
phie du lingot (cf. chapitre III, §III.4.a). L’effet du transport de grains équiaxes sur la ma-
croségrégation doit être étudié (cf. chapitre VI). 

 
La prise en compte de la rétrodiffusion des solutés dans le modèle de microségrégation 

a montré qu’elle n’agit pas significativement sur la macroségrégation. Cependant, sa prise 
en compte est essentielle pour la prédiction de la température de fin de solidification. 
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V Simulation de la refusion expérimentale 
de l’alliage M5® : étude de la 
macroségrégation 

V.1 Introduction 

La refusion expérimentale de l’alliage M5® (Zr-1Nb-0,14O) (cf. chapitre III) a été simu-
lée en utilisant le modèle décrit dans le chapitre II. Cet alliage est moins chargé que le Zir-
caloy-4 et, comme nous le verrons dans ce chapitre, son intervalle de solidification est plus 
faible. 

 
Parallèlement aux résultats présentés pour l’alliage Zircaloy-4 dans le chapitre précé-

dent, les rôles de la convection naturelle et de la convection forcée, l’influence de 
l’espacement interdendritique et l’effet de la diffusion restreinte des solutés ont été identi-
fiés pour l’alliage M5®. 

De plus, nous avons déterminé l’incidence des conditions thermiques à la limite latérale 
du lingot sur la macroségrégation. En effet, la comparaison entre les profils de puits liquide 
mesurés expérimentalement et ceux prédits par le modèle (cf. annexe B) a montré que ces 
conditions étaient importantes pour la prédiction de la géométrie du puits liquide et 
qu’elles semblaient évoluer au cours de la refusion de l’alliage M5®. 

 
 

V.2 Influence de la convection naturelle 

V.2.a Introduction 

Le but de cette partie est d’établir numériquement l’impact de la convection naturelle 
d’origine thermique et solutale sur la macroségrégation, au cours de la refusion VAR de 
l’alliage de zirconium M5®. Nous avons étudié la macroségrégation de Nb, O et Fe, dont la 
teneur nominale est confidentielle dans cet alliage. 

 
Comme pour l’alliage Zy-4, nous avons utilisé le coefficient constant d’expansion ther-

mique du zirconium pur à l’état liquide déterminé dans [1]. 
Pour les coefficients d’expansion solutale, nous avons considéré que Fe

Sβ  et O
Sβ  sont nuls 

étant donné que l’élément d’alliage principal est Nb. La température de fusion du niobium 
étant supérieure à celle du zirconium ( Nb

mT = 2477 °C et Zr
mT = 1855 °C), le calcul du coeffi-
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cient Nb
Sβ  en supposant l’additivité des volumes entre le zirconium et le niobium est très 

approximatif. 
 
Paradis et al. [2] ont mesuré par lévitation électrostatique la masse volumique de Nb en 

fonction de la température (figure V.1). Au vue de leurs mesures, Nb est plus dense que Zr 
(cf. chapitre IV, figure IV.1) ; on peut supposer que le niobium augmente la masse volu-
mique du zirconium liquide et donc Nb

Sβ  est négatif. 
 
 
 

 

FIGURE V.1 – Masse volumique du niobium liquide et solide en fonction de la température : 
figure issue de la référence [2]. 

 
 
 
 
Néanmoins, nous avons choisis arbitrairement deux valeurs pour ce coefficient afin 

d’étudier son influence : l’une négative, Nb
Sβ = -5·10-2 %m-1 (augmentation de la masse vo-

lumique de la phase liquide avec la teneur en Nb), et l’autre positive, Nb
Sβ = 5·10-2 %m-1 

(diminution de la masse volumique de la phase liquide avec la teneur en Nb. 
 
Les quatre cas simulés sont résumés dans le tableau V.1. 
 
 

TABLEAU V.1 – les 4 cas étudiés 

case βT [°C-1] Nb
Sβ  [%m-1] 

a 0 0 
b 4·10-5 0 
c 4·10-5 -5·10-2 
d 4·10-5 5·10-2 
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Les conditions opératoires appliquées au cours de la refusion expérimentale de l’alliage 

M5® varient (cf. chapitre III). Ainsi, l’écoulement (champ de vitesses et intensité de la tur-
bulence) a été étudié à différents instants (cf. figure V.2). 

A l’instant t1 (première moitié de la refusion), la vitesse de fusion était relativement éle-
vée et le brassage unidirectionnel de forte intensité. Au cours de la seconde moitié de la 
refusion, la vitesse de fusion était relativement faible et le brassage alterné. Nous avons 
donc analysé l’écoulement à deux instants : lorsque les vitesses orthoradiales étaient rela-
tivement élevées (instant t2) et lorsqu’elles étaient relativement faibles (instant t3). 

 
Les écoulements dans le plan (r-z) pendant le brassage unidirectionnel et à l’instant t2 au 

cours du brassage alterné sont similaires car les vitesses orthoradiales sont élevées dans 
les deux cas. Ils donc traités simultanément par la suite. 

 
 
 
 

Vitesse de fusion élevée et brassage unidirectionnel - instant t1  

 

ul,θ 
[m.s-1] 

 

Vitesse de fusion faible et brassage alterné  
instant t2 (vitesse ul,θ élevée) instant t3 (vitesse ul,θ faible)  

  

ul,θ 
[m.s-1] 

 

FIGURE V.2 – Cartes des vitesses intrinsèques orthoradiales de la phase liquide à trois ins-
tants de la refusion expérimentale de l’alliage M5®. 

gl = 0 

gl = 1 

gl = 1 

gl = 0 

gl = 1 

gl = 0 
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V.2.b Comportement hydrodynamique 

Vitesses orthoradiales élevées (instants t1 et t2) 
Pour les quatre cas, les figures V.3 et V.4 présentent le champ de vitesses de la phase li-

quide et l’intensité de turbulence dans le puits liquide et la zone pâteuse aux instants t1 
(vitesse de fusion élevée et brassage unidirectionnel) et t2 (vitesse de fusion faible et bras-
sage alterné), respectivement. L’intensité de turbulence est représentée par le rapport des 
viscosités µt/µ. 

 
Aux deux instants, la force centrifuge due au brassage électromagnétique est prédomi-

nante. Ainsi, l’écoulement dans le puits liquide et la zone pâteuse est descendant le long du 
front de solidification et ascendant au niveau de l’axe du lingot. La turbulence de 
l’écoulement dans le bain liquide est très importante. 

 
La prise en compte de la convection thermique ne modifie pas l’écoulement : la force 

d’expansion thermique amplifie l’effet de la force centrifuge sur l’écoulement dans les 
zones liquide et pâteuse. Ainsi, à l’instant t1, les normes des vitesses dans le plan r-z ont 
globalement augmenté. Néanmoins, au cours du brassage alterné (instant t2), la prise en 
compte de la convection thermique a modifié l’écoulement dans la région centrale du lin-
got, au niveau de la partie supérieure du bain métallique. En effet, le coefficient 
d’expansion thermique βT  intervient également dans le modèle k-ε afin de prendre en 
compte la laminarisation de l’écoulement par la stratification thermique du puits liquide 
(terme T

kG , cf. chapitre II, éq. (II.111)). Ainsi, l’intensité de turbulence a diminué dans le 
cas (b) par rapport au cas (a), ce qui modifie le champ des vitesses moyennes. 

 
Les coefficients non nuls d’expansion solutale utilisés dans les cas (c) et (d) affectent, 

aux instant t1 et t2, le niveau de turbulence de l’écoulement dans le bain métallique. En ef-
fet, comme les gradients thermiques, les gradients de teneur massique en Nb suivant z 
dans le puits liquide influent sur la turbulence (terme S

kG , cf. chapitre II, éq. (II.112)). 
À l’instant t1, les champs de vitesses moyennes calculés pour Nb

Sβ = -5·10-2 %m-1 ou 
Nb
Sβ = 5·10-2 %m-1 restent similaires aux cas précédents. Cependant, dans la zone centrale 

du puits liquide, la viscosité turbulente est plus grande dans le cas (c) que dans le cas (d). 
Cela se traduit par une vitesse d’écoulement plus faible dans le premier cas. À l’instant t2, 
la diminution de l’intensité de turbulence calculée dans le cas (c) cause un changement 
relativement important de l’écoulement moyen dans la région centrale du lingot. 

 
Pour cet alliage, le sens de l’écoulement dans la zone pâteuse qui est moins étendue que 

pour l’alliage Zy-4 est similaire, que la valeur de Nb
Sβ  soit négative ou positive. Aux deux 

instants, un coefficient d’expansion solutale non nul influe principalement sur l’intensité de 
turbulence de l’écoulement dans le puits liquide. 

 
Remarquons finalement que les normes des vitesses moyennes dans le plan r-z sont si-

gnificativement plus grandes à l’instant t1 qu’à l’instant t2 car le brassage était unidirec-
tionnel et son intensité était plus élevée. 
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a b 

gl 

  

vmax = 2,47 cm.s-1 

 

vmax = 3,14 cm.s-1 

c d 
µ
µ t  

 

 

vmax = 1,86 cm.s-1 

 

vmax = 3,20 cm.s-1 

FIGURE V.3 – Influence de la convection naturelle sur l’écoulement dans le puits liquide et 
la zone pâteuse à l’instant t1 de la refusion de l’alliage M5® (vitesse de fusion élevée et 
brassage unidirectionnel). Cas (a) : Absence de convection naturelle. Cas (b) : convections 
forcée et naturelle d’origine thermique. Cas (c) : convections forcée et naturelle d’origine 
thermique et solutale avec Nb

Sβ = -5·10-2 %m-1. Cas (d) : convections forcée et naturelle 
d’origine thermique et solutale avec Nb

Sβ = 5·10-2 %m-1. L’écoulement est représenté par 
des vecteurs vitesses dans le puits liquide où les vitesses sont relativement élevées, et par 
des lignes de courant dans la zone pâteuse où les vitesses sont relativement faibles (vmax est 
la vitesse maximale dans le plan r-z). 
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a b 

gl 

  

vmax = 0,73 cm.s-1 

 

vmax = 0,68 cm.s-1 

c d 
µ
µ t  

 

 

vmax = 0,51 cm.s-1 

 

vmax = 0,99 cm.s-1 

FIGURE V.4 – Influence de la convection naturelle sur l’écoulement dans le puits liquide et 
la zone pâteuse à l’instant t2 de la refusion de l’alliage M5® (vitesse de fusion faible et bras-
sage alterné). Cas (a) : absence de convection naturelle. Cas (b) : convections forcée et na-
turelle d’origine thermique. Cas (c) : convections forcée et naturelle d’origine thermique et 
solutale avec Nb

Sβ = -5·10-2 %m-1. Cas (d) : convections forcée et naturelle d’origine ther-
mique et solutale avec Nb

Sβ = 5·10-2 %m-1. L’écoulement est représenté par des vecteurs 
vitesses dans le puits liquide où les vitesses sont relativement élevées, et par des lignes de 
courant dans la zone pâteuse où les vitesses sont relativement faibles (vmax est la vitesse 
maximale dans le plan r-z). 
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Vitesses orthoradiales faibles (instant t3) 
Le comportement hydrodynamique dans le puits liquide et la zone pâteuse à l’instant t3 

est présenté dans la figure V.5. 
 
Comparativement au brassage alterné appliqué au cours de la refusion de l’alliage Zy-4, 

la période de ce brassage est plus longue et son intensité est plus faible. Néanmoins, nous 
observons le même type d’écoulement lorsque les vitesses orthoradiales sont faibles. Du 
fait de la diminution des forces centrifuges par rapport à l’instant t1, l’influence des forces 
électromagnétiques auto-induites devient suffisamment importante pour que soit créée, 
dans la plus grande partie du puits liquide, une seconde recirculation qui est descendante 
le long de l’axe du lingot et ascendante au niveau de la surface latérale. 

 
La prise en compte de la convection thermique entraîne la diminution des vitesses 

d’écoulement dans la partie supérieure du puits liquide. En effet, la force d’expansion 
thermique contrebalance l’effet de la force électromagnétique auto-induite, qui reste 
néanmoins prépondérante. 

 
Comme aux instants t1 et t2, un coefficient d’expansion solutale non nul a un effet impor-

tant sur la turbulence de l’écoulement. 
La prise en compte de la convection solutale diminue plus fortement l’intensité de turbu-

lence dans le cas (c) qu’elle ne l’augmente dans le cas (d) alors que Nb
Sβ  est identique. En 

effet, dans le cas (c), les convections thermique et solutale coopèrent dans la zone pâteuse 
ce qui intensifie l’écoulement et donc la macroségrégation. Ainsi, la teneur en Nb dans le 
fond du puits liquide est plus élevée dans le cas (c) que dans le cas (d) ce qui accroit les 
gradients de teneur en Nb suivant z dans le puits liquide. 

Ainsi, pour Nb
Sβ = -5·10-2 %m-1 – cas (c), la réduction du caractère turbulent de 

l’écoulement modifie significativement le champ de vitesses moyennes dans le bain métal-
lique alors que pour Nb

Sβ = 5·10-2 %m-1 – cas (d), le champ de vitesse restent analogue à 
celui du cas (b) où Nb

Sβ = 0 %m-1. 
 
 
Aux trois instants considérés, la prise en compte de la convection thermosolutale in-

fluence l’écoulement moyen à travers, principalement, la viscosité turbulente calculée par 
le modèle k-ε. 

L’effet de la convection solutale sur l’écoulement dans la zone pâteuse n’est pas aussi 
important que pour la refusion de l’alliage Zy-4. Le faible intervalle de solidification du 
M5® par rapport au Zy-4 en est la cause. 
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a b 

gl 

  

vmax = 0,47 cm.s-1 

 

vmax = 0,32 cm.s-1 

c d 
µ
µ t  

 

 

vmax = 0,42 cm.s-1 

 

vmax = 0,54 cm.s-1 

FIGURE V.5 – Influence de la convection naturelle sur l’écoulement dans le puits liquide et 
la zone pâteuse à l’instant t3 de la refusion de l’alliage M5® (vitesse de fusion faible et bras-
sage alterné). Cas (a) : absence de convection naturelle. Cas (b) : convections forcée et na-
turelle d’origine thermique. Cas (c) : convections forcée et naturelle d’origine thermique et 
solutale avec Nb

Sβ = -5·10-2 %m-1. Cas (d) : convections forcée et naturelle d’origine ther-
mique et solutale avec Nb

Sβ = 5·10-2 %m-1. L’écoulement est représenté par des vecteurs 
vitesses dans le puits liquide où les vitesses sont relativement élevées, et par des lignes de 
courant dans la zone pâteuse et la partie basse du puits liquide où les vitesses sont relati-
vement faibles (vmax est la norme maximale des vitesses dans le plan r-z). 
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V.2.c Macroségrégation 

Les cartes de macroségrégation en Nb dans le lingot final font l’objet de la figure V.6. 
 
Pour les quatre cas, la macroségrégation prédite par le modèle est similaire qualitative-

ment. En outre, les variations des conditions opératoires au cours de la refusion ont eu un 
impact important sur la macroségrégation. 

 
Dans la moitié inférieure du lingot, l’application prolongée du brassage unidirectionnel 

(cf. chapitre III, §III.1) a causé l’apparition d’une région fortement appauvrie en Nb dans la 
partie externe du lingot. On observe ensuite un enrichissement de la région centrale du 
lingot suite au retour à un brassage alterné et à la réduction de la vitesse de fusion. Les 
deux autres marquages utilisés avant la fin de la refusion ont également un impact sur la 
ségrégation prédite, en causant deux zones appauvries en Nb, inclinées suivant la forme du 
puits liquide.  

 
 

 a b c d  

    

Nb

NbNb
m

0

0

ω
ωω −

 
 

FIGURE V.6 – Simulation de la refusion de l’alliage M5® : influence de la convection natu-
relle sur la macroségrégation en Nb dans le lingot final. Cas (a) : absence de convection 
naturelle. Cas (b) : convections forcée et naturelle d’origine thermique. Cas (c) : convec-
tions forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec Nb

Sβ  = -5·10-2 %m-1. Cas (d) : 
convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec Nb

Sβ  = 5·10-2 %m-1. 
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La comparaison des cartes obtenues dans les cas (a) et (b) montre que la convection 

thermique, comparativement à la convection forcée, n’est pas une cause essentielle de ma-
croségrégation dans le lingot en alliage M5®. La convection solutale lorsqu’elle s’oppose à 
la convection thermique – cas (d) – ne modifie pas non plus de manière importante la ma-
croségrégation, mis à part au cours de la solidification du dernier puits liquide. En re-
vanche, le cas (c) ( Nb

Sβ  = -5·10-2 %m-1) impacte plus significativement la macroségrégation. 
Néanmoins, son effet se limite à la zone située à proximité de l’axe du lingot où l’on cons-
tate un fort enrichissement en Nb. 

 
 
La macroségrégation dans le dernier puits liquide qui se solidifie sans l’influence des 

forces électromagnétiques, est la plus impactée par la convection solutale. 
 
La figure V.7 représente sept minutes après la fin de la refusion l’écoulement ainsi que 

la ségrégation relative en Nb dans les cas (c) et (d). A cet instant, l’écoulement est dû à la 
convection solutale qui prédomine sur la convection thermique : dans le cas (c), où 
l’enrichissement du liquide en Nb s’accompagne d’une augmentation sa masse volumique, 
la recirculation tournant dans le sens des aiguilles d’une montre entraine l’accumulation de 
liquide riche en Nb dans la région centrale du lingot. Au contraire, dans le cas (d), où 
l’enrichissement du liquide en Nb s’accompagne d’une diminution de sa masse volumique, 
la recirculation tournant dans le sens antihoraire, déplace le liquide riche en Nb vers la 
partie externe du lingot, ce qui limite ainsi la macroségrégation. 

