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Introduction générale

Enjeux de la production d’acier

L’émergence de la Chine dans le marché mondial a profondément redistribué les rôles des
pays producteurs d’acier, figure 1a. Avant les années 1998, la Chine produisait moins d’acier que
l’Europe des 28 ou que le reste de l’Asie et de l’Océanie. Depuis 2004, cette affirmation n’est
plus vraie et la Chine est devenue le plus gros pays producteur. Enfin, l’arrivée à maturité de la
production chinoise en 2013 a stabilisé la production mondiale.

L’apparition du géant chinois au rang des acteurs mondiaux a eu des conséquences multiples
sur le marché mondial : concurrence exacerbée, mise en place de barrières tarifaires, fusion de
groupes industriels européens...
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Figure 1 – Évolution de la production d’acier dans le monde (1a) et en France (1b) sur les 20
dernières années (données : world steel association)

Dans ce contexte de mise en tension du marché, la production d’acier française, représentée
en figure 1b, est relativement stable depuis les années 2010 et représente environ 10% de la
production d’acier de l’Europe des 28 (soit 1% de la population mondiale en 2017).

Les enjeux pour les industriels français sont donc majoritairement le maintien des sites de
production et le gain de nouvelles parts de marché. Ces efforts passent notamment par un

3



4 INTRODUCTION GÉNÉRALE

recourt à la recherche et au développement pour produire des aciers en constante amélioration,
plus performants et à des prix toujours plus compétitifs.

Contexte industriel de la thèse

Ascométal est un producteur d’acier basé en France faisant partie depuis 2018 du groupe
Schomlz+Bickenbach. Ce dernier est composé d’autres producteurs d’acier européens comme
illustré en figure 2. Ascométal est composé de trois sites de production (Fos-sur-Mer, Hagondange
et Dunkerque), de deux sites de parachèvement (Custines et Le Marais) et d’un site de recherche
et développement, le CREAS (Centre de Recherche et d’Étude d’AScométal). Les activités
d’Ascométal emploient environ 1200 personnes majoritairement basées en France.

2007 DEUTSCHE EDELSTAHLWERKE

 2007 FINKL STEEL

 2006 

2003 SWISS STEEL

2003 SCHMOLZ + BICKENBACH KG

2003 STEELTEC

2013SALES & SERVICES DIVISION

2018ASCOMETAL

UGITECH

Figure 2 – Représentation du groupe Schmolz+Bickenbach (source : Schmolz + Bickenbach
Group, Brochure de présentation)

Le cœur de marché d’Ascométal est la production de produits longs (fils, billettes, blooms)
en aciers spéciaux. Les différentes cibles sont le secteur automobile, les industries pétrolières et
gazières, le marché roulement et le marché mécanique. Des exemples de pièces produites avec
les nuances d’acier Ascométal sont donnés en figure 3.

(a) Boite de vitesse (b) Trépan de roche à
rouleaux coniques

(c) Roulement (d) Vis et fourreau pour
machine d’injection

Figure 3 – Exemples de pièces produites à partir d’aciers Ascométal



5

Le marché des industries pétrolières et gazières est un marché à haute valeur ajoutée qui
requiert la production de pièces toujours plus homogènes chimiquement. Dans ce contexte, les
mécanismes d’apparition et le contrôle de ces dernières dans les produits vendus par Ascométal
est un enjeu industriel important.

Problématique scientifique

La macrostructure de solidification d’un lingot d’acier est classiquement constituée de trois
zones (figure 4) :

– Une zone de peau composée de grains fins équiaxes

– Une zone colonnaire composée de dendrites principalement orientées dans le sens du
gradient thermique

– Une zone équiaxe centrale. Le passage entre la zone colonnaire et la zone équiaxe est
appelé transition colonnaire/équiaxe.

Zone équiaxe

Moule

Zone
colonnaire

Zone de
 peau

Zone équiaxe

Moule

Zone colonnaire

Zone de peau

Figure 4 – Structure interne d’un lingot d’acier en cours de solidification (image adaptée de
[Dantzig et Rappaz, 2009]). Le liquide non solidifié est représenté en rose.

Les défauts retrouvés pour la voie industrielle "coulée en lingot" sont multiples. Le fabricant
d’acier doit contrôler et limiter le nombre et la taille de certains de ces défauts comme les
inclusions, les porosités ou les ségrégations chimiques. Ces derniers recoupent des phénomènes
allant de l’échelle microscopique (microségrégations) à l’échelle macroscopique.

La macroségrégation est définie comme des hétérogénéités chimiques à l’échelle du lingot. Ce
phénomène est dû au couplage entre la microségrégation – rejet de soluté lors de la solidification à
l’échelle microscopique – et le mouvement relatif entre la phase solide et la phase liquide, [Dantzig
et Rappaz, 2009]. Notamment, ce mouvement relatif peut être provoqué par la sédimentation
des grains équiaxes dans le liquide. Ce dernier est lui-même le siège de mouvements dont la force
motrice peut être la gravité ou le retrait à la solidification. Un profil de macroségrégation le long
de l’axe d’un lingot 100Cr6 pesant 6,2 t réalisé par [Mazet, 1995] est présenté sur la figure 5. La
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Figure 5 – Indice de macroségrégation normalisé sur l’axe d’un lingot 6,2 t 100Cr6 masselotté
issu de la thèse de [Mazet, 1995]

courbe de macroségrégation caractéristique montre que le pied est ségrégé négativement tandis
que la tête de lingot est ségrégée positivement par rapport à la composition nominale.

Pour améliorer les profils de macroségrégation, de nombreuses recherches ont été publiées.
Comme tracé sur la figure 6, le nombre de publications par an sur cette thématique est en
augmentation depuis les années 1990. L’Institut Jean Lamour publie activement sur ces sujets.
Les efforts sont majoritairement portés sur la caractérisation ainsi que sur la modélisation multi-
physique de la solidification, e.g. [Mazet, 1995, Lesoult, 2005, Souhar et al., 2016, Combeau et al.,
2016, Heyvaert et al., 2017].

Pour réduire l’intensité de la macroségrégation, diverses méthodes ont été mises en œuvre.
Une partie d’entre elles s’attache à modifier le procédé en changeant par exemple la lingotière
(forme du moule, masselottage) ou la façon de couler (débits de coulée, brassage électroma-
gnétique), e.g. [Delorme et al., 1977, Kermanpur et al., 2010, Ayata et al., 1984, Kumar et al.,
2012].

La taille, la forme et la morphologie des grains équiaxes sont de première importance dans
l’établissement de la macroségrégation puisqu’elles déterminent la façon dont les grains bougent
dans le liquide. Un fois les grains empilés, ces paramètres régissent aussi la perméabilité du milieu
poreux et donc la manière dont le liquide pénètre dans le solide empilé. Ces deux faits ont été
démontrés par l’utilisation de modèles numériques multiphysiques validés par des expériences
industrielles, [Combeau et al., 2009, Založnik et Combeau, 2009, Leriche et al., 2015, Heyvaert
et al., 2017, Combeau et al., 2016].

Le but de cette thèse est de tester un moyen expérimental pour réduire la taille des grains
équiaxes appelé "inoculation du métal liquide".
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Figure 6 – Évolution du nombre d’occurrence du terme "Macroségrégation" dans les titres et
résumés scientifiques (courbe réalisée avec les outils de www.webofknowledge.com d’après une
idée de H. Combeau)

Organisation du manuscrit

Le manuscrit est découpé en quatre chapitres s’attachant respectivement à décrire :

– l’état de l’art sur l’inoculation des aciers et sur la caractérisation des structures de
solidification,

– les protocoles expérimentaux et matériaux utilisés,

– la mise en place de techniques de caractérisation des structures de solidification équiaxes
dendritiques et

– les essais d’inoculation sur des nuances d’aciers pour des échelles allant de celle du
laboratoire à celle industrielle.

Les contributions suivantes ont notamment été utilisées pour la rédaction de ce manuscrit :

– Inoculation in Lab Scale Low Alloyed Steel Castings, [Gennesson et al., 2017]

– Inoculation Experiments in Lab Scale Castings of Low Alloyed Steel, [Gennesson et al.,
2018a]

– Three Dimensional Methodology to Characterize Large Dendritic Equiaxed Grains in
Industrial Steel Ingots, [Gennesson et al., 2018b]

– True Solidification Grain Size in Industrial 100Cr6 Ingot, [Gennesson et al., 2018c]

www.webofknowledge.com
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– In prep : Cerium Effect on Solidification Structures in low alloy 42CrMo4 Steel, [Gen-
nesson et al., prepa]

– In prep : Inoculation Effect on the Solidification Structure and Microsegregation In-
tensity by Direct Powder Addition into 42CrMo4 Low Alloyed Steel, [Gennesson et al.,
prepb]
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Dans un premier temps, l’état de l’art concernant l’inoculation des aciers sera présenté.
Comme l’inoculation est une technique visant à modifier la microstructure, la quantification de
ses effets est une étape clef. La seconde partie s’attachera donc à présenter l’état de l’art des
techniques de caractérisation de la taille des grains équiaxes dendritiques. Ainsi, l’ensemble de
la démarche scientifique, inoculation suivie de la caractérisation des effets de cette inoculation,
sera couverte.

1.1 Inoculation des aciers

1.1.1 Germinations homogène et hétérogène

La compréhension des principes de base de la germination de la phase solide à partir de
la phase liquide est au centre même de la solidification. Pour cela, [Dantzig et Rappaz, 2009]
donnent des outils pour bien appréhender les phénomènes.

1.1.1.1 Germination homogène

La théorie la plus simple est celle de la germination homogène. Dans le cadre de celle-
ci, la germination consiste en « l’apparition spontanée de groupes d’atomes cristallins dans un
liquide dépourvu d’impuretés », [Dantzig et Rappaz, 2009]. Il est possible de décrire l’énergie
libre associée à la formation d’un de ces groupes, et donc, sa stabilité dans le liquide.

Considérons une phase liquide homogène à une température plus faible que sa température
de fusion. Cette différence de température, appelée surfusion, est supposée faible. Ensuite, dans
le liquide, considérons un germe solide sphérique de rayon R, qui apparaît grâce aux mouvements
aléatoires des atomes dans le liquide. L’interface entre ce germe et le liquide est supposée lisse
(sharp interface en anglais) et le solide est traité comme continu, ce qui signifie que le rayon R
du germe est grand devant les dimensions caractéristiques de l’interface (typiquement quelques
diamètres atomiques). L’équilibre thermique et mécanique est supposé atteint. Avec ces hypo-
thèses, la différence d’énergie libre, ∆G, du système entre l’état liquide avec et sans germe solide
peut s’écrire :

∆G = −4
3πρR

3∆sf∆T + 4πR2γsl (1.1)

avec :

– ρ, densité de la phase solide

– ∆sf , entropie massique de fusion

– ∆T , surfusion

– γsl, énergie de surface solide / liquide

L’équation 1.1 met directement en évidence deux types de contributions :

– La première, en R3, est de nature volumique. Elle est favorable du point de vue éner-
gétique car toujours négative.
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– La seconde, en R2, est de nature surfacique et toujours positive.