 
 
 

c d  

  

Nb

NbNb
m

0

0

ω
ωω −

 

 
 

FIGURE V.7 – Simulation de la refusion de l’alliage M5® : influence de la convection natu-
relle d’origine solutale au cours de la solidification du dernier puits liquide (7 minutes 
après la coupure de l’arc électrique). Cas (c) : convections forcée et naturelle d’origine 
thermique et solutale avec Nb

Sβ  = -5·10-2 %m-1. Cas (d) : convections forcée et naturelle 
d’origine thermique et solutale avec Nb

Sβ  = 5·10-2 %m-1. 
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Nous avons comparés pour les quatre cas la macroségrégation obtenue par le modèle à 
celle mesurée expérimentalement. 

 

Macroségrégation longitudinale 

Pour chaque soluté (Nb, Fe et O), les profils longitudinaux de macroségrégation moyen-
nés radialement font l’objet de la figure V.8. 

 
Premièrement, la convection thermosolutale n’a pas un effet important sur le calcul de 

la macroségrégation longitudinale moyennée radialement. Ce résultat avait déjà été obtenu 
pour la refusion du Zy-4.  

Deuxièmement, ces premiers résultats montrent que pour Nb et O, la macroségrégation 
longitudinale moyennée radialement prédite par le modèle est en accord avec les profils 
expérimentaux. Pour Fe, on peut constater un accord qualitatif mais l’intensité de macro-
ségrégation est sous-estimée par rapport à celle mesurée expérimentalement. 

Nous pouvons en déduire que la ségrégation globalement négative mesurée en pied de 
lingot (plaque QP) est due au brassage unidirectionnel de forte intensité. De plus, la ségré-
gation positive à mi-hauteur du lingot (plaque M) est due à la diminution de la vitesse de 
fusion et au passage d’un brassage unidirectionnel fort à un brassage alterné. L’utilisation 
d’une faible vitesse de fusion et d’un brassage alterné cause une macroségrégation 
moyenne relativement neutre à h/H = 0,75 et 0,85. 

Macroségrégation radiale 

Pour chaque plaque prélevée expérimentalement, la ségrégation relative obtenue numé-
riquement a été tracée en fonction du rayon, du centre (r/R = 0) au bord du lingot (r/R = 1). 
La comparaison entre ces profils radiaux et les profils expérimentaux fait l’objet des figures 
V.9, V.10 et V.11 pour Nb, Fe et O, respectivement. 

 
Les profils radiaux obtenus dans les cas (a), (b) et (d) sont très proches à toutes les hau-

teurs comme nous l’avons constaté sur les cartes (cf. figure V.6). 
Comme nous l’avons remarqué sur les cartes de macroségrégation, le cas (c) engendre 

uniquement un enrichissement en Nb et Fe et un appauvrissement en O pour r/R < 0,25. 
Cette augmentation de la ségrégation relative au niveau de l’axe du lingot n’est pas obser-
vée expérimentalement. 

Ainsi, quelle que soient les conditions opératoires employées, la convection solutale 
n’est pas une cause importante de macroségrégation au cours de la refusion de l’alliage 
M5®. 

 
Pour Nb et O, un bon accord quantitatif existe entre les résultats du modèle et les me-

sures expérimentales à l’exception de la plaque située à h/H = 0,26 (plaque MP). En effet, à 
cette hauteur, la région ségrégée positivement au centre du lingot est plus large expéri-
mentalement que celle prédite par le modèle. Nous avons identifié dans la suite l’origine de 
cet écart (cf. V.5). 

Par ailleurs, notons que tous les profils radiaux tracés pour Fe sous-estiment l’intensité 
de ségrégation expérimentale de cet élément, comme le montrait la ségrégation longitudi-
nale. On peut donc penser que le coefficient de partage de Fe déterminé à partir du dia-
gramme binaire Zr-Fe ( Fe

pk = 0,25) est sous-estimé. 
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Nb Fe 

  

O 

 

FIGURE V.8 – Refusion de l’alliage M5® : influence de la convection naturelle sur les profils 
longitudinaux moyennés radialement de ségrégation relative ( i

mω - i
0ω )/ i

0ω . —— : Absence 
de convection naturelle (cas (a)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine 
thermique (cas (b)). —— : Convection forcée et convection naturelle d’origine thermique et 
solutale avec Nb

Sβ = -5·10-2 %m-1 (cas (c)). —— : Convection forcée et convection naturelle 
d’origine thermique et solutale avec Nb

Sβ = 5·10-2 %m-1 (cas (d)). 
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QP – h/H = 0.13 MP – h/H = 0.26 

  

M – h/H = 0.5 MT – h/H = 0.75 

  

QT – h/H = 0.85 ET – h/H = 0.95 

  

FIGURE V.9 – Refusion de l’alliage M5® : influence de la convection naturelle sur les profils 
radiaux de ségrégation relative en Nb ( Nb

mω - Nb
0ω )/ Nb

0ω . —— : Absence de convection natu-
relle (cas (a)). —— : Convections forcée et naturelle d’origine thermique (cas (b)). 
—— : Convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec Nb

Sβ =-5·10-2 %m-1 
(cas (c)). —— : Convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec 

Nb
Sβ = 5·10-2 %m-1 (cas (d)). 
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QP – h/H = 0.13 MP – h/H = 0.26 

  

M – h/H = 0.5 MT – h/H = 0.75 

  

QT – h/H = 0.85  

 

 

FIGURE V.10 – Refusion de l’alliage M5® : influence de la convection naturelle sur les pro-
fils radiaux de ségrégation relative en Fe ( Fe

mω - Fe
0ω )/ Fe

0ω . —— : Absence de convection na-
turelle (cas (a)). —— : Convections forcée et naturelle d’origine thermique (cas (b)).  
—— : Convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec Nb

Sβ =-5·10-2 %m-1 
(cas (c)). —— : Convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec 

Nb
Sβ = 5·10-2 %m-1 (cas (d)). 
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QP – h/H = 0.13 MP – h/H = 0.26 

  

M – h/H = 0.5 MT – h/H = 0.75 

  

QT – h/H = 0.85  

 

 

FIGURE V.11 – Refusion de l’alliage M5® : influence de la convection naturelle sur les pro-
fils radiaux de ségrégation relative en O ( O

mω - O
0ω )/ O

0ω . —— : Absence de convection natu-
relle (cas (a)). —— : Convections forcée et naturelle d’origine thermique (cas (b)).  
—— : Convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale avec Nb

Sβ =-5·10-2 %m-1 
(cas (c)). —— : Convections forcée et naturelle d’origine thermique et solutale où 

Nb
Sβ = 5·10-2 %m-1 (cas (d)). 
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V.3 Influence de l’espacement interdendritique dans le 
modèle de perméabilité de la zone pâteuse 

Comme pour l’alliage Zy-4, nous avons estimé l’influence de λDAS sur la macroségréga-
tion : deux nouveaux cas ont été simulés, l’un avec λDAS = 268 µm (K0 = 4·10-10 m2) et l’autre 
avec λDAS = 67 µm (K0 = 2,5·10-9 m2). Rappelons que jusqu’à maintenant, toutes les simula-
tions ont été effectuées avec λDAS = 134 µm. 

Pour ces deux nouvelles simulations, nous avons négligé la convection solutale 
( Nb

Sβ = 0 %m-1). 
 
Les cartes de macroségrégation en Nb dans le lingot final pour les trois espacements in-

terdendritiques font l’objet de la figure V.12. 
L’augmentation de λSDAS favorise l’écoulement, ce qui conduit à une augmentation de 

l’intensité de macroségrégation quelles que soient les conditions opératoires. 
 
 

 λDAS = 67 µm 
(K0 = 2,5·10-9 m2) 

λDAS = 134 µm 
(K0 = 1·10-10 m2) 

λDAS = 268 µm 
(K0 = 4·10-10 m2) 
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FIGURE V.12 – Simulation de la refusion de l’alliage M5® : influence de l’espacement inter-
dendritique λDAS sur la macroségrégation en Nb dans le lingot final. 
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Les profils longitudinaux moyennés radialement sont présentés dans la figure V.13. 
L’augmentation de λDAS intensifie la ségrégation des trois éléments. Néanmoins, 

l’espacement interdendritique joue un rôle principalement dans les régions du lingot où la 
macroségrégation est forte. Dans la zone située entre 0,6 ≤ h/H ≤ 0,85, la ségrégation lon-
gitudinale est relativement neutre car les vitesses d’écoulement dans la zone pâteuse sont 
faibles. L’augmentation ou la diminution de λDAS entraîne une faible variation relative des 
vitesses d’écoulement et donc, de la ségrégation. 

Les profils radiaux de ségrégation en Nb représentés dans la figure V.14 montrent la 
même tendance. De plus, une augmentation de λDAS n’élargit pas la zone ségrégée positi-
vement à h/H = 0,26 (plaque MP). 

 
 

 

Nb Fe 

  

O 

 

FIGURE V.13 – Refusion de l’alliage M5® : influence de l’espacement interdendritique sur 
les profils longitudinaux moyennés radialement de ségrégation relative ( i

mω - i
0ω )/ i

0ω .  
—— : λDAS = 67 µm (K0 = 2,5·10-11 m2). —— : λDAS = 134 µm (K0 = 1·10-10 m2).  
—— : λDAS = 268 µm (K0 = 4·10-10 m2). 
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QP – h/H = 0.13 MP – h/H = 0.26 

  

M – h/H = 0.5 MT – h/H = 0.75 

  

QT – h/H = 0.85 ET – h/H = 0.95 

  

FIGURE V.14 – Refusion de l’alliage M5® : influence de l’espacement interdendritique sur 
les profils radiaux de ségrégation relative en Nb ( Nb

mω - Nb
0ω )/ Nb

0ω . —— : λDAS = 67 µm  
(K0 = 2,5·10-11 m2). —— : λDAS = 134 µm (K0 = 1·10-10 m2). —— : λDAS = 268 µm  
(K0 = 4·10-10 m2). 
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V.4 Influence de la diffusion restreinte des éléments 
d’alliage au cours de la solidification 

Cette partie a pour but d’évaluer le rôle de la diffusion restreinte des solutés au cours de 
la solidification. 

Trois nouvelles simulations ont été effectuées en utilisant le modèle cinétique de crois-
sance afin de décrire la microségrégation au cours de la refusion. Comme pour le Zy-4 (cf. 
chapitre IV, §IV.4), nous avons fait varier la densité de grains N0. De plus, dans le cas (g), 

Nb
sD  a été volontairement divisé par 1000 par rapport à la valeur trouvée dans la littérature 

[3]. Les trois nouveaux cas simulés sont regroupés dans le tableau V.2. La convection solu-
tale est négligée dans les trois simulations. 

 
 

TABLEAU V.2 – Influence de la diffusion restreinte des solu-
tés : les quatre cas étudiés 

  (e) (f) (g) 

N0 [m-3] 1012 1010 1010 
dg [mm] 0,124 0,576 0,576 

Nb
sD  [m2.s-1] 4·10-11 4·10-11 4·10-14 
Fe
sD  [m2.s-1] 1,5·10-9 1,5·10-9 1,5·10-9 
O
sD  [m2.s-1] 3,8·10-9 3,8·10-9 3,8·10-9 

i
lD  [m2.s-1] 1·10-8 1·10-8 1·10-8 

 
 
 
Les cartes de macroségrégation en Nb obtenues dans chaque cas sont comparés à celle 

obtenue avec la règle du bras de levier (cas (b) dans le §V.2) dans la figure V.15. 
 
Dans le cas (1), la macroségrégation est très proche du cas (b) étant donné que la densi-

té de grains est élevée. 
La diminution de N0 à 1010 m-3 montre que la diffusion restreinte des solutés augmente 

légèrement l’intensité de macroségrégation. Cependant, cette influence est plus faible que 
celle de l’espacement interdendritique (cf. §V.3). 
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FIGURE V.15 – Simulation de la refusion de l’alliage M5® : influence de la diffusion res-
treinte des éléments d’alliage au cours de la solidification sur la macroségrégation en Nb 
dans le lingot final. Cas (b) : bras de levier ; cas (1) : N0 = 1012 m-3 ; cas (2) : N0 = 1010 m-3 et 
cas (3) : N0 = 1010 m-3 et Nb

sD = 4·10-14 m2.s-1. 
 
 
 
 
Nous avons enregistré l’évolution de la température, de la fraction liquide et de la sé-

grégation relative en Nb au cours de la solidification du point A (r/R = 0,21 et h/H = 0,54), 
situé dans la moitié supérieure du lingot (vitesse de fusion faible et brassage alterné). Les 
trois courbes font l’objet de la figure V.16. 

 
Cette figure confirme qu’avec une densité de germes élevée (1012 m-3), la microségréga-

tion tend vers celle obtenue en utilisant la règle des bras de levier. En revanche, pour 
N0 = 1010 m-3, la prise en compte de la diffusion restreinte augmente l’intervalle de solidifi-
cation ce qui a pour conséquence d’accroitre légèrement la macroségrégation. 

L’augmentation de la ségrégation relative en Nb en fin de solidification est due à 
l’alternance du brassage, qui cause une inversion du sens d’écoulement dans le plan r-z 
lorsque les vitesses orthoradiales sont faibles (cf. §V.2.b). 
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FIGURE V.16 – Influence de la densité de germes N0 et du coefficient de diffusion de Nb 
dans la phase solide Nb

sD sur l’évolution de la température, de la fraction liquide gl et de la 
ségrégation relative en Sn ( Nbω – Nb

0ω )/ Nb
0ω  au cours de la solidification du point A.  

—— : Bras de levier (cas (b)). —— : N0 = 1012 m-3 (cas (e)). —— : N0 = 1010 m-3 (cas (f)).  
—— : N0 = 1010 m-3 et Nb

sD = 4·10-14 m2.s-1 (cas (g)) (cf. tableau V.2). 
 
 
 
Le profil longitudinal (figure V.17) et les profils radiaux (figure V.18) de macroségréga-

tion en Nb montrent que dans les trois cas étudiés, une macroségrégation relativement 
proche est prédite par le modèle. Ainsi, pour l’alliage M5®, la diffusion des solutés au cours 
de la solidification influe peu sur la macroségrégation. L’utilisation de la règle du bras de 
levier pour modéliser la microségrégation est une bonne approximation. 
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Nb Fe 

  

O 

 

FIGURE V.17 – Refusion de l’alliage M5® : influence de la diffusion restreinte des solutés 
sur les profils longitudinaux moyennés radialement de ségrégation relative ( i

mω - i
0ω )/ i

0ω .  
—— : Bras de levier (cas (b)). —— : N0 = 1012 m-3 (cas (e)). —— : N0 = 1010 m-3 (cas (f)).  
—— : N0 = 1010 m-3 et Nb

sD = 4·10-14 m2.s-1 (cas (g)) (cf. tableau V.2). 
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QP – h/H = 0.13 MP – h/H = 0.26 

  

M – h/H = 0.5 MT – h/H = 0.75 

  

QT – h/H = 0.85 ET – h/H = 0.95 

  

FIGURE V.18 – Refusion de l’alliage M5® : influence de la diffusion restreinte des solutés 
sur les profils radiaux de ségrégation relative en Nb ( Nb

mω - Nb
0ω )/ Nb

0ω .  
—— : Bras de levier (cas (b)). —— : N0 = 1012 m-3 (cas (e)). —— : N0 = 1010 m-3 (cas (f)).  
—— : N0 = 1010 m-3 et Nb

sD = 4·10-14 m2.s-1 (cas (g)) (cf. tableau V.2). 
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V.5 Influence des conditions thermiques à la limite 
latérale du lingot 

V.5.a Introduction 

Des à-coups de brassage ont été appliqués à plusieurs reprises au cours de la refusion 
du M5® dans le but de marquer le profil du puits liquide (cf. chapitre III). La comparaison 
entre les profils mesurés expérimentalement et ceux prédits par le modèle est présentée 
dans l’annexe B. 

 
Dans cette annexe, trois cas principaux ont été simulés en faisant varier le coefficient de 

transfert thermique dans la zone de contact lingot/lingotière (hconlat), le retrait minimal de 
début de décollement ( min

gape ) et le retrait de décollement total ( max
gape ). Les paramètres utilisés 

dans les deux premiers cas, notés (2) et (3), sont donnés dans le tableau V.3. Tous les ré-
sultats présentés précédemment ont été obtenus en employant les paramètres du cas (3). 
Dans le troisième cas, noté *, les paramètres du cas (2) sont utilisés au cours de la pre-
mière moitié de la refusion (vitesse de fusion relativement élevée et brassage unidirection-
nel) puis les paramètres du cas (3) sont employés au cours de la seconde moitié (vitesse de 
fusion relativement faible et brassage alterné).  

 

TABLEAU V.3 – Cas étudiés pour l’évolution du puits liquide au 
cours de la refusion de l’alliage M5® (cf. annexe B) 

   (2) (3) 

Coefficients de transfert thermique     

• surface latérale hconlat W.m-2.K-1 500 400 

Largeurs de retrait     

• début de décollement partiel min
gape  m 2,5·10-5 1·10-4 

• décollement total max
gape  m 5·10-5 3·10-3 

 
 
Nous avons constaté que les conditions thermiques à la limite lingot/lingotière étaient 

déterminantes dans la prédiction du profil de puits liquide (cf. annexe B). 
De plus, la hauteur de la zone de contact entre le lingot et la lingotière semble dépendre 

de la vitesse de fusion et/ou du type de brassage utilisé. 
Le cas * permet d’obtenir numériquement des profils de puits liquide les plus proches de 

ceux mesurés expérimentalement. 
 
Le but de cette partie est donc d’étudier numériquement l’effet sur la macroségrégation 

des conditions thermiques à la limite latérale du lingot en comparant les résultats obtenus 
dans chacun des trois cas. Ces résultats seront ensuite comparés aux mesures expérimen-
tales. 
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V.5.b Macroségrégation et comparaison aux mesures expérimentales 

Pour les trois cas, les cartes de macroségrégation en Nb dans le lingot final font l’objet 
de la figure V.19. 