La différence de signe entre les deux termes montre la compétition entre les contributions sur-
facique et volumique. Cette compétition est illustrée dans la figure 1.1 pour le cas de l’austénite
(données issues de [Dantzig et Rappaz, 2009]).
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Figure 1.1 – Énergie libre d’un germe sphérique d’austénite dans un liquide surfondu (∆T =
7 K)

Une étude mathématique de l’équation (1.1) révèle que le germe sera à l’équilibre (d∆G/dR =
0) pour le rayon critique, Rc. Au-delà de Rc, l’augmentation du rayon du germe permet une di-
minution de l’énergie totale du système. Le rayon critique (barre verticale noire sur la figure 1.1)
est atteint lorsque ∆G, est maximale. Ce maximum, ∆Ghomon , est appelé barrière pour la ger-
mination homogène et vaut :

∆Ghomon = 4πγslR2
c

3 (1.2)

avec :

– Rc = 2Γsl/∆T

– Γsl, coefficient de Gibbs-Thomson

Pour le cas de l’austénite, ce modèle prédit qu’un germe de 1000 atomes sera formé à partir
d’une surfusion de l’ordre de 500K. Hors, une telle surfusion n’est pas rencontrée dans la plupart
des procédés conventionnels de solidification. Ce modèle est donc insuffisant pour les décrire de
manière réaliste.
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1.1.1.2 Germination hétérogène thermiquement activée

Le modèle de germination hétérogène suppose que la germination se produit sur une surface
étrangère telle que les parois d’une lingotière ou une inclusion. La forme du germe solide est
hémisphérique de rayon R, ce qui présuppose que l’énergie de surface est isotrope et que les
effets gravitationnels sont négligés.

Les énergies interfaciales en présence – respectant l’équation de Young-Laplace – sont repré-
sentées sur la figure 1.2.

R
Particule étrangère

θ
γps

γsl

γpl

Figure 1.2 – Énergies interfaciales lors de la germination d’un solide hémisphérique à une
interface particule étrangère/liquide (image adaptée de [Dantzig et Rappaz, 2009]). γsl, γpl et
γps désignent respectivement l’énergie interfaciale solide/liquide, particule étrangère/liquide et
particule étrangère/solide. θ est l’angle de mouillage solide/particule étrangère.

De la même manière que précédemment, il est possible d’exprimer la différence d’énergie
libre, ∆G, générée par la présence de ce germe à l’équilibre mécanique dans le liquide :

∆G = (−4
3πρR

3∆sf∆T + 4πR2γsl)f(θ) (1.3)

avec

– f(θ) = (2 + cosθ)(1− cosθ)2/4

– θ, angle de mouillage solide/particule étrangère compris dans [0, π/2]

L’équation 1.3 est en fait l’équation 1.2 corrigée par une fonction, f(θ), dépendant des
énergies interfaciales en présence. Les cas θ = 0◦ et θ = 90◦ correspondent respectivement
au cas de mouillage parfait et de non-mouillage. Le mouillage parfait correspond en fait à des
conditions épitaxiales, c’est-à-dire, une compatibilité cristallographique parfaite entre le solide
et le substrat.

Ce modèle prédit des surfusions plus réalistes que le modèle de germination homogène pour
des particules possédant un faible angle de mouillage avec le solide dans des conditions normales
de refroidissement. Cependant, il prévoit aussi que la densité finale de grains est indépendante
des conditions de refroidissement car tous les sites de germination disponibles sont utilisés. Ceci
ne permet notamment pas de prédire les densités de grains plus élevées obtenues lorsque la
vitesse de refroidissement augmente, [Dantzig et Rappaz, 2009].
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1.1.2 Principes de l’inoculation dans les alliages métalliques

1.1.2.1 Définition de l’inoculation

D’après le dictionnaire du Larousse, l’inoculation peut être définie comme "l’addition d’un
inoculant dans un métal ou un alliage fondu (généralement pratiquée avant la coulée, l’ino-
culation permet notamment d’améliorer les propriétés mécaniques des fontes)". Il est précisé
qu’un inoculant est une "substance ajoutée à un métal ou à un alliage fondu pour accélérer la
solidification".

Le but de l’inoculation tel que défini dans le Larousse, i.e. "accélérer la solidification", reste
assez vague sur les moyens employés et sur les mécanismes entrant en jeu. En effet, la pluralité
de formes et d’actions des inoculants est bien illustrée dans la littérature.

Par exemple, l’ajout de quatre plaques d’acier par [Gorin, 1994] de dimensions 2,7 m×2,1 m×
5 mm dans un lingot d’acier faiblement allié de 54 t ou de billes d’acier par [Sang et al., 2010]
de 2 cm de diamètre lors du remplissage d’un lingot d’acier faiblement allié de 65 cm de hauteur
et de 28 cm de diamètre constituent des essais d’inoculation. Dans ces deux dernières études, les
visées de l’inoculation étaient respectivement de limiter les courants de convection et d’évacuer
la surchauffe.

Une des fonctions possibles de l’inoculation est de favoriser la germination. Cette fonction est
celle étudiée dans le cadre de cette thèse. Sauf mention contraire, l’inoculation sera donc définie
comme un ajout dans le métal liquide visant à augmenter le nombre de sites pour la germination
hétérogène. Les inoculants visant à favoriser la fragmentation des structures dendritiques sont
exclus de la suite du propos.

1.1.2.2 Exemple d’ajouts d’inoculant dans les alliages aluminium [Dantzig et Rap-
paz, 2009]

L’ajout d’alliages inoculants dans les métaux liquides est couramment réalisé dans le cas de
la coulée semi-continue à refroidissement direct des alliages à base d’aluminium (direct-chill semi
continuous casting). Les alliages inoculants ajoutés sont généralement de type Al - 3 pds%Ti -
1 pds%B ou Al - 5 pds%Ti - 1 pds%B. Ils contiennent initialement des particules de Al3Ti et de
TiB2. Contrairement aux particules de Al3Ti, les particules de TiB2 sont stables dans le liquide.
Ces particules peuvent alors servir de sites de germination et promouvoir la formation d’une fine
structure équiaxe. La masse d’addition de l’alliage est usuellement comprise entre 0,1 et 1 pds%.

De nombreuses études ont porté sur ce type d’inoculation. Elles permettent de mettre à
jour la difficulté d’inoculer efficacement un alliage. Les mécanismes mis en jeu doivent donc être
bien compris pour pouvoir maîtriser l’inoculation. En effet, l’ajout d’un alliage contenant des
particules de TiB2 n’est pas toujours suffisant. [Greer et al., 2003, Quested et Greer, 2005] ont
proposé une description de la germination de la phase aluminium sur ces particules. Pour cela,
ils ont observé la cristallisation d’un verre métallique d’alliage d’aluminium (Al85Y8Ni5Co2) au
microscope électronique en transmission haute résolution. Leurs observations montrent que la
phase aluminium ne croît pas directement sur les particules de TiB2. En effet, il y a d’abord
germination d’une phase Al3Ti sur laquelle la phase aluminium vient croître épitaxialement. La
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présence de titane en excès dans le métal liquide apparaît comme une condition nécessaire pour
la croissance de la phase intermédiaire et donc par extension pour la réussite de l’inoculation.

De plus, l’ajout de certains éléments chimiques peut suffire à modifier le résultat final de
l’inoculation [Bunn et al., 1999, Dantzig et Rappaz, 2009]. Il a par exemple été montré que
l’ajout de silicium jusqu’à 3 pds% a une influence positive sur la taille finale de grain. Cette
influence est due à la limitation de la croissance du solide par le silicium à l’état solutal (i.e.
influence sur le facteur de restriction de croissance). Cependant, pour des teneurs supérieures
à 3 pds%, l’effet est délétère et la taille de grain augmente avec la teneur en silicium. Grâce à
l’utilisation d’un verre métallique, il a été montré qu’un film de TiSi2 se forme – au bout d’un
temps suffisamment long – sur les particules de TiB2. Ce type de phénomène d’empoisonnement
se retrouve aussi lorsque l’alliage aluminium comporte du zirconium. Ici, la couche de Al3Ti est
remplacée par une couche de Al3Zr.

De nombreux facteurs peuvent être responsables de l’échec de l’inoculation. Pour une ino-
culation réussie, il convient de sélectionner correctement les inoculants utilisés et les conditions
de leur utilisation.

1.1.3 Sélection d’inoculants efficaces

L’objectif de cette partie est de dresser une liste de critères permettant la sélection d’un
inoculant pour affiner la structure de solidification d’un métal.

1.1.3.1 Types d’inoculation et contraintes inhérentes

Deux familles d’inoculants peuvent être distinguées suivant leur mécanisme d’action :

Inoculation endogène : Dans ce cas, il s’agit d’ajouter un ferroalliage ne comportant
pas de particules sur lesquelles le solide va germer. Ces particules doivent donc germer dans
le métal liquide.

Inoculation exogène : À l’inverse, une inoculation exogène ajoute directement les
particules hétérogènes dans le liquide. Ces particules peuvent ou non être contenues dans
une matrice métallique.

L’étude bibliographique suivante permet de donner des outils pour mieux appréhender les
différents problèmes pouvant intervenir lors de l’inoculation d’un métal. Les étapes clefs de l’ino-
culation endogène et exogène sont différentes : la première vise la formation d’une distribution
de particules de tailles spécifiques tandis que la seconde cherche à bien introduire les particules
dans le liquide.

1.1.3.2 Compatibilité des surfaces en présence

Comme le but final est d’assurer la croissance de la phase primaire de l’acier (ferrite δ
ou austénite γ) sur une particule, il faut en premier s’intéresser aux énergies interfaciales en
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présence. Ainsi, une condition nécessaire pour qu’une phase puisse croître sur une particule
solide est que : [Stefanescu, 2008]

γpl � γps + cos θ · γsl (1.4)

avec :

– γxy, énergie interfaciale entre la phase x et la phase y

– θ, angle de mouillage

– l, métal liquide

– s, métal solide

– p, particule

Si la condition (1.4) est remplie, le solide mouille complètement la particule hétérogène.
Néanmoins, dans la pratique, il est difficile de trouver les valeurs des énergies interfaciales.

Il est donc plus simple de s’intéresser à la compatibilité cristalline des réseaux cristallins de la
particule inoculante et du futur solide. L’hypothèse implicite ici est que la compatibilité cristal-
line est une condition nécessaire pour assurer un bon mouillage du solide sur la particule et donc
pour respecter la condition 1.4. Le cas le plus intéressant pour l’inoculation correspond à une
situation d’isomorphisme. Dans ce cas, le solide et la particule ont des structures cristallogra-
phiques et des paramètres de maille similaires. Cependant, l’isomorphisme est une condition très
limitante et des relations d’épitaxie peuvent suffire. L’épitaxie nécessite uniquement l’existence
de plans cristallins analogues dans les deux solides. [Stefanescu, 2008]

L’approche intuitive, proposée par [Turnbull et Vonnegut, 1952], quant à la comparaison de
deux réseaux cristallins est de calculer :

δTV = 100 · dp − ds
ds

(1.5)

avec :

– δTV , écart paramétrique selon [Turnbull et Vonnegut, 1952]

– di, distance interatomique dans la phase i selon une direction à faible indice de Miller

[Bramfitt, 1970] a proposé de généraliser l’équation 1.5 pour prendre en compte un ensemble
de plans et de directions dans les arrangements cristallographiques du substrat et de la phase
primaire au travers de conditions du type :

Condition 1 : Plans cristallins parallèles : (hkl)s//(hkl)p

Condition 2 : Directions parallèles : [uvw]s//[uvw]p
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Ainsi, l’équation (1.5) devient :

δ
(hkl)p
(hkl)s = δb = 100 ·

3∑
i=1

|d[uvw]ip · cos(β)− d[uvw]is |
3 · d[uvw]is

(1.6)

avec :

– δb, écart paramétrique

– β, angle entre les deux directions [uvw]ip et [uvw]is

[Bramfitt, 1970] étudie la nucléation de la ferrite δ sur une particule de carbure de tungstène
(WC) qui ne peut être expliquée par la seule équation (1.5). Les directions à faibles indices
de Miller dans la ferrite δ et WC sont respectivement ([001], [11̄1], [11̄0]) et ([1̄21̄0], [2̄110],
[1̄010]). Le paramètre de maille à 1537 ◦C de la ferrite δ (cubique centrée) est 2,9315Å. Pour
WC (hexagonal), les paramètres de maille sont : 2,9063Å (a0) et 2,8368Å (c0).