L’évolution du puits liquide étant différente, la macroségrégation prédite dans chaque 
cas est bien évidemment différente. Néanmoins, le même type de macroségrégation est 
conservé. 

Entre les cas (2) et (3), la principale différence réside dans l’intensité de macroségréga-
tion : elle est sensiblement plus marquée dans le cas (3), pour lequel la profondeur du puits 
liquide est globalement plus importante tout au long de la refusion (cf. annexe B). De plus, 
la zone enrichie en Nb causée par la réduction de la vitesse de fusion au cours de l’essai 
est localisée à une hauteur plus faible. 

Dans le cas *, la macroségrégation est identique à celle du cas (3) jusqu’au changement 
des conditions à la limite qui est intervenu à la fin du deuxième brassage unidirectionnel. 
Elle est ensuite analogue à la macroségrégation prédite dans le cas (2) pour la moitié supé-
rieure du lingot. Il est intéressant de noter que les effets sur la macroségrégation du chan-
gement de conditions de refroidissement se limitent majoritairement à la zone transitoire. 

 
 
 

 (2) (3) (*)   

   

 
 

Nb

NbNb
m

0

0

ω
ωω −

 

FIGURE V.19 – Simulation de la refusion de l’alliage M5® : influence du refroidissement 
latéral lingot/lingotière sur la macroségrégation en Nb dans le lingot final. 

Hauteur du 

lingot à la fin 

du 2ème bras-

sage uni. 
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Les profils de macroségrégation longitudinale moyennée radialement tracés dans la fi-
gure V.20 permettent d’analyser plus précisément l’influence de chaque cas sur la macro-
ségrégation. 

Comme nous l’avons noté précédemment, la modélisation du transfert thermique latéral 
affecte la macroségrégation longitudinale prédite. Par rapport au cas (2), l’augmentation 
de la profondeur du puits au début de la refusion dans le cas (3) accentue la ségrégation 
négative eu pied de lingot et réduit la ségrégation positive à mi-hauteur. De plus, la ségré-
gation positive en tête de lingot est plus marquée. Dans le cas *, on observe que la réper-
cussion du changement de condition à la limite sur le profil longitudinal est rapide. 

 
 

Nb Fe O 

   

FIGURE V.20 – Simulation de la refusion de l’alliage M5® : Influence du refroidissement 
latérale lingot/lingotière sur les profils longitudinaux moyennés radialement de ségrégation 
relative ( i

mω - i
0ω )/ i

0ω . —— : Cas (2). —— : Cas (3). —— : Cas *. 
 
 
 
Dans les trois cas, les différences entre les profils prédits sont faibles aux hauteurs 

h/H = 0,13 ;0,5 ;0,75 ;0,95 (plaques QP, M, MT et ET). Remarquons que pour la plaque QP, 
les profils des cas (3) et (*) se superposent logiquement étant donné que la solidification du 
lingot à cette hauteur s’est déroulée avec des paramètres hconlat, 

min
gape  et max

gape  identiques dans 
les deux cas. 

Les profils radiaux prédits à h/H = 0,26 (plaque MP) sont particulièrement intéressants. 
La largeur de la zone ségrégée positivement au centre du lingot est liée à la profondeur du 
puits liquide. Pour les cas (3) et * pour lesquels le puits est plus profonds lors de la solidifi-
cation de la plaque MP, le modèle prédit des profils radiaux plus représentatifs de la ma-
croségrégation mesurée expérimentalement. 

Par ailleurs, à h/H = 0,85, on remarque que la région enrichie en Nb au centre du lingot 
est plus importante dans le cas (3). Cette ségrégation est causée par la solidification du 
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dernier puits liquide. Il est logique de constater cet écart car le puits à la fin de la refusion 
est plus profond dans le cas (3) que dans les deux autres cas. Cet enrichissement n’est pas 
observé expérimentalement. 

 
La comparaison entre la macroségrégation prédite par le modèle dans les différents cas 

et les analyses chimiques semble confirmer la variation des conditions thermiques entre le 
lingot et la lingotière au cours de la refusion du M5®. Cela impacte significativement la 
macroségrégation, à travers la géométrie du puits liquide. 

 
 
 
 

 

QP – h/H = 0.13 MP – h/H = 0.26 

  

M – h/H = 0.5 MT – h/H = 0.75 

  

QT – h/H = 0.85 ET – h/H = 0.95 

  

FIGURE V.21 – Simulation de la refusion de l’alliage M5® : Influence de la convection ther-
mosolutale sur les profils radiaux de ségrégation relative en Nb ( Nb

mω - Nb
0ω )/ Nb

0ω . —— : Cas 
(2). —— : Cas (3). —— : Cas *. 
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V.6 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous nous sommes attachés à identifier l’influence de plusieurs élé-
ments sur la macroségrégation d’un lingot VAR en alliage M5® : 

• la convection naturelle, 
• l’espacement interdendritique λDAS, 
• la rétrodiffusion des solutés, 
• et les conditions thermiques à la limite latérale du lingot. 

 
Contrairement aux résultats obtenus pour l’alliage Zy-4 (cf. Chapitre IV), la convection 

naturelle, d’origine thermique et solutale, n’est pas une cause prépondérante de macrosé-
grégation lors de la refusion de l’alliage M5®. Etant donné que l’intervalle de solidification 
de l’alliage M5® est faible comparativement à celui du Zy-4, la convection forcée engendrée 
par les conditions opératoires du procédé (courant de fusion et brassage électromagné-
tique) a l’influence la plus importante. 

L’augmentation de l’espacement interdendritique dans le calcul de la perméabilité de la 
zone pâteuse entraîne une intensification de la macroségrégation. Comme pour le Zy-4, 
c’est un paramètre essentiel dans la prédiction quantitative de la macroségrégation. 

La prise en compte de la rétrodiffusion est importante en fin de solidification mais elle 
modifie peu la macroségrégation. 

Les conditions thermiques à la limite latérale du lingot ont un rôle significatif sur la pro-
fondeur du puits liquide et, par conséquent, sur la macroségrégation. Le transfert ther-
mique entre le lingot et la lingotière est conditionné par le comportement thermoméca-
nique au niveau de la zone de contact lingot/lingotière (cf. annexe B). 

La comparaison modèle/expérience en termes de profils de puits liquide et de macrosé-
grégation tend à montrer que les conditions thermiques à la limite latérale varient en fonc-
tion de la vitesse de fusion et/ou du brassage électromagnétique. Pour cet essai, la largeur 
de la région enrichie en Nb et Fe et appauvrie en O à h/H = 0,26 (plaque MP) est directe-
ment liée à ces conditions traduisant l’intensité du refroidissement du lingot. 
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VI Modélisation et simulation du transport 
de grains équiaxes lors de la refusion de 
l’alliage Zircaloy-4 

VI.1 Introduction 

Comme nous l’avons déjà abordé (cf. chapitre IV, §IV.5), le transport de grains équiaxes 
pourrait être la cause de la ségrégation négative (respectivement positive) en éléments 
métalliques (respectivement en oxygène) qui a été mesurée dans la moitié inférieure du 
lingot en alliage Zy-4 (cf. chapitre IV). Une grande vitesse de fusion et un brassage de forte 
intensité et de faible période étaient alors appliqués. 

 
Afin d’identifier l’influence sur la macroségrégation du transport de grains équiaxes, 

nous avons cherché à le prendre en compte dans le modèle SOLAR. Nous nous sommes 
logiquement basés sur le modèle SOLID pour y parvenir. 

Le modèle SOLID qui est développé par Combeau et son équipe au sein de l’Institut Jean 
Lamour (École des Mines de Nancy) est dédié à la modélisation de la solidification. Il tient 
compte du transport de grains équiaxes, qui peuvent être de morphologie globulaire ou 
dendritique, et de l’écoulement interdendritique de la phase liquide dans la région où les 
grains sont bloqués. Le couplage entre le transport macroscopique de quantité de mouve-
ment, de chaleur et de solutés, et la croissance des grains à l’échelle microscopique est 
assuré par le schéma de « splitting » [1,2] présenté dans le chapitre II. 

 
Ce modèle a été utilisé pour simuler la solidification d’un lingot de fonderie de 3,3 

tonnes en acier [3] : l’effet sur la macroségrégation de la sédimentation des grains 
équiaxes a pu être mis en évidence. Ce modèle est similaire à celui développé par Becker-
mann et son équipe pour simuler la solidification équiaxe de l’alliage Al-4Cu dans une cavi-
té rectangulaire [4]. Založnik [5] a également adopté le même type d’approche pour simu-
ler le procédé de coulée semi-continue d’alliages d’aluminium. 

 
 
À la suite de cette introduction, nous présentons les modifications apportées aux équa-

tions de conservation du modèle décrit dans le chapitre II pour tenir compte du mouvement 
des grains équiaxes. 

Ensuite, la troisième partie de ce chapitre est consacrée à la présentation et à la discus-
sion des résultats obtenus en tenant compte de la solidification équiaxe au cours de la 
première moitié de la refusion de l’alliage Zy-4. 
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VI.2 Révision des équations résolues pour tenir compte 
du mouvement de grains équiaxes 

VI.2.a Introduction 

Du fait de l’application d’un brassage électromagnétique au cours des refusions VAR 
d’alliages de zirconium, l’écoulement a une composante orthoradiale. Ce mouvement est 
d’ailleurs la cause principale de la turbulence de l’écoulement. 

Ces deux caractéristiques constituent des différences importantes par rapport au mo-
dèle SOLID qui considère, lors de la solidification d’un lingot de fonderie, un écoulement 
uniquement laminaire en deux dimensions. 

 
Cependant, dans l’approche présentée dans ce chapitre, nous n’avons pas modifié le 

modèle k-ε présenté dans le chapitre II. En particulier, le terme source Pkp a été conservé 
dans l’ensemble de la zone pâteuse bien que la perméabilité K ne soit plus définie physi-
quement dans la zone où les grains peuvent bouger librement. 

En outre, la morphologie des grains équiaxes de masse volumique constante ρs est sup-
posée globulaire. En effet, le transport de grains équiaxes de morphologie dentritique mo-
difie peu la macroségrégation par rapport au cas où la phase solide est totalement fixe [3]. 

 
Les équations de conservation modifiées pour tenir compte de la solidification équiaxe 

sont : 
• l’équation de conservation de la masse totale 
• l’équation de conservation de la quantité de mouvement 
• l’équation de conservation de l’énergie 
• l’équation de conservation de la masse d’un constituant dans la phase solide 
• l’équation de conservation de la densité de grains 

Notons que pour la prise en compte du mouvement de grains équiaxes, le modèle ciné-
tique de croissance doit être utilisé (cf. chapitre II, §II.3.b). La méthode de résolution ainsi 
que les conditions aux limites ne sont pas modifiées. 

VI.2.b Conservation de la masse totale 

L’équation de conservation de la masse dans la phase k est (cf. chapitre II, éq. (II.58)) : 

( ) ( ) k
k

kkkkk gg
t

Γ=⋅∇+
∂
∂ uρρ  (VI.1) 

Comme le bilan de matière à l’interface liquide/solide est : 

0=Γ+Γ sl  (VI.2) 

l’équation de conservation de la masse totale obtenue en sommant les équations de conti-
nuité pour les phases liquide et solide est : 

( ) 0=+⋅∇+
∂
∂ s
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l
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m gg
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uu ρρ
ρ

 (VI.3) 
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VI.2.c Conservation de la quantité de mouvement 

Comme dans le modèle SOLID, deux régimes d’écoulement sont modélisés : 
• Dans la zone où la fraction massique de phase solide gs est inférieure à une fraction 

de blocage prédéfinie c
sg , nous considérons l’écoulement comme une suspension de 

grains équiaxes dans la phase liquide. Les phases solide et liquide ont alors des vi-
tesses différentes. 

• Dans la région où c
ss gg > , les grains forment une matrice poreuse rigide. 

L’écoulement est alors décrit comme un écoulement dans un milieu poreux saturé.  
Chaque régime nécessite des équations de conservation de la quantité de mouvement 

différentes pour les phases liquide et solide. 
 
L’équation de conservation de la quantité de mouvement dans la phase liquide est (cf. 

chapitre II, éq. (II.77)) : 
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Cette équation est utilisée pour les deux régimes d’écoulement avec, cependant, des 

modèles de fermeture différents pour τ
lM . 

Dans les deux sections suivantes, nous précisons les équations macroscopiques de con-
servation de la quantité de mouvement pour la phase liquide dans chaque régime 
d’écoulement. De plus, nous donnons dans chaque cas, l’équation de conservation de la 
quantité de mouvement pour la phase solide. 

Écoulement d’une suspension de grains équiaxes ( c
ss gg ≤ ) 

L’équation de conservation de la quantité de mouvement dans la phase solide a été sim-
plifiée en négligeant le terme visqueux ainsi que l’influence de la turbulence sur le mouve-
ment moyen ( su′ = 0). 

En ce qui concerne le terme inertiel, nous avons tenu compte de la force centrifuge afin 
de considérer l’influence du mouvement orthoradial généré par le brassage électromagné-
tique. 

Par ailleurs, nous supposons que la pression dans la phase solide est égale à celle dans 
la phase liquide et que les forces de Lorentz appliquées aux phases liquide et solide sont 
identiques : 
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Ainsi, l’équation de conservation de la quantité de mouvement dans la phase solide est : 

( ) τθ ρρ selssssr
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où er et eθ sont respectivement les vecteurs unitaires radial et orthoradial de la base de 
coordonnées cylindriques (r,θ,z). 

Le terme τ
sM  qui est la somme des contraintes visqueuses moyennes sur les interfaces 

liquide-solide est modélisé par [1,4] : 
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Finalement, on obtient l’expression explicite de la vitesse de la phase solide suivante : 
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Pour simplifier l’équation de conservation de la quantité de mouvement pour la phase li-

quide, nous avons additionné à l’équation (VI.4), l’équation de conservation de la quantité 
de mouvement pour la phase solide (VI.8). 

En appliquant, le bilan de quantité de mouvement à l’interface solide/liquide ( ττ
sl MM = ), 

on obtient : 
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où : 
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Écoulement en milieu poreux 

Pour la région où les grains forment une matrice poreuse rigide ( c
ss gg > ), les équations 

de conservation de la quantité de mouvement pour les deux phases restent identiques à 
celles présentées dans le chapitre II (éqs. (II.63) et (II.83)) : 
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VI.2.d Conservation de l’énergie 

En supposant que l’équilibre thermique est atteint dans le VER, i. e. TTT
s

s
l

l ==  (cf. 
chapitre II, §II.3) et que su′ = 0, il n’est pas nécessaire de modéliser séparément le trans-
port de chaleur dans les deux phases. 

 
L’équation macroscopique de conservation de l’énergie est : 
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VI.2.e Conservation de la masse d’un constituant i 

Pour les deux régimes d’écoulement, l’équation de conservation de la masse d’un consti-
tuant dans la phase liquide reste identique (cf. chapitre II, §II.2.e) : 
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Dans la phase solide, nous négligeons la diffusion à l’échelle macroscopique. En re-

vanche, à l’échelle microscopique, elle est prise en compte par le modèle de microségréga-
tion (cf. chapitre II, §II.3.b). Ainsi, l’équation de conservation d’un soluté i dans la phase 
solide est : 
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VI.2.f Conservation de la quantité de grains 

Comme 0≠s
su , l’équation de conservation de la population de germes devient (cf. 

chapitre II, §II.2.f) : 

( ) NN
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s
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∂
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VI.3 Résultats et discussion 

VI.3.a Introduction 

L’effet du mouvement de grains équiaxes sur la macroségrégation a été étudié pour la 
refusion expérimentale du Zircaloy-4, lors du brassage alterné (première moitié de la refu-
sion) (cf. chapitre III). 

La phase solide a été supposée fixe arbitrairement jusqu’à 36 % de la durée totale de la 
refusion. Dans la figure VI.1, nous avons représenté le lingot à cet instant. Ensuite, le mou-
vement de grains équiaxes est rendu possible en imposant une fraction de blocage diffé-
rente de zéro. De plus, le solide est considéré fixe sur la périphérie du lingot à partir de 
r/R = 0,9. 

Deux fractions de blocage ont été utilisées : c
sg = 0,1 et c

sg = 0,2. Dans toutes les simula-
tions, la densité de grains N0 a été prise égale à 1010 m-3 et λDAS = 134 µm. 

 

 

Sn

SnSn
m

0

0

ω
ωω −

 

 

FIGURE VI.1 – Simulation de la refusion de l’alliage Zy-4 : hauteur et macroségrégation en 
Sn avant que le mouvement de grains équiaxes soit activé (36 % de la durée de la refusion). 
Les lignes représentent les isovaleurs de fraction liquide comprises entre 0 et 1 (écart de 
0,2 entre deux lignes) 
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La section suivante est consacrée aux conséquences du mouvement de grains équiaxes 
sur l’hydrodynamique du puits liquide et de la zone pâteuse avec c

sg = 0,2.  
L’influence du mouvement de grains équiaxes sur la macroségrégation au cours du 

brassage alterné fait l’objet de la troisième section. 

VI.3.b Comportement hydrodynamique et thermique 

Le champ de vitesses des phases liquide et solide est représenté à 54 % de la durée to-
tale de la refusion dans la figure VI.2. 

De plus, la vitesse relative de la phase solide dans le plan r-z est également représentée 
dans cette figure. Elle permet d’identifier le mouvement relatif des phases solide et liquide. 
Les vecteurs représentés sont uniformes : leur longueur n’est pas fonction de leur norme. 

 
Le champ de vitesse de la phase liquide indique qu’à cet instant, la vitesse orthoradiale 

est importante étant donné que le sens de la recirculation située dans la partie supérieure 
du puits est horaire. 

La carte des vitesses relatives ls uu −  montre que, dans la zone centrale, les grains sé-
dimentent. En effet, leur masse volumique est supérieure à celle de la phase liquide. Dans 
la partie externe du lingot, les grains se déplacent radialement vers l’extérieur du lingot 
sous l’effet du brassage électromagnétique et du fait que ρs>

b
lρ . 