Le tableau 1.1 montre que le décalage atomique ferrite/carbure de tungstène obtenu entre
les plans (110) et (0001) est le plus faible et vaut 12,7%.

Tableau 1.1 – Calcul du décalage atomique entre WC et la ferrite δ selon [Bramfitt, 1970]

Plans parallèles Directions parallèles Décalage atomique (%)

(100)δ // (0001)WC [001]δ // [1̄010]WC 35

(111)δ // (0001)WC [11̄0]δ // [1̄21̄0]WC 29,4

(110)δ // (0001)WC [001]δ // [1̄21̄0]WC 12,7

[Bramfitt, 1970] a avancé une corrélation empirique entre le décalage atomique et l’efficacité
de l’inoculant. L’établissement de cette corrélation a été effectué à l’aide de mesures de surfusion
par un thermocouple introduit dans 100 g de fer pur liquide inoculé par 50mg de vingt poudres
différentes (granulométrie moyenne : 44 µm).

Avec cette étude, [Bramfitt, 1970] propose que l’inoculation est :

– efficace pour δb < 6 % (poudre de TiN, TiC et SiC).

– modérément efficace pour 6 % < δb < 12 % (poudres de ZrN, ZrC et WC).

– peu efficace pour δb > 12 % (reste des poudres dont HfC, TaC, BN).

À noter que d’autres études – [Nakajima et al., 2003, Takahashi et al., 1987, Ohashi et al.,
1976, Fischer et Ackermann, 1967] – confirment le lien entre δb et la surfusion en utilisant
différents protocoles expérimentaux.

Pour être encore plus précis, d’autres facteurs devraient être pris en compte tels que la
nature chimique ou les caractéristiques topographiques de la surface du substrat, [Pound, 1958,
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Sundquist et Mondolfo, 1961]. De plus, [Tiller et Takahashi, 1969] ont proposé d’ajouter une
contribution de nature électrostatique. De cette manière, la tension superficielle est de la forme :

γsp ' γb + γél (1.7)

avec :

– γb, composante de la tension interfaciale due au décalage atomique

– γél, composante électrostatique de la tension interfaciale

Lors de la formation du solide sur une particule, une redistribution des charges peut se
produire pour permettre aux potentiels chimiques de s’égaliser. Il faut donc corriger la tension
interfaciale solide/liquide avec un terme toujours négatif, γél.

Il est donc facile de comprendre que dans certains cas, la non-cohérence des réseaux cristallins
peut être compensée s’il est facile de répartir les charges de part et d’autre de l’interface. Dans
le cas de l’inoculation d’un métal liquide, les particules inoculantes devront donc exhiber une
faible résistivité électrique aux températures usuelles de fabrication de l’acier.

Dans le cas de mauvais conducteurs électriques, à l’instar des oxydes, ce critère n’est pas
rédhibitoire. En effet, dans ce cas, γél ' 0. Il suffit donc d’avoir des réseaux cristallins permettant
une cohérence, c’est-à-dire, γb proche de 0. Au vu du manque d’information sur la composante
électrostatique, ce paramètre ne sera pas considéré dans la suite du propos.

1.1.3.3 Germination et stabilité des particules inoculantes

Le critère de tension superficielle n’est pas une condition suffisante pour assurer une inocu-
lation réussie. Pour s’assurer que le solide puisse germer, il faut que la particule puisse se former
et/ou survivre dans le métal liquide.

La germination des particules inoculantes dans le liquide est importante, par exemple, dans
le cas d’ajout de ferroalliage de cérium. Si la germination des oxydes/sulfures de cérium ne se
produit pas, la germination de la phase ferritique sur ces particules ne peut pas arriver. Pour le
cas ou l’inoculation est effectuée par ajout direct de particules, ce problème ne se pose pas.

Un premier critère de sélection est que la température de fusion des particules soit supérieure
à la température du bain liquide. Cependant, il faut aussi s’assurer que ces particules ne vont
pas se dissoudre ou au moins que leur dissolution soit très lente. Pour cela, un outil utile est le
produit de solubilité, [Ghosh, 2000].

Considérons le cas général de la dissolution d’une inclusion < MαXβ > dans le fer liquide à
la température T :

< MαXβ > → α[M ] + β[X] (1.8)

Les notations [X] et < MαXβ > désignent respectivement X dissous dans le fer liquide et
MαXβ solide.
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La constante d’équilibre de la réaction 1.8, K(T ), peut s’écrire comme :

K(T ) = hαM · h
β
X

hMαXβ

(1.9)

avec :

– i, élément ou composé chimique (ici i = M , i = X ou i = MαXβ)

– T, température du bain liquide

– hi, activité de l’élément ou composé i

En considérant que le composé MαXβ est pur, il est possible de supposer que hMαXβ = 1 et
d’exprimer les activités restantes comme :

hi = fi · pds%i (1.10)

avec :

– fi, coefficient d’interaction de l’élément i

– pds%i, fraction massique de l’élément i

Dans le cadre de l’hypothèse d’une solution idéale, les coefficients d’activité valent l’unité.
L’équation 1.9 devient alors :

K(T ) = pds%Mα · pds%Xβ (1.11)

La validité de l’hypothèse de solution idéale est discutable. Cependant, en posant cette condi-
tion, il devient possible de comparer – à moindre effort – la solubilité de différentes particules. En
effet, la littérature fournit de nombreuses valeurs d’énergies standard de formation, ∆G0

r(298 K),
à partir des états de référence de la réaction (1.8). Il est supposé que les enthalpies et entro-
pies de cette énergie de réaction ne dépendent pas de la température. Finalement, K(T ) peut
s’exprimer par des relations du type :

lnK(T ) = − 1
RT
·∆G0

r(T ) (1.12)

À la température T, en combinant les équations 1.11 et 1.12, le produit de solubilité, ps, est
calculé comme :

log (pds%M) = − 1
RTα · ln 10 ·∆G

0
r(T ) −(β/α) log (pds%X)

= −ps −(β/α) log (pds%X)
(1.13)

En utilisant l’équation (1.12), il devient possible de comparer la stabilité de différents solides
dans l’acier en calculant les valeurs des produits de solubilité, logK(T ), respectifs à une tem-
pérature représentative de la coulée des lingots d’acier. À température fixée, plus le produit de
solubilité est faible, plus le composé à une zone de stabilité grande.
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1.1.3.4 Conservation des particules inoculantes dans le liquide

Comme chaque particule inoculante représente un site potentiel de germination, il est impor-
tant d’en conserver le maximum. Il existe de nombreux phénomènes d’élimination des inclusions
dans les métaux liquides comme la perte d’inclusions par collage aux parois de la lingotière ou
la flottaison/sédimentation, [Zhang et al., 2000].

Le comportement d’une particule déposée à la surface d’une goutte d’acier liquide peut être
décrit grâce au bilan des forces appliquées, [Thomas et al., 2014]. Pour cela, la tension de surface
et l’angle de mouillage doivent être connus. Ces données pour l’acier liquide sont très difficiles à
obtenir et dépendent fortement de la teneur en oxygène de la phase gazeuse, [Stouvenot et Gaye,
1995]. De plus, de nombreux facteurs chimiques ou physiques sont susceptibles de modifier la
tension interfaciale, voir à ce sujet, [Tiller et Takahashi, 1969]. Une autre façon simple doit être
utilisée.

Quelques outils pour comprendre si les particules vont avoir tendance à suivre le mouvement
de la phase liquide sont accessibles facilement. Pour cela, il suffit de se placer en régime laminaire
pour des particules sphériques sur lesquelles viennent agir la poussée d’Archimède et le poids.
La vitesse maximale atteinte par une particule sphérique émergée dans un liquide immobile, vT ,
est estimée à faible nombre de Reynolds par la loi de Stokes, [Lamb, 1932] :

vT = 2g
9µ · (ρs − ρl) · r

2 (1.14)

avec :

– µ = 4× 10−3 Pa s−1, viscosité dynamique à 1600 ◦C (fixée d’après les valeurs pour un
Fe-1 pds%C, [Stouvenot et Gaye, 1995])

– g, intensité de la gravité

– ρl et ρs, respectivement densité du liquide et densité de la particule solide

– r, rayon de la particule

Le diamètre des inclusions doit être limité pour éviter des problèmes de sédimentation/flot-
taison. L’augmentation du diamètre peut notamment être provoquée par collisions successives
entre particules, par une croissance contrôlée uniquement par la diffusion ou encore par mûris-
sement d’Ostwald, [Suzuki et al., 2001]. Il apparaît difficile de contrôler facilement ces différents
mécanismes de croissance. Par contre, il est établi que la turbulence est une source supplémen-
taire de collision et donc d’agrégation des particules, [Zhang et al., 2000]. La diminution du
temps de brassage électromagnétique peut donc être recommandée pour un essai d’inoculation.

Bien que la problématique de sédimentation/flottaison amène à viser l’obtention de particules
de tailles réduites, il faut cependant éviter d’obtenir ou d’introduire des particules inoculantes
trop petites. La taille idéale des particules inoculantes doit se situer autour du micron. En effet,
en deçà de 1 µm, il est considéré que la surfusion de germination (∝ 1/d) est trop importante
pour permettre la germination hétérogène. Au-delà de 1 µm, en plus du risque de flottaison/-
sédimentation, de telles inclusions pourraient détériorer les propriétés mécaniques du produit
final. [Grong et al., 2006]
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De la même manière, il peut aussi être intéressant de sélectionner un précipité avec une
différence de densité solide / liquide, ∆ρ, bien choisie. Dans le cas où cette dernière tend vers
zéro, les particules auront tendance à suivre les mouvements du liquide. Dans cette situation,
les particules ne sédimenteront et ne flotteront pas. Par contre, le problème de l’addition de
l’inoculant dans le métal liquide se pose quand les densités de l’inoculant et du métal liquide
sont très différentes. Si l’expérience consiste à ajouter la particule directement dans le liquide,
la flottaison peut gêner l’introduction de l’inoculant dans le liquide.

En résumé, les paramètres taille et densité des particules sont utiles pour la sélection des
systèmes inoculants. L’importance de ces deux paramètres est en lien direct avec le procédé
expérimental (brassage, temps de solidification du lingot...).

1.1.4 Paramètres expérimentaux importants

Les paramètres évoqués ci-dessus concernent essentiellement le choix d’un système inoculant.
Autrement dit, ce qui a été dit précédemment est en lien avec la nature de la particule introduite
dans le liquide. D’autres données, en relation avec le procédé, sont néanmoins à prendre en
compte. Ici, les conditions expérimentales d’ajout de l’inoculant seront étudiées.