 
 

lu  su  ls uu −   

 

vmax = 3,5 cm.s-1 

 

vmax = 3,2 cm.s-1 

 

 

gl 

 

FIGURE VI.2 – Simulation de la refusion du Zy-4 avec c
sg = 0,2. Champs de vitesses à 54 % 

de la durée totale de la refusion. A gauche : phase liquide ; au milieu : phase solide ; à 
droite : vitesse relative ls uu − . L’écoulement est représenté par des vecteurs dans le puits 
liquide où les vitesses sont relativement grandes et par des lignes de courant dans la zone 
pâteuse où les vitesses sont relativement faibles. Pour les vitesses relatives, les vecteurs 
représentés sont uniformes. 
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En outre, la prise en compte de la solidification équiaxe cause un refroidissement signi-
ficatif du puits liquide comme le montre la figure VI.3. La cause de ce refroidissement est 
la refusion de grains à l’avant du front de solidification. Cela a pour conséquence 
d’accélérer la solidification dans la zone centrale du lingot. 

 
 

0=c
sg  20,=c

sg   

  

T [°C] 

 
 

FIGURE VI.3 – Simulation de la refusion de l’alliage Zy-4 : influence de la solidification sur 
la thermique dans le puits liquide et la zone pâteuse à 54 % de la durée totale de la refu-
sion (brassage alterné). 

 

VI.3.c Macroségrégation 

La figure VI.4 représente la macroségrégation en Sn à 69 % de la durée de refusion pour 
deux fractions de blocage ( c

sg =0,1 et 0,2) ainsi que celle obtenue lorsque le solide est fixe 
( c

sg =0). 
 
La solidification équiaxe cause l’apparition d’une ségrégation négative en Sn dans la 

zone externe du lingot. L’augmentation de la fraction de blocage favorise cette ségréga-
tion. 

Comme nous l’avons montré dans la figure VI.2, les grains sont déplacés vers la partie 
externe du lingot sous l’effet de la force centrifuge due au brassage. Le liquide enrichi en 
Sn circule dans la direction inverse et comme la teneur en Sn des grains solides est plus 
faible que le celle du liquide ( Sn

pk < 1), la ségrégation de la région externe du lingot est né-
gative. Dans le même temps, la teneur en Sn de la région liquide du lingot augmente. 
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FIGURE VI.4 – Simulation de la refusion du Zy-4 : influence de la solidification équiaxe sur 
la macroségrégation en Sn dans le lingot à 69 % de la durée de la refusion. 

 
 
 
 
Dans la figure VI.5, les profils longitudinaux moyennés radialement de macroségréga-

tion en Sn, Fe, Cr et O ont été tracés pour les trois lingots représentés dans la figure VI.4. 
La figure VI.6 présente les profils radiaux à h/H = 0,25 (plaque MP). 

Il faut noter que les profils longitudinaux ont été tracés alors que la refusion n’était pas 
terminée. Ainsi, l’augmentation des teneurs en Sn, Fe et Cr et la diminution de la teneur en 
O sont dues au puits liquide à l’instant considéré de la refusion. 

Au niveau du pied du lingot, les trois profils se superposent car la solidification équiaxe 
n’a pas encore été prise en compte quel que soit le cas (cf. §VI.3.a). 

A partir de l’instant où la solidification équiaxe est activée, on note une forte diminution 
(augmentation) de la teneur en Sn, Fe et Cr (en O). Comme l’a montré la carte de macrosé-
grégation, cette ségrégation est d’autant plus forte que la fraction de blocage est élevée. 

 
Les profils de macroségrégation tracés à h/H = 0,25 (plaque MP) montrent que le trans-

port de grains équiaxes cause, dans la partie externe du lingot, une ségrégation négative 
en Sn, Fe et Cr et positive en O. 

La comparaison entre ces profils et celui obtenu expérimentalement permet de démon-
trer que le transport de grains équiaxes joue un rôle important lorsque l’intensité du bras-
sage électromagnétique est importante. De plus, plus la fraction de blocage est importante, 
plus la ségrégation est forte. 
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Sn Fe 

  

Cr O 

  

FIGURE VI.5 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de la solidification équiaxe sur les pro-
fils longitudinaux moyennés radialement de ségrégation relative ( i

mω - i
0ω )/ i

0ω . —— : c
sg = 0 

(solide fixe). —— : c
sg = 0,1. —— : c

sg = 0,2. 
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Sn Fe 

  

Cr O 

  

FIGURE VI.6 – Refusion de l’alliage Zy-4 : influence de la solidification équiaxe sur les pro-
fils radiaux de ségrégation relative à h/H = 0,25 (plaque MP) ( i

mω - i
0ω )/ i

0ω . —— : c
sg = 0 

(solide fixe). —— : c
sg = 0,1. —— : c

sg = 0,2. 
 
 

VI.4 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons étudié pour la première fois l’effet de la solidification 
équiaxe sur la macroségrégation au cours de la refusion de l’alliage Zy-4. Les modifications 
apportées aux équations constitutives du modèle pour prendre en compte la solidification 
équiaxe ont été exposées. La modélisation de la turbulence de l’écoulement dans la zone de 
solidification équiaxe ainsi que son influence sur le mouvement moyen de la phase solide 
sont des points qui restent à améliorer dans les versions ultérieures du modèle. 

 
Néanmoins, le modèle a permis de mettre en évidence comment le transport de grains 

équiaxes peut avoir un impact important sur la macroségrégation. 
Au cours de la refusion du Zy-4, les grains sont centrifugés vers le bord du lingot sous 

l’effet du brassage dans la partie externe du lingot. Dans la zone centrale du lingot, les 
grains sédimentent. Ce transport de grains cause une ségrégation négative en Sn, Fe et Cr 
et positive en O dans la zone externe du lingot. La solidification équiaxe joue donc prépon-
dérant dans la ségrégation mesurée expérimentalement à h/H = 0,25 (plaque MP). 
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VII Conclusion et perspectives 

Le travail présenté dans ce manuscrit, mené en étroite collaboration avec CEZUS, a por-
té sur l’étude et la modélisation de la macroségrégation des alliages de zirconium au cours 
du procédé VAR. Il s’est déroulé dans le cadre du projet ANR OPERAS (Optimisation des 
Procédés d’Élaboration par Refusion Arc/Slag) et ainsi, nous avons également utilisé notre 
modèle pour étudier la macroségrégation des alliages de titane (Ti-6-4 et Ti-17) et d’un 
acier faiblement allié (cf. annexe C). 

 
Afin d’analyser les causes de macroségrégation au cours de la refusion à l’arc sous vide, 

la description de la solidification dans le modèle SOLAR a été affinée (cf. chapitre II) : 
• les équations de conservation ont été reformulées suivant la méthode de prise de 

moyenne volumique ; 
• les transports de chaleur et de soluté ont été couplés fortement en adoptant le 

schéma de « splitting » présenté par Založnik et al. dans [1,2] ; 
• en nous appuyant sur le modèle de solidification SOLID, nous avons pris en 

compte la diffusion des éléments d’alliage dans les calculs de microségrégation 
[1–3]. 

 
Deux refusions industrielles ont été réalisées suivant des consignes de fusion non-

standards sur le site de CEZUS à Ugine : l’une de Zircaloy-4 et l’autre de M5® (cf. chapitre 
III). L’originalité de ces essais réside dans l’utilisation de métal recyclé d’une nuance bien 
identifiée afin de constituer les électrodes et d’assurer leur homogénéité chimique. Les 
lingots refondus ont été sectionnés ; la structure et la macroségrégation ont été caractéri-
sées. 

Leur structure est composée majoritairement de grains ex-β équiaxes dont la taille est 
de l’ordre du centimètre. Les analyses chimiques ont montré que les variations des titres 
massiques en Sn, Fe et Cr pour le Zy-4, et Nb et Fe pour le M5®, sont qualitativement simi-
laires. Cependant, les intensités de ségrégation diffèrent : Fe et Cr sont les éléments les 
plus ségrégeants. Pour les deux alliages, les variations du titre massique en O sont oppo-
sées à celles des autres éléments d’addition. 

L’utilisation d’une microsonde de Castaing en mode défocalisé pour mesurer la microsé-
grégation due à la solidification n’a pas permis de s’affranchir de l’effet de la transforma-
tion de phase à l’état solide β → α. 

 
Nous avons distingué suivant deux catégories les conclusions établies à partir des com-

paraisons entre les résultats de simulation des essais (macroségrégation et profils du puits 
liquide) et les mesures expérimentales (structure du lingot, marquages du puits liquide et 
analyses chimiques). La première rassemble les conclusions portant sur le rôle des phéno-
mènes physiques causant la macroségrégation au cours du procédé VAR. La seconde con-
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cerne plus spécifiquement certains aspects de modélisation du procédé et de la solidifica-
tion qui ont un impact sur la prédiction de la macroségrégation. 

Premièrement, le rôle joué par la convection thermosolutale a été identifié pour chaque 
alliage: elle influence principalement la macroségrégation radiale. 

Pour l’alliage Zy-4, l’effet de la convection solutale est prédominant dans la zone pâ-
teuse ce qui génère un écoulement ascendant et dirigé vers la partie externe du lingot. En 
effet, l’étain réduit la masse volumique de la phase liquide ; nous avons évalué la valeur du 
coefficient d’expansion solutale Sn

Sβ  à 3⋅10-2 %m-1 en supposant l’additivité des volumes 
entre Zr et Sn. De plus, la convection solutale peut engendrer l’apparition de canaux sé-
grégés pour une vitesse de fusion relativement élevée et un brassage unidirectionnel de 
faible intensité. Ces canaux sont causés par la refusion locale de la phase solide due au 
transport de solutés par la convection solutale. Expérimentalement, les prélèvements effec-
tués suivant le rayon du lingot ne permettent pas d’observer de telles variations de compo-
sition. Néanmoins, les canaux ségrégés ou « freckles » sont des défauts de solidification 
bien connus des élaborateurs de superalliage base nickel [4–8]. 

L’application du modèle a aussi permis de montrer l’effet dans la zone pâteuse de la 
convection solutale au cours de la refusion d’un acier faiblement allié (cf. annexe C). Á 
cause de la réduction de la masse volumique de la phase liquide par l’effet du carbone, 
l’écoulement est ascendant et dirigé vers la partie externe du lingot ce qui limite la macro-
ségrégation. 

Pour l’alliage M5®, le rôle de la convection thermosolutale est moins important. En effet, 
l’intervalle de solidification de cet alliage est faible par rapport à celui de l’alliage Zy-4. De 
ce fait, la zone pâteuse est moins étendue et les phénomènes de transport liés à la convec-
tion thermosolutale s’établissent difficilement. 

 
 
La convection forcée causée principalement par le brassage électromagnétique in-

fluence également la macroségrégation radiale ; de plus, elle détermine la macroségréga-
tion longitudinale moyennée radialement. 

Le brassage alterné de forte intensité appliqué au cours de la première moitié de la re-
fusion de l’alliage Zy-4 entraine une ségrégation négative (positive) en Sn, Fe et Cr (en O) 
dans la partie externe du lingot. Le transport de grains équiaxes semble jouer un rôle im-
portant : dans la partie externe du lingot, les grains sont centrifugés sous l’effet des vi-
tesses orthoradiales importante alors qu’ils sédimentent dans la partie centrale où les vi-
tesses orthoradiales sont faibles du fait de la courte période de brassage. 

En revanche, pour le brassage unidirectionnel mais de faible intensité appliqué au cours 
de la seconde moitié de la refusion, l’effet du transport des grains n’a pas été déterminé. 
La ségrégation prédite par le modèle en considérant la phase solide fixe est relativement 
proche des mesures expérimentales à h/H = 0,75. 

 
Contrairement à l’alliage Zy-4, le mouvement de grains équiaxes ne semble pas être une 

cause importante de macroségrégation au cours de la refusion de l’alliage M5®. En effet, 
quelles que soient les conditions opératoires employées au cours de l’essai, la macroségré-
gation prédite par le modèle en supposant la phase solide fixe est relativement proche des 
mesures expérimentales réalisées. L’intervalle de solidification relativement faible de 
l’alliage M5® doit entrainer un blocage rapide des grains. 
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L’application d’un fort brassage unidirectionnel au cours de la première moitié de la re-
fusion a causé une forte ségrégation en établissant un écoulement descendant le long du 
front de solidification et ascendant dans la région centrale du lingot.  

La vitesse de fusion relativement faible et l’application d’un brassage alterné de faible 
intensité au cours de la seconde moitié de la refusion diminue significativement l’intensité 
de la macroségrégation, en réduisant la vitesse de l’écoulement du métal liquide. 

Par ailleurs (cf. Annexe C), l’emploi d’un brassage alterné pourrait permettre de réduire 
les pertes par volatilisation de certains éléments d’alliage comme le manganèse. Cepen-
dant, lors de la refusion d’aciers, un brassage électromagnétique pourrait favoriser 
l’apparition de grains équiaxes et être ainsi une cause supplémentaire de macroségréga-
tion pour les alliages dont l’intervalle de solidification est relativement important. 

 
 
 
Nous détaillons maintenant les conclusions relatives à la modélisation du procédé et de 

la solidification du lingot. Lorsque la phase solide est supposée fixe, les simulations effec-
tuées ont permis de mettre en évidence l’effet : 

(1) de la diffusion restreinte des solutés au cours de la solidification, 
(2) de l’espacement interdendritique utilisé pour le calcul de la perméabilité de la 

zone pâteuse, 
(3) des conditions thermiques appliquées à la limite lingot/lingotière. 

 
(1) Les résultats obtenus en appliquant la règle du bras de levier sont considérés dans la 

suite comme le cas de référence. Pour les alliages de zirconium Zy-4 et M5® ainsi que pour 
un acier faiblement allié (cf. annexe C), la prise en compte de la diffusion restreinte en-
traine l’élargissement de la zone pâteuse en diminuant la température de fin de solidifica-
tion. Le chemin de solidification tend vers celui prédit par le modèle Scheil plus la densité 
de grains est faible. 

Cependant, pour les trois alliages, la macroségrégation prédite par le modèle est peu 
modifiée que le chemin de solidification soit proche de celui de la règle du bras de levier ou 
du modèle de Scheil. Le transport macroscopique de soluté a lieu principalement aux 
faibles fractions solides, c’est-à-dire en début de solidification. 

 
(2) L’espacement interdendritique secondaire influe sur l’intensité de macroségréga-

tion : Pour les alliages Zy-4 et M5®, une augmentation de cet espacement favorise 
l’écoulement, ce qui intensifie le transport de soluté dans la zone pâteuse, et donc la ma-
croségrégation. Les macroségrégations radiale et longitudinale moyennée radialement sont 
impactées. 

Néanmoins, pour le Zy-4, cet effet est moins marqué car l’écoulement dans la zone pâ-
teuse au niveau de la région centrale du lingot est dominé par l’effet de la convection solu-
tale qui tend à limiter la macroségrégation. 

 
(3) Les conditions thermiques appliquées à la limite lingot/lingotière sont déterminantes 

dans la prédiction du profil du puits liquide. D’après les résultats concernant la refusion de 
l’alliage M5®, elles semblent dépendre des conditions opératoires (cf. annexe B). En parti-
culier, une vitesse de fusion relativement faible et un brassage alterné favoriseraient le 
contact entre le lingot et la lingotière ce qui améliorerait l’efficacité du refroidissement. 
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Du fait de leur influence sur le refroidissement du lingot, les conditions thermiques à la 
limite lingot/lingotière constituent des éléments importants à prendre en compte pour la 
prédiction de la ségrégation radiale et longitudinale (cf. chapitre V). 

 

Perspectives 

L’étude de la microségrégation au cours de la solidification des alliages de zirconium 
constitue un axe d’étude à envisager pour valider le modèle de microségrégation à adopter. 
La microsonde de Castaing en mode défocalisé pourrait se révéler être une technique de 
caractérisation adaptée si les aiguilles α étaient plus petites que celles observées sur les 
deux lingots. Cela nécessiterait un dispositif expérimental qui permette de réaliser une 
trempe très rapide une fois la solidification terminée afin d’obtenir des aiguilles très fines 
et de figer ainsi la microségrégation due à la solidification. 

 
Le modèle actuel, en supposant la phase solide fixe, pourra être utilisé pour simuler la 

refusion d’autres alliages métalliques, par exemple les superalliages de Ni, et étudier dans 
ce cas la formation des canaux ségrégés en fonction des conditions opératoires. 

 
La modélisation du mouvement des grains équiaxes doit être approfondie, en modifiant 

notamment le modèle k-ε pour tenir compte de la zone où les grains peuvent bouger libre-
ment. L’étude du mouvement des grains équiaxes devra également être élargie aux autres 
conditions opératoires utilisées au cours de la refusion de l’alliage Zy-4. Son effet sur la 
macroségrégation pourra aussi être déterminé au cours de la refusion d’aciers et d’alliages 
de titane. 

 
Pour déterminer plus précisément l’effet de la vitesse de fusion et du brassage sur 

l’efficacité du refroidissement du lingot, de nouveaux essais pourraient être réalisés en 
marquant le puits liquide pour plusieurs types de conditions opératoires. L’insertion de 
marqueurs dans l’électrode permettrait certainement d’obtenir des profils de puits plus 
précis que ceux obtenus en appliquant un à-coup de brassage. 
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A Propriétés thermophysiques de l’alliage 
Zircaloy-4 

 
Cette annexe présente les propriétés thermophysiques de l’alliage Zircaloy-4 (Zy-4) utili-

sées pour les simulations. Les coefficients de partage i
pk  et les pentes de liquidus i

Lm  ont 
été extraits des diagrammes d’équilibre de phases des systèmes binaires Zr-X de la réfé-
rence [1]. 

Notons que les propriétés de l’alliage M5® ne peuvent pas être données dans ce mé-
moire car elles sont hautement confidentielles. 