1.1.4.1 Généralités

Dans la littérature, certaines tendances générales se dégagent de l’ensemble des expériences
d’inoculation réalisées :

Atmosphère de l’essai : Dans la majorité des cas, les essais sont réalisés sous at-
mosphère neutre d’argon.

Taille du lingot : Le panel des tests de la littérature montre que l’usage de petits
lingots n’est pas une limitation pour un essai d’inoculation. Par exemple, [Guo et Suito,
1999] ont inoculé des lingots de 70 g. Chaque format de lingot possède des contraintes qui
lui sont propres et qui doivent être prises en compte. Par exemple, les problématiques de
flottaison/sédimentation ne seront pas les mêmes dans un lingot de laboratoire de quelques
centimètres et dans un lingot industriel de plusieurs mètres.

Surmodification : Il semble exister, pour certains inoculants, une quantité maxi-
male d’ajout. Au-delà de cette quantité, l’ajout d’inoculant fait augmenter la taille de
la structure de solidification. Dans certains cas, les propriétés mécaniques peuvent même
être détériorées. Cet effet de surmodification a été constaté par [Fu et al., 2007, Liu et al.,
2015, Zhang et al., 2017] pour des ajouts de cérium, par [Ohno et Matsuura, 2008] pour
des ajouts de titane et par [Chaus et Porubski, 2012] pour des ajouts de tungstène. Les
différents auteurs n’ont pas fourni d’explications. Pour le cas de trop grands ajouts de cé-
rium, les oxydes et les sulfures peuvent ne pas être les seules inclusions formées : [Kukhtin
et Cheremnykh, 1980] ont mis en évidence la présence d’inclusions pouvant contenir les
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éléments P, As, Sb, Pb, Bi, Sn, ou Cu pour un ajout supérieur à 0,15 pds%Ce après désoxy-
dation du métal liquide (sous réserve que la concentration de ces éléments soit suffisante).

1.1.4.2 Moment de l’ajout

De nombreuses méthodes sont décrites par [Waudby, 1978] pour le cas d’addition de Misch-
métal ou de siliciures de terres rares dans des lingots industriels. Ainsi, l’addition peut aussi
bien s’effectuer en poche (par plongée, durant le versement, du bullage gazeux ou de la remise
en poche) qu’en lingotière (avant, lors ou après la coulée). Il existe donc de nombreuses possi-
bilités pour inoculer le métal liquide. Le choix de l’une ou l’autre de ces techniques dépend des
contraintes industrielles et du but de l’inoculation.

Pour des expériences de laboratoire, les moments possibles d’addition peuvent aussi se dé-
couper en trois périodes : avant la fusion du métal, après la fusion du métal et avant le début de
la solidification en lingotière. Dans la littérature, il ne semble pas exister de recommandations
particulières quant au mode d’addition. Par contre, il est utile de savoir que la composition
du liquide a une importance sur le résultat de l’inoculation. Par exemple, [Guo et Suito, 1999]
ont montré que la nature des inclusions peut être changée en jouant sur la désoxydation/resul-
furisation du métal liquide. Ainsi, trois types d’échantillons totalement différents peuvent être
obtenus :

– Si le liquide n’a pas été désoxydé, le cérium est majoritairement présent sous la forme
d’oxydes.

– Si le liquide a été uniquement désoxydé, le cérium est majoritairement présent sous
forme solutale.

– Si le liquide a été désoxydé et resulfuré, le cérium est majoritairement présent sous la
forme de sulfures.

L’étude de [Li et al., 1988] fournit un autre exemple de l’importance du moment de l’ajout de
l’inoculant dans un acier préalablement désoxydé. Elle montre que l’ajout de l’inoculant dans le
moule permet une inoculation plus efficace qu’un ajout dans le four. Les espacements primaires
et secondaires sont plus fins et la zone équiaxe est plus grande. D’après eux, la différence entre les
deux méthodes d’ajout est uniquement liée au temps de maintien après l’ajout du cérium. Dans
le cas de l’addition dans le four, ce temps de maintien est suffisamment long pour dissoudre
l’ensemble du cérium et, ensuite, former des oxysulfures de cérium. Il ne reste donc plus de
cérium dissous dans l’acier et l’effet de ce dernier sur la structure de solidification est donc
perdu. Cette explication est probablement incomplète car l’effet affinant des oxysulfures sur la
structure de solidification a été mis en évidence par d’autres études (voir [Guo et Suito, 1999]).

Pour conclure, il est donc important de bien choisir le moment de l’addition en fonction de
la population inclusionnaire souhaitée.
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1.1.4.3 Brassage

Le choix de brasser le liquide est un paramètre important car les mouvements du liquide
peuvent être responsables de l’élimination des particules inoculantes. Comme dit précédemment,
le nombre de collisions particule/particule et particule/moule peut augmenter créant ainsi de
larges amas de particules. Ces larges amas flotteront et sédimenteront plus vite.

[Mizumoto et al., 2008] ont étudié l’influence du brassage lors d’un essai d’inoculation d’acier.
Leur expérience consiste en l’ajout d’un ferroalliage de niobium et d’azote contenant des carbures
de niobium dans un acier austénitique. Dans leur cas d’étude, ils ont comparé les structures de
solidification sans et avec brassage par un barreau de silice pendant 5 s. Avec leur résultat, il est
possible de dire qu’un temps minimal de brassage semble nécessaire. L’utilité de ce dernier est
probablement de répartir dans le liquide l’ensemble des particules inoculantes.

1.1.4.4 Temps de maintien

Le temps de maintien entre l’ajout des particules et le début de la coulée est un paramètre
expérimental important. Comme pour le brassage, en augmentant ce temps de maintien, les
particules auront plus de temps pour être évacuées du liquide.