 
 

TABLEAU A.1 – Propriétés thermophysiques de l’alliage Zircaloy-4 (Zy-4). 

     réf. 
Température de fusion de Zr pur   Tm [°C] 1855 [2] 
Densité de référence   ρ0 [kg.m-3] 6210 [3] 
Viscosité dynamique   µ [Pa.s] 4.59·10-3 [3] 
Chaleur spécifique    cp [J.kg-1.K-1] 435 [4] 
Chaleur latente de fusion   Lf [J.kg-1] 2.42·105 [5] 
Conductivité thermique   λ [W.m-1.K-1] 36.5 [6] 
Coefficient d’expansion thermique   βT [K-1] 4·10-5 [3] 
Conductivité électrique   σ [m-1.Ω-1] 6.8·105 [7] 
Espacement interdendritique   λDAS [m] 134·10-6  
Coefficients de diffusion dans la phase liq.  i

lD  [m2.s-1] 1·10-8  

Alliage Zircaloy-4      
Composition nominale Sn Sn

0ω  [%m] 1.3  
 Fe Fe

0ω  [%m] 0.2  
 O O

0ω  [%m] 0.13  
 Cr Cr

0ω  [%m] 0.1  
Pentes de liquidus Sn Sn

Lm  [K.%m-1] -11 [1] 
 Fe Fe

Lm  [K.%m-1] -57 [1] 
 O O

Lm  [K.%m-1] 147 [1] 
 Fe Cr

Lm  [K.%m-1] -26 [1] 
Coefficients de partage Sn Sn

pk  [-] 0.27 [1] 

 Fe Fe
pk  [-] 0.25 [1] 

 O O
pk  [-] 2.32 [1] 

 Cr Cr
pk  [-] 0.15 [1] 
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TABLEAU A.1 – (suite) 

     réf. 
Coefficients de diffusion dans la phase sol. Sn Sn

sD  [m2.s-1] 4.9·10-11 [8] 
 Fe Fe

sD  [m2.s-1] 1.5·10-9 [8] 
 O O

sD  [m2.s-1] 3.8·10-9 [9] 
 Cr Cr

sD  [m2.s-1] 1.3·10-9 [8] 
Température de fin de solidification   Tsol0 [°C] 1592 [1] 
Coefficients d’expansion solutale Sn Sn

Sβ  [%m1] 3·10-2  
 Fe Fe

Sβ  [%m-1] 0  
 O O

Sβ  [%m-1] 0  
 Cr Cr

Sβ  [%m-1] 0  
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B Validation du modèle : évolution du profil 
du puits liquide au cours des refusions 
VAR expérimentales d’alliages de 
zirconium 

Une méthode couramment utilisée pour valider, au moins d’un point de vue thermique, 
un modèle de croissance d’un lingot VAR consiste à comparer des profils de puits liquide 
mesurés expérimentalement avec les profils prédits numériquement. Une telle méthode a 
déjà été employée avec le code de calcul SOLAR pour simuler des refusions en four pilote 
d’alliages de titane [1] et de zirconium [2]. De plus, le profil du dernier puits liquide mesu-
ré expérimentalement a été comparé aux résultats de SOLAR pour des refusions à l’échelle 
industrielle d’aciers spéciaux [3]. Dans ces trois cas, l’accord modèle-expérience était bon. 
Cette méthode a également été utilisée par différents auteurs et pour d’autres modèles. On 
peut citer Jackman [4] et Reiter et al. [5] qui ont présenté des comparaisons de profils du 
dernier puits pour des refusions de superalliage base nickel (alliage 718). 

 
Dans le cadre de cette étude, nous avons également cherché à comparer, pour les deux 

refusions expérimentales d’alliages de zirconium Zircaloy-4 et M5®, les profils de puits li-
quide mesurés expérimentalement et ceux prédits par le modèle SOLAR incluant les déve-
loppements présentés dans le chapitre III. 

Pour cela, le puits liquide a été marqué à différents instants au cours des refusions par 
des à-coups de brassage : un brassage unidirectionnel de forte intensité a été appliqué 
momentanément (cf. chapitre III). Cette technique n’a pas permis de marquer très nette-
ment les puits liquides sur la macrographie longitudinale des lingots. Néanmoins, nous 
avons pu distinguer deux marquages pour le lingot en Zy-4, et deux marquages ainsi que le 
dernier puits liquide pour le lingot en M5®. 

 
L’objectif de cette annexe est donc de comparer ces profils expérimentaux à ceux pré-

dits par le modèle au cours des refusions de Zy-4 et de M5®. L’influence de différents pa-
ramètres qui influent sur le transfert thermique entre le lingot et la lingotière a aussi été 
étudiée. 

B.1 Présentation des simulations 

La prédiction de l’évolution du profil du puits liquide au cours d’une refusion est très 
sensible aux conditions aux limites de l’équation de transport de chaleur et, en particulier, 
celles appliquées sur les surfaces latérales et inférieures du lingot. 
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La modélisation du transfert thermique entre le lingot et la lingotière dans SOLAR ver-
sion 4 est décrite en détails dans [3,6,7]. Aucune modification n’a été apportée dans la ver-
sion actuelle du modèle. 

Sur la surface inférieure du lingot, le transfert de chaleur est simulé avec un coefficient 
de transfert thermique interfacial uniforme et constant, noté hbot. 

Pour le transfert thermique latéral, deux zones principales sont distinguées (figure B.1). 
La première zone est située en tête de lingot où le contact thermique entre le lingot et la 
lingotière est bon. Le transfert de chaleur est alors contrôlé par la conduction, avec un 
coefficient de transfert thermique interfacial uniforme et constant, noté hconlat. Pour la se-
conde zone, il n’y a pas de contact entre le lingot et le creuset à cause de la formation d’un 
espace de retrait résultant de la contraction du lingot au cours de son refroidissement. Le 
rayonnement est alors le seul mécanisme de transfert de chaleur dans cette zone. Le coef-
ficient de transfert, noté hrad, est alors calculé par [6] : 

( )
( )

( )
( )lingotièrelingot

eq

lingotièrelingot

lingotièrelingot
culingot

lingotièrelingot
rad

TT

TT

TT

TT
h

−

−
=

−









−+

−
=

ε

σ

εε

σ
1

1
11

4444

 
(B.1) 

où εlingot et εCu sont les émissivités de la surface latérale du lingot et de la surface intérieure 
de la lingotière, Tlingot et Tlingotière sont les températures de la surface latérale du lingot et de 
la surface intérieure de la lingotière et σ est la constante de Stefan-Boltzmann. 

Notons qu’au cours des refusions d’aciers et de superalliages, de l’hélium peut être in-
jecté dans cet espace annulaire afin d’améliorer le refroidissement du lingot. Ce transfert 
conductif supplémentaire peut être pris en compte par le modèle. 

De plus, une zone intermédiaire peut aussi être considérée dans le modèle afin de tenir 
compte d’une perte graduelle de contact entre le lingot et la lingotière (voir réf. [3]). 

 
 
 

 

FIGURE B.1 – Schéma des trois zones différentes définies pour modéliser les conditions 
thermiques à la limite latérale du lingot. Zone 1 : contact lingot/lingotière (conduction) ; 
zone 2 : décollement partiel ; zone 3 : décollement total (rayonnement). 
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Dans la version 4 de SOLAR, les limites entre les différentes zones peuvent être déter-
minées suivant deux types de conditions.  

Premièrement, les limites peuvent être calculées par rapport à la température de solidus 
de l’alliage, Tsol, et deux intervalles de température prédéfinis, 1

cT∆  et 2
cT∆  : 

• si 1
csollingot TTT ∆−> , le lingot et la lingotière sont en contact 

• si 21
csollingotcsol TTTTT ∆−>>∆− , le lingot et la lingotière sont décollés partiellement 

• si lingotcsol TTT >∆− 2 , il n’y a plus de contact entre le lingot et la lingotière 
Rappelons que dans la version initiale du modèle, la température de solidus est uniforme 

dans tout le lingot et qu’il s’agit d’une donnée d’entrée du modèle. 
Deuxièmement, les limites peuvent être déterminées par le calcul du retrait, egap, sur la 

hauteur du lingot à partir du champ de température de la section droite [2] [3]. Deux va-
leurs limites de retrait sont prédéfinies telles que : 

• si min
gapgap ee < , le lingot et la lingotière sont en contact (conduction thermique) 

• si max
gapgap

min
gap eee << , le lingot et la lingotière sont décollés partiellement (conduction 

thermique + rayonnement) 
• si gap

max
gap ee < , il n’y a plus de contact entre le lingot et la lingotière (rayonnement) 

 
Pour simuler les refusions d’alliages de zirconium avec SOLAR version 4, le premier 

type de conditions était habituellement utilisé par CEZUS avec 1
cT∆ = 2

cT∆ = 50 °C. Aucune 
zone de décollement partiel n’était donc prise en compte. 

Cependant, à cause du couplage fort entre les équations de transport de chaleur et de 
solutés dans le modèle actuel, le critère basé sur la température ne peut plus être utilisé 
tel quel. En effet, la température de solidus n’est plus fixée pour l’ensemble du lingot et 
nous avons donc choisi d’utiliser le critère basé sur le calcul du retrait pour la version ac-
tuelle du modèle. 

B.1.a Refusion expérimentale de l’alliage Zircaloy-4 

L’évolution du puits liquide au cours de la refusion expérimentale de l’alliage Zy-4 a été 
déterminée numériquement dans trois configurations (tableau B.1). 

 
Dans le cas (1), nous avons simulé l’essai Zy-4 avec SOLAR version 4. Pour les para-

mètres relatifs aux transferts thermiques lingot/lingotière (εeq, hconlat, hbot, 
1
cT∆  et 2

cT∆ ), les 
valeurs utilisées par défaut par CEZUS ont été conservées. Ces valeurs proviennent de la 
thèse de Hans [1]. Le chemin de solidification et la température de solidus Tsol ont été cal-
culés par la relation suivante 
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mTT
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en utilisant les propriétés thermophysiques regroupées dans l’annexe A. 
Dans le cas (2), l’évolution du puits liquide a été déterminée par la version actuelle du 

modèle qui inclut le couplage fort des équations de transport de chaleur et de solutés. La 
règle du bras de levier a été employée pour modéliser la microségrégation et la phase so-
lide est fixe. Nous avons utilisé le critère basé sur le calcul du retrait et les valeurs de hconlat, 

min
gape  et max

gape  ont été ajustées afin d’obtenir des formes de puits liquide identiques à celles 
obtenues dans le cas (1). 
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Dans le cas (3), les épaisseurs de retrait déterminant le décollement, min

gape  et max
gape , ont été 

augmentées par rapport au cas (2). Ainsi, les hauteurs des zones de contact lingot-
lingotière et de décollement partiel ont été augmentées aux dépens de la hauteur de la 
zone de décollement, d’où un accroissement du transfert thermique global. Notons que 
nous avons également diminué le coefficient de transfert dans la zone de contact, hconlat, afin 
de conserver la forme de la partie supérieure du dernier puits liquide par rapport au cas 
(2). 

 
 
 

TABLEAU B.1 – Cas étudiés pour l’évolution du puits liquide au 
cours de la refusion de l’alliage Zy-4. 

   (1) (2) (3) 

   SOLAR 

vers. 4 

SOLAR vers. 

actuelle 

Emissivité équivalente de la surface 
latérale du lingot (eq. (B.1)) εeq  0,3 0,3 0,3 

Coefficients de transfert thermique      

• surface latérale hconlat W.m-2.K-1 800 500 400 

• surface inférieure hbot W.m-2.K-1 200 200 200 

Température de décollement      

• début de décollement partiel 1
cT∆  °C 50 – – 

• décollement total 2
cT∆  °C 50 – – 

Largeurs de retrait      

• début de décollement partiel min
gape  m – 2,5·10-5 1·10-4 

• décollement total max
gape  m – 5·10-5 3·10-3 

Surchauffe des gouttes de métal ∆Ts °C 100 100 100 

 
 
 

B.1.b Refusion expérimentale de l’alliage M5® 

Pour la refusion de l’alliage M5®, l’évolution du puits liquide a été déterminée numéri-
quement dans cinq cas (cf. tableau B.2). 

 
Les cas (1), (2) et (3) sont identiques à ceux définis précédemment pour l’alliage Zy-4. 

Deux cas supplémentaires ont été simulés avec la version actuelle du modèle. Dans les cas 
(4) et (5), nous avons fait varier la surchauffe des gouttes de métal provenant de la fusion 
de l’électrode : le cas (4) correspond au cas (2) avec une surchauffe plus faible 
(∆Tc = 20 °C) ; le cas (5) correspond au cas (3) avec une surchauffe plus importante 
(∆Tc = 150 °C). 
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TABLEAU B.2 – Cas étudiés pour l’évolution du puits liquide au cours de la refusion de 
l’alliage M5®. 

   (1) (2) (3) (4) (5) 

   SOLAR 

vers. 4 
SOLAR vers. actuelle 

Emissivité équivalente de la surface 
latérale du lingot (eq. (B.1)) εeq  0,3 0,3 0,3 0,3 0,3 

Coefficients de transfert thermique        

• surface latérale hconlat W.m-2.K-1 800 500 400 500 400 

• surface inférieure hbot W.m-2.K-1 200 200 200 200 200 

Température de décollement        

• début de décollement partiel ∆ 1
cT  °C 50 – – – – 

• décollement total ∆ 2
cT  °C 50 – – – – 

Largeurs de retrait        

• début de décollement partiel min
gape  m – 2,5·10-5 1·10-4 2,5·10-5 1·10-4 

• décollement total max
gape  m – 5·10-5 3·10-3 5·10-5 3·10-3 

Surchauffe des gouttes de métal ∆Ts °C 100 100 100 20 150 
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B.2 Résultats et discussion 

B.2.a Refusion expérimentale de l’alliage Zircaloy-4 

La figure B.2 représente l’évolution du puits liquide au cours de la refusion de l’alliage 
Zy-4 pour les cas (1) et (2) présentés dans le tableau B.1. Les profils de puits liquide tracés 
correspondent à la position de l’isovaleur 0,5 de fraction liquide à la moitié de l’intervalle 
de temps pendant lequel le brassage unidirectionnel fort a été appliqué dans le but de 
marquer le puits liquide. 

Nous vérifions bien que les profils de puits liquide au cours de la refusion sont iden-
tiques dans les deux cas (cf. §B.1.a). 

Dans la suite, nous comparons les résultats numériques obtenus dans les cas (2) et (3) 
aux profils de puits relevés sur les macrographies. 

 

        

FIGURE B.2 – Refusion de l’alliage Zy-4 : position de l’isovaleur 0,5 de fraction liquide lors 
des marquages du puits liquide par l’application d’un brassage électromagnétique fort.  
—— : Cas (1). — - — : Cas (2). 

 
 
Dans la figure B.3, nous avons superposé à la macrographie longitudinale du lingot Zy-4 

les profils de puits liquide prédits par le modèle (position de l’isovaleur 0,5 de fraction li-
quide à la moitié de l’intervalle de temps pendant lequel le brassage unidirectionnel fort a 
été appliqué). Les profils expérimentaux du puits au moment des marquages 2 et 3 ont été 
tracés d’après les changements de structure visibles sur la macrographie. 

marquage 1 

marquage 2 

marquage 3 

puits liquide 

final 
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FIGURE B.3 – Essai Zy-4 : comparaison entre les profils de puits liquide mesurés expéri-
mentalement et obtenu par le modèle. -- -- : Mesure expérimentale. — - — : Cas (2). 
 — - — : Cas (3) 

marquage 1 

marquage 2 

marquage 3 

puits liquide 

final 
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Nous constatons que les deux sets de paramètres employés pour les conditions ther-

miques à la limite influent significativement sur la profondeur des puits prédits par le mo-
dèle. 

Dans le cas (2), nous avons un bon accord entre les deux profils de puits liquide expéri-
mentaux et numériques. Le profil de puits obtenus pour le marquage 3 semble montrer que 
la profondeur du puits liquide est sous estimée dans le cas (3). De plus, pour le marquage 
2, la forme du puits liquide obtenu dans le cas (2) est plus représentative du profil mesuré 
expérimentalement que dans le cas (3). 

 
 
En outre, les deux profils expérimentaux de puits liquide ont des géométries diffé-

rentes : une forme « en u » pour le marquage 2 et une forme « en v » pour le marquage 3. 
Ces formes distinctes sont dues à une répartition différente du refroidissement du lingot 
entre les surfaces latérale et inférieure du lingot. 

Nous avons représenté dans la figure B.4 la répartition du refroidissement du lingot au 
cours de la refusion. A mesure que le lingot croît, le refroidissement du lingot s’effectue de 
plus en plus par les zones de décollement partiel et total. Au début de la refusion, comme 
la hauteur du lingot secondaire est relativement faible, le refroidissement par la surface 
inférieure du lingot est relativement important ce qui explique la forme « en u » du puits 
liquide. Cependant, à mesure que la refusion progresse, cette part diminue et le puits li-
quide évolue vers une forme « en v ». 

 
En conclusion, les profils de puits liquide obtenus dans le cas (2) sont en accord avec les 

profils mesurés expérimentalement. Rappelons que les marquages de puits liquide ont été 
effectués lors de la première moitié de la refusion, alors que la vitesse de fusion était éle-
vée et le mouvement angulaire dû au brassage était important. 

 
 
 

 

FIGURE B.4 – Répartition du refroidissement du lingot au cours de la refusion expérimen-
tale de l’alliage Zy-4. —— : Zones de décollement et de décollement partiel. —— : Zone de 
contact lingot-lingotière inférieure. —— : Zone de contact lingot-lingotière latérale.  
—— : Rayonnement au niveau de la surface libre. 
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B.2.b Refusion expérimentale de l’alliage M5® 

La figure B.5 représente l’évolution du puits liquide au cours de la refusion de l’alliage 
M5® pour les cas (1) et (2) présentés dans le tableau B.2. Comme pour la refusion de Zy-4, 
les profils du puits liquide indiqués par le mot « marquage » correspondent à la position de 
l’isovaleur 0,5 de fraction liquide à la moitié de l’intervalle de temps pendant lequel le 
brassage unidirectionnel fort a été appliqué. Cependant, comme pour cette refusion la deu-
xième application du brassage unidirectionnel a duré environ 40 min, nous avons représen-
té la position de l’isovaleur 0,5 de fraction liquide au début et à la fin de cet intervalle de 
temps. 

Comme pour la refusion de Zy-4, la prédiction de l’évolution du puits liquide est iden-
tique avec les deux types de conditions aux limites thermiques associées à chaque modèle. 

 
 
 

        

FIGURE B.5 – Refusion de l’alliage M5® : position de l’isovaleur 0,5 de fraction liquide lors 
des marquages du puits liquide par l’application d’un brassage électromagnétique fort.  
—— : Cas (1). — - — : Cas (2). 

 
 
 
La figure B.6 permet de comparer, pour les mêmes conditions aux limites thermiques, 

l’influence de la température de surchauffe des gouttes de métal (∆Tc) sur les profils de 
puits. Ces résultats montrent que ce paramètre n’a pas un rôle prépondérant dans la pré-
diction des profils de puits. 

 
 

marquage 1 

début du 2ème 

brassage uni. 

fin du 2ème 

brassage uni. 

marquage 3 

marquage 4 

puits liquide 

final 
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cas (2) et (4) cas (3) et (5) 

                

FIGURE B.6 – Influence de la surchauffe des gouttes de métal provenant de la fusion de 
l’électrode sur l’évolution du puits liquide prédite par le modèle au cours de la refusion du 
M5®. A gauche : — - — : Cas (2) et — - — : Cas (4). A droite : — - — : Cas (3) et — - — : Cas 
(5). 

 
 
 
 
 
Dans la figure B.7, nous avons superposé sur la macrographie longitudinale du lingot 

M5®, les profils de puits obtenus dans les cas (2) et (3). Les profils expérimentaux sont re-
présentés par des traits pointillés noirs. Nous rappelons que, du pied au sommet du lingot, 
le premier profil a été associé à la fin du 2ème brassage unidirectionnel appliqué pendant 
40 min ; le second correspond au marquage 3 et le dernier, situé au sommet du lingot, in-
dique le dernier puits liquide. 
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brassage uni. 

fin du 2ème 

brassage uni. 
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marquage 4 
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final 
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puits liquide 

final 
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FIGURE B.7 – Essai M5® : comparaison entre les profils de puits liquide mesurés expéri-
mentalement et obtenu par le modèle. -- -- -- : Mesure expérimentale. — - — : Cas (2).  
— - — : Cas (3) 
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Le modèle prédit convenablement le profil du puits à la fin du marquage 2 en utilisant 

les paramètres du cas (2). Comme pour le Zy-4, ce marquage a eu lieu alors que la vitesse 
de fusion était élevée et le mouvement angulaire relativement important à cause du bras-
sage unidirectionnel. 

En revanche, pour le marquage 3 et le dernier puits liquide, les profils prédits par le 
modèle dans le cas (3) sont plus représentatifs des profils expérimentaux. La vitesse de 
fusion était alors faible et l’écoulement orthoradial relativement faible car le brassage était 
alterné et de faible intensité. 

 
La modification des paramètres opératoires au cours de la refusion du M5® a eu lieu 

entre la fin du marquage 2 et le marquage 3. Malgré la prise en compte par le modèle de 
ce changement de conditions opératoires, la diminution importante de la profondeur du 
puits liquide entre ces deux instants ne peut pas être expliquée en conservant les para-
mètres utilisés du cas (2). 

Par conséquent, la comparaison entre les profils expérimentaux et numériques obtenus 
pour les cas (2) et (3) suggère que la hauteur de la zone de contact entre le lingot et la lin-
gotière dépend des conditions opératoires employées au cours de la refusion. La hauteur 
de la zone de contact lingot-lingotière serait plus importante pour une vitesse de fusion et 
un mouvement angulaire faibles que pour une vitesse de fusion élevée et un mouvement 
angulaire important. 

 
Une nouvelle simulation a été réalisée (cas *). Jusqu’à la fin du second brassage unidi-

rectionnel (35 % de la refusion), la refusion a été simulée en appliquant les conditions au 
limites correspondant au cas (2). La suite de la refusion a ensuite été simulée en utilisant 
les paramètres du cas (3). L’évolution du puits liquide obtenue grâce à cette simulation est 
représentée en bleu dans la figure B.8 ; elle est comparée à celle obtenue dans les cas (2) 
(en vert) et (3) (en rouge). 

 
Dans ce cas *, les formes de puits liquide prédites au début, respectivement à la fin, de 

la refusion se superposent bien aux résultats du cas (2), respectivement (3). 
Cependant, bien qu’au moment du marquage 3, les paramètres hconlat, 

min
gape  et max

gape  utilisés 
dans le cas * correspondent à ceux du cas (3), la forme du puits liquide prédite par le mo-
dèle est intermédiaire entre celles des cas (2) et (3). Dans la partie externe du lingot, le 
profil de puits se superpose à celui du cas (3). En revanche, du fait de son inertie ther-
mique, la profondeur du puits dans la région centrale du lingot est plus élevée et se rap-
proche de celle du cas (2). 

Le modèle ne permet pas de conclure avec certitude sur l’effet des conditions opéra-
toires sur le contact lingot-lingotière. Le comportement thermomécanique au niveau de la 
zone de contact entre le lingot et la lingotière, ainsi que l’impact des conditions opératoires 
sur celui-ci, demande à être étudié expérimentalement de manière plus approfondie. 
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FIGURE B.8 – Influence des conditions aux limites liées au transfert thermique ligot-
lingotière sur l’évolution du puits liquide prédite par le modèle au cours de la refusion du 
M5®. — - — : Cas (2). — - — : Cas (3). — - — : Cas (2) jusqu’à la fin de 2ème brassage unidirec-
tionnel, puis cas (3). 

 

B.3 Conclusion 

Pour les deux refusions expérimentales de Zy-4 et de M5®, les profils de puits liquides 
marqués expérimentalement par l’application momentanée d’un brassage unidirectionnel 
de forte intensité ont été comparés à ceux obtenus par le modèle. 

 
Nous avons mis en évidence le rôle important des paramètres d’entrée du modèle rela-

tifs au transfert thermique lingot-lingotière dans la prédiction de l’évolution du puits li-
quide. En particulier, les valeurs utilisées pour les retraits qui déterminent les limites entre 
la zone de contact et les zones de décollement partiel et total sont déterminantes. 

Pour la refusion expérimentale du Zy-4, deux profils de puits liquide ont été mesurés ex-
périmentalement lorsque le brassage était alterné (forte intensité et courte période). La 
valeur des paramètres hconlat, 

min
gape  et max

gape  définie dans le cas (2) (cf. tableau B.1) permet 
d’obtenir un bon accord modèle-expérience pour les profils de puits. 

marquage 1 

début du 2ème 

brassage uni. 

marquage 3 

marquage 4 

puits liquide 

final 

fin du 2ème 

brassage uni. 
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Pour la refusion expérimentale du M5®, les comparaisons entre les profils de puits obte-
nus numériquement et expérimentalement semblent montrer que les conditions opératoires 
du procédé, qui variaient fortement au cours de l’essai, influent significativement sur le 
transfert thermique entre le lingot et la lingotière. Au début de la refusion, lorsque la vi-
tesse de fusion était relativement élevée et le brassage unidirectionnel, les profils obtenus 
dans le cas (2) sont les plus représentatifs des profils expérimentaux. En revanche, pendant 
la seconde moitié de la refusion (vitesse de fusion relativement faible et brassage alterné), 
le cas (3) permet d’obtenir un meilleur accord modèle expérience. 

Pour cette refusion, l’effet sur la macroségrégation des conditions thermiques à la limite 
latérale du lingot a été étudié dans le chapitre V. 

 
Il faut remarquer que l’utilisation d’à-coups de brassage n’a pas permis de marquer pré-

cisément le profil de puits liquide sur la macrographie longitudinale des lingots. De ce fait, 
la comparaison des profils mesurés expérimentalement et ceux obtenus par le modèle ne 
peut être qu’approximative. De plus, il est impossible de déterminer à quelle fraction li-
quide correspond chaque profil visible sur la macrographie. 
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C Simulation de la refusion VAR d’un acier 
faiblement allié – étude de la 
macroségrégation 

C.1 Introduction 

Le modèle décrit dans le chapitre III a été utilisé pour simuler la refusion VAR d’un acier 
faiblement allié. L’influence de la diffusion restreinte des solutés sur la prédiction de la 
macroségrégation a été déterminée. Le rôle de la convection naturelle d’origine solutale 
ainsi que l’influence de la volatilisation du manganèse, l’un des éléments d’alliage, ont été 
étudiés. 

 
Des analyses chimiques réalisées sur deux lingots industriels issus d’essais ont permis 

d’interpréter les résultats du modèle. Cependant, contrairement aux essais de refusion des 
alliages de zirconium Zircaloy-4 et M5® (cf. chapitre III), les électrodes utilisées pour ces 
essais ne sont pas chimiquement homogènes. 

 
Après avoir présenté rapidement les refusions simulées dans une première partie, nous 

détaillerons les propriétés thermophysiques utilisées dans notre modèle. Nous décrivons 
également comment la volatilisation du Mn a été prise en compte dans le modèle. 

La troisième partie sera consacrée à la présentation et à la discussion des résultats. 
 

C.2 Présentation des refusions 

Deux refusions expérimentales de l’acier 40CrMoV13-9 ont été réalisées par Aubert & 
Duval sur le site des Ancizes. Pour chaque refusion, le diamètre de l’électrode ainsi que les 
dimensions du lingot final sont donnés dans le tableau C.1. Dans la suite, les refusions sont 
distinguées par les chiffres 1 et 2. 

 
 

TABLEAU C.1 – Dimensions des électrodes et des lingots 

 essai 1 essai 2 

Diamètre de l’électrode 368 mm 368 mm 

Diamètre du lingot 432 mm 432 mm 

Hauteur du lingot 1,48 m 1,41 m 
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La composition nominale de cet acier est donnée dans le tableau C.2. Il est faiblement 
allié et utilisé pour des pièces pour l’industrie aéronautique devant subir des contraintes 
élevées. 

TABLEAU C.2 – Composition nominale de l’acier 40CrMoV13-9 refondu au cours 
des deux essais en % massique. 

Fe Cr Ni Mo Si Mn V C 
Base 3,25 0,23 0,9 0,2 0,75 0,21 0,38 

 
 
La tension, le courant et la vitesse de fusion appliqués lors des deux essais étaient iden-

tiques et nous avons représenté, dans la figure C.1, l’enregistrement de ces conditions opé-
ratoires au cours de l’essai 1. Nous précisons que les paramètres opératoires employés 
étaient non-standards. 

Les refusions se sont déroulées sans brassage électromagnétique et, afin d’améliorer le 
refroidissement, de l’hélium a été injecté à une pression d’environ 8 mbar dans l’espace 
annulaire créé par le retrait du lingot. Par ailleurs, les deux refusions n’incluaient pas de 
masselottage. 

Notons que les longueurs d’arc pour les essais 1 et 2 étaient respectivement de 0,7 et 
1,1 cm. Cependant, l’influence de cette longueur sur la solidification du lingot secondaire 
est mal connue, et le modèle ne peut pas prendre en compte directement cette différence. 

 
 

 

FIGURE C.1 – Enregistrement des conditions opératoires lors de l’essai 1 (—— : tension U ; 
—— : intensité I ; —— : vitesse de fusion Vfus). 

C.3 Microségrégation et volatilisation du Mn 

C.3.a Microségrégation 

Afin de modéliser la solidification de l’acier 40CrMoV13-9, le chemin de solidification de 
cet alliage à sa composition nominale a été calculé par Aubert & Duval suivant deux confi-
gurations grâce au code de calcul thermodynamique Thermo-Calc. 
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Premièrement, le chemin de solidification obtenu en supposant la diffusion parfaite de 
tous les solutés dans les phases liquide et solide (règle du bras de levier) est présenté dans 
la figure C.2 (à gauche). Deuxièmement, le chemin de solidification a été calculé en utilisant 
le module « Modified-Scheil » de Thermo-Calc : le modèle de Scheil est appliqué pour tous 
les solutés à l’exception de C pour lequel la diffusion dans les phases liquide et solide est 
considérée comme suffisamment rapide pour que son potentiel chimique dans chaque 
phase soit uniforme. Le résultat est présenté dans la figure C.2 (à droite). 

 
La température de liquidus est de 1492 °C et la phase solide thermodynamiquement 

stable est la ferrite δ. La phase austénite γ apparait à environ 1474 °C. La phase γ est en 
équilibre avec le liquide jusqu’à une température de solidus de 1430 °C pour la règle du 
bras de levier. Si le module « Scheil-modified » est utilisé, la température de fin de solidifi-
cation calculée est de 1325 °C. 

 

  

FIGURE C.2 – Chemin de solidification de l’acier 40CrMoV13-9 calculé par Thermo-Calc à 
sa composition nominale. À gauche : règle du bras de levier. À droite : module « modified-
Scheil ». 

 
 
Pour la modélisation des refusions, nous avons pris en compte les sept éléments 

d’alliage et considéré que la ferrite δ était la seule phase formée au cours de la solidifica-
tion. Nous n’avons donc pas pris en compte la transformation péritectique. En effet, comme 
la vitesse relative des phases solide et liquide diminue rapidement à mesure que la fraction 
solide augmente, la macroségrégation a lieu principalement aux faibles fractions solides 
pour lesquelles δ est stable thermodynamiquement. 

Les principales propriétés thermophysiques utilisées pour cet alliage sont regroupées 
dans les tableaux C.3 et C.4. Les coefficients de partage i

pk  et les pentes de liquidus i
Lm  

que nous avons utilisés sont issus des résultats Thermo-Calc fournis par Aubert & Duval. 
Les coefficients de diffusion dans les phases solide et liquide proviennent de la réf. [1].  

En ce qui concerne la convection solutale, le tableau C.5 regroupe les coefficients 
d’expansion solutale issus de la réf. [2]. 

Schneider et Beckermann [1] et Combeau et al. [3] ont montré que les gradients de te-
neur en carbone est responsable de la plus importante force volumique due à la convection 
solutale parmi tous les éléments d’alliage des aciers. Cependant, contrairement à la réf. 
[1], les propriétés thermophysiques des références [2,3] indiquent que C

ST
C
Lm ββ > . Cela 

signifie que la convection solutale due au gradient de teneur en carbone domine la convec-
tion thermique. 
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TABLEAU C.3 – Coefficients de partage i
pk  (Thermo-Calc), pentes de liquidus i

Lm  
(Thermo-Calc) et coefficients de diffusion dans les phases liquide et solide (d’après 
[1]) utilisés pour simuler la refusion VAR de l’acier 40CrMoV13-9. 

 unité Cr Ni Mo Si Mn V C 
i
pk   0,9 0,8 0,8 0,71 0,7 0,67 0,15 
i
lm  °C.%m-1 -1,7 -4,3 -2,5 -11,3 -5,32 -2,9 -87,1 
i
sD  m2.s-1 1,2·10-12 1,9·10-13 1,8·10-13 5,6·10-13 1,2·10-13 1,2·10-12 5,6·10-10 
i
lD  m2.s-1 2·10-9 2·10-9 2·10-9 2·10-9 2·10-9 2·10-9 2·10-9 

 
 

TABLEAU C.4 – Propriétés thermophysiques utilisées pour simuler la refusion VAR de l’acier 
40CrMoV13-9 (fournies par Aubert & Duval) 

µl Pa.s 4,2·10-3 

ρ kg.m-3 6,94·103 

cp J.kg-1.K-1 800 

Tm °C 1540 

Tsol0 °C 1325 

βT K-1 1,2·10-4 

λ W.m-1.K-1 20 

λDAS m 95·10-6 

Lf J.kg-1 275·103 

 
 

TABLEAU C.5 – Coefficients d’expansion solutale utilisés pour simuler la refusion 
VAR de l’acier 40CrMoV13-9 (d’après [2]). 

 unité Cr Ni Mo Si Mn V C 
i
Sβ  %m-1 9,90·10-4 -1,42·10-3 -1,98·10-3 1,23·10-2 1,98·10-3 1·10-2 1,4·10-2 

 
 
 

C.3.b Volatilisation du manganèse  

La faible pression imposée dans l’enceinte d’un four VAR (10-2 à 10-3 mbar) peut entraî-
ner des pertes d’éléments d’addition importantes par volatilisation. En conséquence, la 
macroségrégation du lingot final peut être grandement modifiée. Lors des deux essais, Au-
bert & Duval a constaté des pertes importantes en manganèse dues à la volatilisation. 

 
Dans cette section, nous présentons comment la volatilisation d’un soluté est prise en 

compte dans le modèle, ainsi que les données d’entrée que nous avons employées pour la 
simuler dans le cas de la refusion de l’acier 40CrMoV13-9. 
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Prise en compte de la volatilisation du manganèse dans le modèle 

La volatilisation d’un soluté au cours de la refusion est prise en compte à travers la con-
dition à la limite sur la surface libre du lingot. 

 
Deux zones sont distinguées (figure C.3) : 
 

• En face de l’électrode, nous supposons que la quantité d’éléments d’alliage qui se 
volatilise est intégralement réintroduite dans le lingot à cause de la chute des 
gouttes de métal liquide. Ainsi, le flux de volatilisation est nul. 

 
• Sur la surface libre annulaire qui n’est pas en face de l’électrode (en rouge), la 

densité de flux d’évaporation de Mn, Mn
vϕ  (en kg.m-2.s-1), est calculé en utilisant la 

loi de Langmuir : 

( )
surf

Mn

Mn
v

ref

Mn
l

FeMn
Mn
v

RTM

PCMbf

πρ
ϕ

2

1−
=  (C.1) 

où f Mn est le coefficient d’activité de Mn dans le métal liquide, b est un coefficient 
de recondensation, M i est la masse molaire de l’élément i (en kg.mol-1), Mn

lC  est la 

concentration massique en Mn dans le liquide (en kg.m-3), refρ  est la masse volumique 

de référence (en kg.m-3), Mn
vP  est la pression de vapeur saturante de Mn (en Pa), R  

est la constante des gaz parfaits et Tsurf est la température du métal liquide à la sur-
face libre. 

 

 

FIGURE C.3 – Schéma de la surface libre annulaire (en rouge) où le flux d’évaporation est 
non nul dans le modèle 

 
 
Dans notre modèle, le produit du coefficient d’activité f Mn par (1-b) est un paramètre in-

connu que nous avons fait varier (cf. §C.4.c). La pression de vapeur saturante de Mn est 
calculée en fonction de la température grâce à la loi de Dupré suivante, provenant de [4] : 

T
T

P Mn
v loglog 2,5217,27

13900
−+−=  avec Mn

vP  en mmHg 

(C.2) 
soit T

T
P Mn

v loglog 2,5219,39
13900

−+−=
∗

 avec 
∗Mn

vP  en Pa 
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Dans la figure C.4, nous avons tracé le coefficient de volatilisation Mn
vh  défini par : 

( )
surf

Mn

Mn
v

ref

FeMn
Mn
v

RTM

PMbfh
πρ 2

1−
=  (C.3) 

en fonction de la température pour ( )bf Mn −1  = 0,01 ; 0,1 ; 0,2. 
C’est une fonction croissante de la température, par conséquent le flux de volatilisation 

est d’autant plus important que la température à la surface libre du puits liquide est élevée 
quelle que soit la valeur de ( )bf Mn −1 . 
 
 
 

 

FIGURE C.4 – Coefficient de volatilisation Mn
vh  en fonction de la température de la surface 

libre. —— : ( )bf Mn −1  = 0,01. —— : ( )bf Mn −1  = 0,1. —— : ( )bf Mn −1  = 0,2. 

 
 

C.4 Résultats et discussion 

Les essais 1 et 2 présentés dans §C.2 ont été simulées. Les enregistrements des para-
mètres opératoires de chaque refusion ont été utilisés comme données d’entrée du modèle 
et la modélisation du transfert thermique latéral tient compte de la présence d’hélium dans 
la zone de retrait [5]. De plus, nous avons supposé que la phase solide était fixe (absence 
de mouvement de grains équiaxes). 

La taille moyenne des volumes de contrôle était ∆r = 7 mm ∆z = 5 mm et le pas de temps 
employé était de 0,15 s lorsque la règle des bras de levier était employée, et de 0,05 s lors-
que nous avons pris en compte la diffusion restreinte des solutés dans la modélisation. 

C.4.a Influence de la diffusion restreinte 

Les coefficients de diffusion dans la phase solide regroupés dans le tableau C.3 indi-
quent que mis à part pour le carbone, l’utilisation de la règle du bras de levier pour modé-
liser la microségrégation au cours de la refusion de l’acier 40CrMoV13-9 peut être remise 
en cause. 
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Ce paragraphe a donc pour objectif de déterminer si la prise en compte de la diffusion 
restreinte des éléments dans les phases solide et liquide influence la macroségrégation 
prédite dans le lingot final. 

L’essai 1 a été simulé en utilisant le règle du bras de levier d’une part, et le modèle ciné-
tique de croissance avec une densité de germes N0 = 1010 m-3 (Rg = 288 µm) d’autre part 
(cf. chapitre III, §III.3). Nous avons tenu compte de la convection solutale et supposé que la 
phase solide était fixe dans tout le lingot. 

 
Par ailleurs, en appliquant la règle des bras de levier et grâce aux coefficients de par-

tage et aux pentes de liquidus du tableau C.3, nous avons calculé le chemin de solidifica-
tion de l’acier à sa composition nominale en utilisant la relation suivante avec 
Tm = 1540°C : 

( )∑ +−
+=

i
i

l
i

ii
l

m kgk
mTT

1
0ω

 (C.4) 

 
Rappelons que dans le modèle, la relation (C.4) permet de calculer à chaque pas de 

temps et pour la composition moyenne locale, les nouvelles fractions liquide et solide ainsi 
que les nouvelles compositions des phases liquide et solide au cours de la solidification 
primaire (cf. chapitre III). 

 
 
Ainsi, nous avons comparé dans la figure C.5.a le chemin de solidification calculé par 

Thermo-Calc (rouge) (cf. §C.3.a) et celui obtenu par la méthode décrite précédemment 
(pointillés bleus). Nous constatons que la relation (C.4) sous estime de manière importante 
la température de solidus. En effet, la transformation de phase δ → γ n’est pas prise en 
compte dans notre modélisation. 

Par conséquent, nous avons imposé, dans le cas où nous appliquons la règle du bras de 
levier, une température de fin de solidification Tsol0 = 1430 °C afin de ne pas surestimer 
l’intervalle de solidification à l’équilibre thermodynamique (figure C.5.b en bleu). 

 

 

 
(a) (b) 

  

FIGURE C.5 – Chemins de solidification de l’acier 40CrMoV13-9 à sa composition nominale. 
—— : Thermo-Calc. - - - : Relation (C.4) et tableau C.3 sans température de fin de solidifica-
tion Tsol0. —— : Relation (C.4) et tableau C.3 avec Tsol0 = 1430 °C. 
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Pour chaque simulation, la carte de fraction liquide et l’écoulement à t = 11717 s 
(≈195 min) font l’objet de la figure C.6. 

Par rapport à la règle du bras de levier, la prise en compte de la diffusion restreinte en-
gendre un élargissement de la zone pâteuse au niveau des faibles fractions liquides 
(gl ≤ 0,2). Ainsi, comme nous l’avons montré pour les alliages Zy-4 et M5® (cf. chapitres IV 
et V), la prise en compte de la diffusion restreinte retarde la fin de solidification prédite. 

Dans les deux cas, l’écoulement dans le puits liquide est composé de plusieurs boucles 
de recirculation, résultant de la compétition entre les forces de volume thermique et les 
forces électromagnétiques auto-induites causées par le passage du courant. Rappelons 
qu’aucun brassage n’a été appliqué au cours de la refusion. L’écoulement dans le bain mé-
tallique est sensiblement modifié par la prise en compte de la diffusion restreinte du fait de 
son effet sur la répartition des fractions liquides. En revanche, dans la zone pâteuse, la 
convection solutale prédomine dans les deux cas (cf. §C.4.b). 

 
Bras de levier Diffusion restreinte   

 
vmax = 0,827 cm.s-1 

 
vmax = 1,06 cm.s-1 

   gl 

 

FIGURE C.6 – Simulation de l’essai 1 : écoulement dans le puits liquide et la zone pâteuse à 
l’instant t = 11717 s. L’écoulement est représenté par des vecteurs lorsque les vitesses 
sont relativement importantes et par des lignes de courant lorsque les vitesses sont relati-
vement faibles. 

 
 
Les cartes de teneur massique en C et Mn dans le lingot final obtenues pour chaque cas 

sont comparées dans les figures C.7 et C.8. De plus, la macroségrégation radiale à mi-
hauteur a été tracée. 

La macroségrégation globale du lingot n’est que peu impactée par la prise en compte de 
la diffusion restreinte, que l’élément d’alliage ait un coefficient de diffusion dans la phase 
solide relativement élevé, comme pour le carbone ( C

sD = 5,6·10-10 m2.s-1), ou relativement 
faible, comme pour le manganèse ( Mn

sD = 1,2·10-13 m2.s-1). 
Par conséquent, pour les simulations suivantes, nous avons simplement utilisé la règle 

du bras de levier pour modéliser la microségrégation. 
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 Bras de 
levier 

Diffusion 
restreinte   

  

   C
mω  

 (%m) 

 

Profil radial à mi-hauteur (h/H = 0,5) 

 

FIGURE C.7 – Simulation de l’essai 1 : influence de la diffusion restreinte des solutés sur la 
macroségrégation en C prédite dans le lingot final. A gauche : carte de teneur massique en 
C. A droite : profil radial de ségrégation à mi-hauteur —— : bras de levier et —— : diffusion 
restreinte. 

 
 

 Bras de 
levier 

Diffusion 
restreinte 

 
 

  

   Mn
mω  

 (%m) 

 

Profil radial à mi-hauteur (h/H = 0,5) 

 

FIGURE C.8 – Simulation de l’essai 1 : influence de la diffusion restreinte des solutés sur la 
macroségrégation en C dans le lingot final. A gauche : carte de teneur massique en C. A 
droite : profil radial de ségrégation à mi-hauteur —— : bras de levier et —— : diffusion res-
treinte. 
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C.4.b Influence de la convection naturelle d’origine solutale 

Afin d’étudier l’influence de la convection solutale, les essais 1 et 2 ont été simulés soit 
en tenant compte uniquement de la convection thermique, soit en associant les convections 
thermique et solutale. Les trois cas simulés sont résumés dans le tableau C.6. La règle du 
bras de levier est utilisée pour modéliser la microségrégation. 

 
 

TABLEAU C.6 – Présentation des trois cas étudiés 

cas  a b c 
  essai 1 essai 2 

Tβ  K-1 1,2·10-4 1,2·10-4 1,2·10-4 
i
Sβ  (%m)-1 0 1,4·10-2 1,4·10-2 

 iseg % 1,69 1,02 1,05 

 
 
 
Un indice de macroségrégation iseg représentant l’intensité globale de la macroségréga-

tion dans le lingot final a été calculé par : 
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où ω C est le titre massique en carbone et C
mω  est le titre massique moyen en carbone dans 

le lingot. 
 
Les indices iseg calculés pour chaque cas (cf. tableau C.6) montrent que l’intensité de la 

macroségrégation diminue significativement lorsque la convection solutale est prise en 
compte. 

 
Les cartes de composition en carbone du lingot final ainsi que les profils radiaux à 

h/H = 0,5 sont représentées dans la figure C.9 pour les cas (a), (b) et (c). 
La comparaison des cartes obtenues pour les cas (a) et (b) (essai 1) montre l’influence 

de la convection solutale sur la macroségrégation. Les différences de composition entre ces 
deux cas sont particulièrement importantes au centre du lingot. 

Sans convection solutale – cas (a), la teneur en C dans la zone centrale du lingot est 
d’environ 0,45 %m. Le titre massique diminue suivant le rayon et se rapproche de la teneur 
nominale (0,38 %m) dans la périphérie. 

En tenant compte de la convection solutale – cas (b), la teneur en C dans le lingot est 
beaucoup plus homogène, comme l’indiquait l’indice de macroségrégation (cf. tableau C.6). 
Mis à part la ségrégation positive due à la solidification du dernier puits liquide en 
l’absence de masselottage, le titre massique dans le lingot final est compris entre 0,37 %m 
et 0,39 %m, soit la teneur nominale ± 2,6 %. 
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Notons que les macroségrégations prédites par le modèle pour les essais 1 et 2 sont très 
semblables – cas (b) et (c) –puisque les vitesses de fusion, courants de fusion et tensions 
d’arc sont proches et que les conditions aux limites appliquées sont identiques bien que les 
longueurs d’arc étaient légèrement différentes. 

 
            (a) (b) (c)   

   

C
mω  (%m) 

 

Profil radial à mi-hauteur (h/H = 0,5) 

 

FIGURE C.9 – Influence de la convection solutale sur la macroségrégation en C (carte de 
titre massique dans le lingot final et profil radial à mi-hauteur). (a) et —— : Essai 1 sans 
convection solutale. (b) et —— : Essai 1 avec convection solutale. (c) et —— : Essai 2 avec 
convection solutale (cf. tableau C.5). 

 
 
 
Pour les cas (a) et (b) (essai 1), l’écoulement dans le puits liquide et la zone pâteuse au 

temps t = 11717 s (figure C.10) est représenté dans la figure C.11. 
Dans le liquide, l’écoulement est analogue dans les deux cas ; comme aucun brassage 

électromagnétique n’est appliqué, il est le résultat d’une compétition entre la convection 
thermique et les forces électromagnétiques auto-induites. 

En revanche, les lignes de courants représentées dans la zone pâteuse montrent un 
écoulement totalement différent entre les deux cas. 

Dans le cas (a), la convection thermique engendre un écoulement descendant, à l’origine 
de la forte ségrégation positive au centre du lingot car le coefficient de partage du carbone 
est inférieur à 1. 

Dans le cas (b), la convection solutale est prédominante et engendre un écoulement as-
cendant dans la zone pâteuse. La force de volume d’origine solutale est dominée par la 
concentration locale en C. La teneur en carbone dans la phase liquide augmente avec la 
fraction solide. Par conséquent, la masse volumique du métal liquide diminue à mesure que 
la fraction solide augmente ce qui conduit une ascension du liquide plus chargé en soluté. 



192 Annexe C : Simulation de la refusion VAR d’un acier faiblement allié – étude de la macroségrégation 

 

   gl 

 

FIGURE C.10 – État du lingot refondu à l’instant t = 11717 s lors de l’essai 1 (cas (b)) 

 
 
 
 

(a)  (b)  

 
 vmax = 0,827 cm.s-1 

C
mω  [%m] 

 

 
 vmax = 0,827 cm.s-1 

C
mω  [%m] 

 

FIGURE C.11 – Simulation de l’essai 1 : écoulement et titre massique moyen en carbone C
mω  

dans le puits liquide et la zone pâteuse à t = 11717 s. (a) : sans convection solutale et (b) : 
avec convection solutale (cf. tableau C.5). L’écoulement est représenté par des vecteurs 
lorsque les vitesses sont relativement grandes et par des lignes de courant lorsque les vi-
tesses sont relativement faibles. 
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Nous avons représenté dans les figures C.12 et C.13, les profils longitudinaux de macro-

ségrégation en carbone à plusieurs rayons pour les essais 1 et 2. Les profils obtenus par le 
modèle ont été tracés dans les cas sans (en bleu) et avec (en rouge) convection solutale. 
Des analyses chimiques réalisées par Aubert & Duval pour chaque lingot sont également 
représentées (). 

 
 
 
 

r/R = 0 (n°1) r/R = 0 (n°2) r/R = 0,28 

   

r/R = 0,48 r/R = 0,53 r/R = 0,8 

   

FIGURE C.12 – Essai 1 : influence de la convection solutale sur les profils longitudinaux de 
macroségrégation en C. —— : Sans convection solutale – cas (a). —— : Avec convection solu-
tale – cas (b).  : Mesures expérimentales. Les profils à r/R = 0 ont été représentés selon 
deux échelles de titre massique en C. 
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r/R = 0 (n°1) r/R = 0 (n°2) r/R = 0,3 

   

r/R = 0,56 r/R = 0,81 

  

FIGURE C.13 – Essai 2 : influence de la convection solutale sur les profils longitudinaux de 
macroségrégation en C. —— : Sans convection solutale. —— : Avec convection solutale – cas 
(c).  : Mesures expérimentales. Les profils à r/R = 0 ont été représentés selon deux 
échelles de titre massique en C. 

 
 
Comme nous l’avons montré précédemment, la teneur en C calculée au centre du lingot 

(r/R ≈ 0) est fortement influencée par la prise en compte de la convection solutale. En 
comparant les résultats du modèle aux mesures expérimentales, nous pouvons conclure 
que la convection solutale joue un rôle prépondérant dans la macroségrégation de la région 
centrale du lingot. En effet, si seules les forces de volume liées à la convection thermique 
étaient à l’origine de l’écoulement dans la zone pâteuse, les titres massiques en C dans 
cette région seraient très supérieurs à ceux mesurés expérimentalement. 
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Néanmoins, pour les deux essais, les simulations réalisées ne permettent pas 
d’interpréter les variations longitudinales de composition observées expérimentalement. 
Une des raisons possibles est que nous avons considéré les électrodes homogènes chimi-
quement, à la composition nominale de l’alliage. Or, les électrodes utilisées au cours de ces 
essais ont été coulées en lingotière avant d’être refondues. Au cours de leur solidification 
en lingotière, des inhomogénéités chimiques importantes à l’échelle macroscopique ont 
pues se développer [3] et, par conséquent, la macroségrégation observée dans les lingots 
VAR finaux peut être influencée par ces variations de composition. 

C.4.c Influence de la volatilisation du manganèse 

Afin d’établir le rôle de la volatilisation du manganèse sur la macroségrégation finale 
d’un lingot en acier 40CrMoV13-9, nous avons réalisé une étude paramétrique de 
l’influence du coefficient ( )bf Mn −1  qui intervient dans l’expression du flux de volatilisation 
(cf. §C.3.b). 

 
L’essai 1 a été simulé en le faisant varier de 0 (i. e. absence de volatilisation) à 0,2, 

comme indiqué dans le tableau C.7. Pour les quatre cas étudiés, les profils longitudinaux de 
macroségrégation en Mn à différents rayons ainsi que les analyses chimiques sont repré-
sentés dans la figure C.14. Rappelons que dans nos simulations, nous avons supposé une 
électrode homogène dont la teneur en Mn est à la composition nominale, soit 0,75 % mas-
sique. 

TABLEAU C.7 – Présentation des quatre cas étudiés 

cas a b c d 

( )bf Mn −1  0 0,01 0,1 0,2 

 
L’augmentation du paramètre ( )bf Mn −1  engendre un flux de volatilisation plus impor-

tant tout au long de la refusion. Ainsi, la teneur moyenne en Mn dans le lingot final diminue 
des cas (a) à (d) (comme le montre la figure C.14). 

Les analyses chimiques effectuées sur le lingot montrent que sa teneur moyenne en Mn 
est inférieure à la composition nominale de l’acier 40CrMoV13-9 de manière significative. 
Parmi les simulations, cette teneur moyenne mesurée est approchée par le cas (d), soit 

( )bf Mn −1 = 0,2. 
 
Afin de comparer plus clairement la macroségrégation prédite par le modèle aux ana-

lyses chimiques, nous avons tracé dans les figures C.15 et C.16, les profils longitudinaux à 
différents rayons obtenus avec ( )bf Mn −1 = 0,2 pour les essais 1 et 2 respectivement. 

Les profils obtenus par le modèle décroissent rapidement au niveau du pied du lingot 
car au début de la refusion, la vitesse de fusion est faible et le flux de volatilisation est rela-
tivement important. Cette forte diminution est également visible sur les mesures expéri-
mentales pour les essais 1 (r/R = 0 ; 0,48) et 2 (r/R = 0 ; 0,3 ; 0,56 ; 0,81). 

Ensuite, la vitesse de fusion augmente, puis se stabilise à environ 5 kg.min-1 (cf. figure 

C.1). Un équilibre s’instaure entre l’apport de Mn dans le lingot causé par la fusion de 
l’électrode, et la perte de Mn due à sa volatilisation. Ainsi, le titre massique moyen en Mn 
dans le lingot se stabilise. 
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Comparativement à la diminution du titre massique dans le pied du lingot, les variations 
longitudinales constatées expérimentalement sont de faible amplitude. Elles sont com-
plexes à interpréter en lien avec les résultats du modèle étant donné que, comme pour le 
carbone (cf. §C.4.b), la macroségrégation en Mn de l’électrode n’est pas connue et que 
nous avons considéré dans nos simulations une électrode homogène chimiquement. 

Notons également que les titres massiques en Mn mesurés dans le lingot 2 sont légère-
ment supérieurs à ceux du lingot 1. Un titre massique moyen supérieur dans l’électrode 
utilisé pour l’essai 2 et/ou un flux de volatilisation plus faible au cours de la refusion 2 
pourraient expliquer cet écart. 

 
 

r/R = 0 r/R = 0,28 r/R = 0,48 

   

r/R = 0,53 r/R = 0,8 

  

FIGURE C.14 – Essai 1 : influence de la volatilisation sur les profils longitudinaux de macro-
ségrégation en Mn. —— : ( )bf Mn −1 = 0. —— : ( )bf Mn −1 = 0,01. —— : ( )bf Mn −1 = 0,1.  
—— : ( )bf Mn −1 = 0,2.  : Mesures expérimentales. 
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r/R = 0 r/R = 0,28 r/R = 0,48 

   

r/R = 0,53 r/R = 0,8 

  

FIGURE C.15 – Essai 1 : influence de la volatilisation sur les profils longitudinaux de macro-
ségrégation en Mn. —— : ( )bf Mn −1 = 0,2 – cas (d).  : Mesures expérimentales. 
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r/R = 0 r/R = 0,3 r/R = 0,56 

   

r/R = 0,81 

 

FIGURE C.16 – Essai 2 : influence de la volatilisation sur les profils longitudinaux de macro-
ségrégation en Mn. —— : ( )bf Mn −1 = 0,2 – cas (d).  : Mesures expérimentales. 

 
 
 
 
 
Afin d’identifier l’effet de la volatilisation de Mn sur la macroségrégation en C, les cartes 

de teneur massique en C obtenues dans les cas (a) et (d) sont représentés dans la figure 

C.17. 
Nous pouvons en déduire que la perte de manganèse au cours de la refusion n’a pas 

d’effet significatif sur la macroségrégation en carbone. 
 



Résultats et discussion  199 

 (a) (d)  

  

C
mω  (%m) 

 

FIGURE C.17 – Simulation de l’essai 1 : influence de la volatilisation du Mn sur la macrosé-
grégation en C. cas (a) : ( )bf Mn −1 = 0 et cas (d) : ( )bf Mn −1 = 0,2. 

 
 
Dans les figures C.19, C.21 et C.23, nous avons représenté, à trois instants de la refu-

sion 1 (t = 5360 s ; 7149 s ; 11717 s – voir figures C.18, C.20 et C.22 respectivement), 
l’écoulement et la teneur moyenne en Mn. 

 
A l’instant t = 5360 s de la refusion, la figure C.19 montre que la répartition du manga-

nèse dans le puits liquide est très hétérogène. Une épaisseur de quelques centimètres de 
métal liquide, située au sommet du lingot, est très chargée en Mn. Le reste du puits liquide 
est cependant fortement appauvri car le métal liquide entrainé par l’écoulement le long du 
front de solidification provient de la zone périphérique de la surface libre où les pertes de 
Mn par volatilisation sont importantes. 

Entre t = 5360 s et t = 7149 s, nous constatons une homogénéisation chimique du li-
quide grâce à une modification de l’écoulement entre ces deux instants qui a probablement 
entrainé le long du front de solidification du liquide riche en Mn provenant de la zone cen-
trale de la surface libre. 

Cependant, à t = 11717 s, l’appauvrissement en Mn au niveau du front de solidification 
s’est encore accentué. 

Par conséquent, nous pouvons conclure que la volatilisation cause un appauvrissement 
global en Mn dans le lingot car l’écoulement causé par la convection thermosolutale et les 
forces électromagnétiques auto-induites n’homogénéisent pas suffisamment le titre en Mn 
dans le puits liquide. Dans la suite, nous avons modifié les conditions opératoires des refu-
sions utilisées par le modèle, dans le but de limiter l’effet de la perte de Mn due à la volati-
lisation. Grâce au modèle, nous avons pu étudier les effets de cette modification sur la ma-
croségrégation en Mn et en C. 
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Mn
mω  (%m) 

 

Vmax = 1,0 cm.s-1 

FIGURE C.18 – Simulation de l’essai 1 : 
état du lingot refondu à t = 5360 s. 

 FIGURE C.19 – Simulation de l’essai 1 : titre 
massique moyen en manganèse à t = 5360 s. 
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Vmax = 0,8 cm.s-1 

FIGURE C.20 – Simulation de l’essai 1 : 
état du lingot refondu à  t = 7149 s. 

 FIGURE C.21 – Simulation de l’essai 1 : titre 
massique moyen en manganèse à t = 7149 s. 
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Mn
mω  (%m) 

 

Vmax = 0,8 cm.s-1 

FIGURE C.22 – Simulation de l’essai 1 : 
état du lingot refondu à t = 11717 s. 

 FIGURE C.23 – Simulation de l’essai 1 : titre 
massique moyen en manganèse à t = 11717 s. 
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C.4.d Modification des paramètres opératoires afin de réduire la perte 
de Mn due à la volatilisation 

Dans le procédé VAR, l’application d’un brassage électromagnétique est un moyen utili-
sé industriellement, lors des refusions d’alliages de titane et de zirconium en particulier, 
pour homogénéiser chimiquement le métal liquide. Ainsi, nous avons utilisé le modèle pour 
étudier l’intérêt d’un tel brassage pour réduire la perte en Mn par volatilisation dans un 
acier faiblement allié. 

 
Nous avons simulé l’essai 1 en appliquant quatre modes de brassage alterné de période 

identique mais d’intensités maximales différentes : Bmax = 5, 2,5, 1 et 0,75 G. La période de 
brassage est de 200 s ; elle a été choisie arbitrairement. Le cycle de brassage est représen-
té schématiquement dans la figure C.24. Nous avons choisi d’appliquer un brassage alterné 
et non un brassage unidirectionnel car, pour une intensité maximale fixée, la macroségré-
gation induite par le premier mode de brassage est généralement moins intense que par le 
second (cf. chapitre IV). Le paramètre ( )bf Mn −1  est égal à 0,2 pour toutes les simulations. 

 
 

 

FIGURE C.24 – Représentation schématique du cycle de brassage électromagnétique appli-
qué. 

 
 
La figure C.25 présente l’écoulement selon r, θ et z ainsi que le titre massique moyen en 

Mn dans le puits liquide et la zone pâteuse à l’instant t = 12101 s, pour un brassage alterné 
de 2,5 G. 

 
Par rapport au cas sans brassage électromagnétique (cf. figures C.19, C.21 et C.23), le 

puits liquide est beaucoup plus homogène chimiquement. De plus, le brassage homogé-
néise également la température dans le puits liquide et cause ainsi une diminution de cette 
température sur la surface libre ce qui contribue également à la diminution de la quantité 
de Mn volatilisée puisque le coefficient de volatilisation Mn

vh  augmente avec la température 
(cf. figure C.4). 

Néanmoins, cette homogénéisation thermique conduit à une augmentation du volume du 
puits liquide : la profondeur des isovaleurs gl = 0 et gl = 1 a augmenté d’environ 5 cm au 
centre du lingot. 
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vmax = 0,4 cm.s-1 

FIGURE C.25 – Écoulement selon r, θ et z et titre massique en Mn à l’instant t = 12101 s de 
la refusion 1 pour le brassage électromagnétique alterné de 2,5 G. 

 
 
 
 
 
La figure C.26 présente les profils longitudinaux de macroségrégation en Mn obtenus en 

l’absence de brassage électromagnétique et pour les quatre intensités de brassage alterné. 
 
L’utilisation d’un brassage électromagnétique alterné au cours de la refusion réduit la 

perte de manganèse dans le lingot. Parmi les modes de brassage étudiés, celui dont 
l’intensité est la plus élevée (5G) est le plus efficace pour réduire l’effet de la volatilisation. 

 
Concernant l’influence du brassage sur la macroségrégation en C, les indices de macro-

ségrégation pour les différentes intensités de brassage font l’objet du tableau C.8 : le bras-
sage appliqué accentue la macroségrégation en C, et cela d’autant plus que son intensité 
est grande. 

 
 
 

TABLEAU C.8 – Influence du brassage électromagnétique alterné sur l’intensité globale de 
macroségrégation en C 

Bmax [G] 0 0,75 1 2,5 5 
 iseg [%] 1,02 1,3 1,66 2,24 3,11 
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r/R = 0 r/R = 0,28 r/R = 0,48 

   

r/R = 0,53 r/R = 0,8 

  

FIGURE C.26 – Essai 1 : influence du brassage électromagnétique sur les profils longitudi-
naux de macroségrégation en Mn. —— : Pas de brassage. —— : Brassage alterné 0,75 G.  
—— : Brassage alterné 1 G. —— : Brassage alterné 2,5 G. —— : Brassage alterné 5 G.  : Me-
sures expérimentales. 

 
 
 
Les cartes de composition en C du lingot final (figure C.27) et les profils radiaux de ma-

croségrégation à mi-hauteur (figure C.28) confirment cet effet. L’augmentation de 
l’intensité du brassage exacerbe la macroségrégation en C. Sous l’effet du brassage, la 
zone centrale du lingot s’enrichie en C au dépend de la zone périphérique. 

Mis à part la région du lingot où le dernier puits liquide s’est solidifié, le titre massique 
en C est compris : 

• sans brassage, entre 0,37 et 0,39 % massique, soit la teneur nominale ± 2,6 % ; 
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• pour le brassage alterné dont l’intensité est maximale (5 G), entre 0,36 et 0,4 % 
massique, soit la teneur nominale ± 5,2 %. 

 
Par conséquent, l’intensité optimale d’un tel brassage devrait être choisie en tenant 

compte du fait que l’intensité de macroségrégation des autres éléments d’alliage serait 
certainement également modifiée. 

De plus, l’application d’un brassage entrainerait certainement une modification des 
structures de solidification dans le lingot, en favorisant l’apparition de grains équiaxes. La 
macroségrégation pourrait en être aussi profondément modifiée. 

 
 
 

sans brassage 0,75 G 1 G 2,5 G 5 G  

     

C
mω  (%m) 

 

FIGURE C.27 – Simulation de l’essai 1 : influence du brassage alterné sur la macroségréga-
tion en C dans le lingot final. 

 
 

 

FIGURE C.28 – Simulation de l’essai 1 : influence du brassage alterné sur le profil radial à 
mi-hauteur de macroségrégation en C (h/H = 0,5). —— : Bmax = 0 G. —— : Bmax = 0,75 G.  
—— : Bmax = 1 G. —— : Bmax = 2,5 G. —— : Bmax = 5 G. 
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C.5 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons étudié numériquement l’influence de la diffusion restreinte 
des solutés, de la convection solutale et du coefficient de recondensation du Mn sur la vola-
tilisation du Mn et la macroségrégation (C et Mn) d’un lingot VAR en acier faiblement allié. 

 
La prise en compte de la diffusion restreinte influe peu la macroségrégation prédite par 

le modèle 
Nous avons montré qu’au cours de la refusion VAR de l’acier 40CrMoV13-9 (acier fai-

blement allié), l’influence de la convection naturelle d’origine solutale sur la macroségréga-
tion est prépondérante dans la région centrale du lingot.  

Les pertes de Mn dues à la volatilisation sont conséquentes. L’utilisation d’un brassage 
électromagnétique alterné pourrait permettre de réduire les pertes de manganèse par vo-
latilisation en homogénéisant chimiquement et thermiquement le métal liquide. Les pertes 
sont d’autant plus faibles que le brassage est intense. Néanmoins, l’augmentation de 
l’intensité du brassage accroit significativement la macroségrégation des autres éléments 
d’alliage. Il serait par conséquent nécessaire pour les élaborateurs de trouver un compro-
mis afin de réduire les pertes en Mn tout en conservant des variations de composition à 
l’échelle du lingot acceptables. De plus, l’utilisation d’un brassage au cours de la refusion 
favoriserait l’apparition de grains équiaxes, ce qui aurait des conséquences sur la macro-
ségrégation. 

 
La comparaison de nos résultats aux mesures expérimentales a montré que l’analyse dé-

taillée de la macroségrégation des lingots élaborés suite aux deux essais nécessiterait de 
connaître quantitativement les hétérogénéités de composition de l’électrode. 
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Modélisation et étude de la macroségrégation  
au cours de la refusion à l’arc sous vide 

Application aux alliages de zirconium 

Résumé 
Le procédé VAR (Vacuum Arc Remelting ou refusion à l’arc sous vide en français) est employé 

dans la production d’alliages à haute performance pour les industries aéronautique (aciers spéciaux, 
superalliages et alliages de titane) et nucléaire (alliage de zirconium). Comme pour tous les procédés 
de fonderie, la maîtrise de l’homogénéité chimique et de la structure métallurgique des lingots coulés 
par le procédé VAR constitue un enjeu industriel important. Les travaux présentés dans ce mémoire 
visent à identifier, pour les alliages de zirconium en particulier, les effets de la convection naturelle 
et de la convection forcée due au brassage électromagnétique sur la macroségrégation. 

Dans ce but, un modèle numérique a été développé. Il est basé sur la résolution couplée des équa-
tions de conservation d’énergie, de quantité de mouvement et de solutés, dans des conditions 
d’écoulement laminaire ou turbulent. La modélisation de la solidification tient compte du couplage 
fort entre le transport d’énergie et de solutés dans la zone pâteuse. Afin de décrire la microségréga-
tion, la diffusion restreinte des solutés dans les phases liquides et solides peut être prise en compte. 
Parallèlement, deux électrodes chimiquement homogènes d’alliages Zircaloy-4 et M5® ont été spécia-
lement refondues dans un four VAR industriel sur le site de CEZUS à Ugine (Savoie, France). La ma-
croségrégation des lingots obtenus a été caractérisée. 

La comparaison entre les mesures expérimentales et les résultats de simulation a montré que pour 
un alliage dont l’intervalle de solidification est important (comme l’alliage Zircaloy-4), la convection 
solutale dans la zone pâteuse peut avoir une influence essentielle sur la macroségrégation de la ré-
gion centrale du lingot. Par ailleurs, le mouvement de grains équiaxes lors de l’application d’un bras-
sage électromagnétique de forte intensité semble accentuer significativement la macroségrégation 
dans la région externe du lingot. Pour un alliage dont l’intervalle de solidification est faible (comme 
l’alliage M5®), nous avons montré que la macroségrégation dépend plus spécifiquement de la convec-
tion forcée due au mode de brassage électromagnétique appliqué au cours de la refusion. 

Mots clés : refusion à l’arc sous vide – procédé VAR – alliage de zirconium – acier – solidification – 
macroségrégation – modélisation mathématique – transferts couplés. 

Modeling and Study of the Macrosegregation  
during Vacuum Arc Remelting 
Application to Zirconium Alloys 

Abstract 
Vacuum Arc Remelting (VAR) is used to produce high performance alloys for the aeronautic (spe-

cial steels, superalloys, titanium alloys) and nuclear (zirconium alloys) industries. As for all casting 
processes, the control of the chemical homogeneity and the metallurgical structure in VAR ingots is 
an important industrial issue. The goal of this thesis is to identify, for zirconium alloys in particular, 
the effects of the natural convection and the forced convection due to the electromagnetic stirring on 
macrosegregation. 

To this purpose, a numerical model has been developed. It is based on the solution of the coupled 
transient energy, momentum and solute transport equations, under laminar or turbulent flow condi-
tions. The solidification modeling accounts for a full coupling between energy and solute transport in 
the mushy zone. The finite diffusion of solutes in both solid and liquid phases can be taken into ac-
count to describe microsegregation. In addition, chemically homogeneous Zircaloy-4 and M5® elec-
trodes have been specially remelted in an industrial VAR furnace at the CEZUS plant in Ugine (Sa-
voie, France). The macrosegregation of the ingots has been measured. 

The comparison between the experimental measurements and the simulation results showed that 
for an alloy with a large solidification interval (like Zircaloy-4), the solutal convection in the mushy 
zone could have an essential influence on the macrosegregation in the inner part of the ingot. Fur-
thermore, the motion of equiaxed grains caused by a strong stirring seems to seriously intensify 
macrosegregation in the outer part of the ingot. For an alloy with a small solidification interval (like 
M5®), we have shown that the macrosegregation depends more specifically on the forced convection 
due to the type of stirring applied during the remelting. 

Keywords: Vacuum arc remelting – zirconium alloy – steel – solidification – macrosegregation – math-
ematical modeling – coupled transfers. 
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