[Mizumoto et al., 2008] ont aussi analysé l’effet du temps de maintien avant le refroidissement
à l’air de leur échantillon. Avant la phase de maintien proprement dite, l’acier était brassé
pendant 5 s avec un barreau de silice et inoculé par un ajout de 3 pds% d’inoculant exogène de
Fe – 30 pds%Nb – 2 pds%N. Les particules de poudre inoculante étaient d’une taille de l’ordre
de 1,25mm et contenaient une distribution de carbure de niobium. À partir d’un maintien de
60 s, l’effet inoculant n’est plus conservé. Les auteurs avancent que les carbures de niobium ont
un taux de dissolution élevé dans l’acier liquide. Ainsi, augmenter le temps de maintien revient
à permettre la dissolution complète des particules inoculantes. La répétition des expériences en
passant à des tailles de poudre inoculante de l’ordre de 0,75mm semble conforter cette hypothèse.
Ici, l’efficacité inoculante est perdue dès 5 s de maintien.

Une seconde étude de [Wang et al., 2012a] s’est aussi intéressée à l’effet du temps de maintien
après l’inoculation d’un acier inoxydable ferritique par 2 pds% d’alliage inoculant avant la coulée
en lingotière. L’alliage inoculant était de type Fe – Ti – N et contenait des nitrures de titane.
Ici, les temps de maintien vont de la dizaine de secondes à la dizaine de minutes. La conclusion
de l’étude est que le temps de maintien doit être très faible (de l’ordre de la dizaine de secondes)
pour obtenir une inoculation optimale en termes de taille des grains équiaxes et d’étendue de la
zone équiaxe.

En plus de cela, [Wang et al., 2012a] ont aussi montré que ce comportement dépend de la
quantité initiale en ajoutant 1 ou 2 pds% d’alliage inoculant. L’influence du temps de maintien
sur la taille de grains équiaxes est visible sur la figure 1.3.

Plus la concentration d’inoculant est importante, plus l’effet inoculant perdure longtemps.
Les auteurs évoquent une variation du nombre de nitrures de titane présents à l’instant initial.

Par ailleurs, il est clair que l’efficacité de l’inoculation passe par un minimum avec l’augmen-
tation du temps de maintien. D’après les auteurs, il semble donc exister une compétition entre
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Figure 1.3 – Influence du temps de maintien sur la taille de grains équiaxes pour deux teneurs
en inoculant différentes par [Wang et al., 2012a]

deux phénomènes différents. Après l’ajout de l’alliage inoculant, une partie des nitrures de titane
se dissolvent dans le liquide. L’inoculant devient donc de moins en moins efficace car le nombre
de sites de germination diminue. Il s’agit de la première partie de la courbe. Par contre, si le
temps de maintien est suffisamment long, beaucoup de particules ont été dissoutes. Le liquide
est donc suffisamment enrichi pour que des nitrures de titane précipitent à nouveau en début de
solidification par rejet de soluté. De cette manière, le nombre de sites de germination augmente
à nouveau, entraînant un regain d’efficacité de l’inoculation.

1.1.4.5 Surchauffe

[Wang et al., 2012a] ont coulé différents lingots inoculés au TiN avec différentes valeurs de
surchauffe. D’après les auteurs, l’augmentation de la température du bain liquide a un effet sur
le produit de solubilité. Autrement dit, plus la température du bain est importante, plus un
nombre important de particules de TiN va être dissous. L’ensemble de ces particules dissoutes
vient diminuer le nombre de sites de germination supplémentaires apportés par l’inoculation.

[Haakonsen et al., 2011] confirment l’impact de la surchauffe sur le résultat de l’inoculation
dans le cas d’ajout de cérium dans une nuance d’acier austénitique haut manganèse. Comme
pour l’étude précédente, il est ici conclu qu’il faut limiter le plus possible la surchauffe pour
obtenir une inoculation efficace. Les auteurs expliquent cette tendance par une augmentation de
la zone en surfusion à l’avant du front de solidification lors d’une coulée à faible surchauffe.
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1.2 Synthèse des essais d’inoculation menés dans la littérature

La littérature décrivant des expériences d’inoculation de métaux liquides est très fournie. En
effet, l’inoculation peut viser plusieurs objectifs différents comme l’affinement de la structure de
solidification, l’affinement de la microstructure (voir par exemple [Thewlis et al., 2008, Sarma
et al., 2009]), la modification des inclusions (voir par exemple [Nakajima et al., 2006]) ou encore
l’amélioration des propriétés mécaniques (voir par exemple [Taguchi et al., 2008]). Bien que
l’inoculation puisse agir sur tous ces facteurs, la plupart des études se focalisent uniquement
sur l’un des objectifs précédents. Le nombre de publications s’intéressant à l’inoculation comme
moyen d’affinement de la structure de solidification est, quant à lui, relativement limité.

Il s’agit donc ici de présenter de manière qualitative l’ensemble des résultats concernant
l’affinement de la structure de solidification des aciers par inoculation du métal liquide. Les
cas des aciers fortement chargés contenant du nickel et des fontes ne sont pas traités. Il en va
de même pour tous les aciers dont le premier solide est austénitique. Sauf mention contraire,
l’ensemble des lingots étudiés étaient des lingots de laboratoire (< 1 kg).

1.2.1 Ajout de titane

Le titane est l’espèce inoculante la plus citée dans la littérature pour l’inoculation de la
ferrite. Des études récentes – [Sasaki et al., 2008, Sasaki et al., 2009] – confirment l’efficacité de
l’inoculation au titane pour des aciers faiblement alliés. L’idée initiale de l’équipe de chercheurs
était de créer des particules de TiB2 – particules utilisées pour l’inoculation des alliages alumi-
nium – dans le métal liquide. Pour cela, ils ont ajouté un mélange de titane et de bore. Bien
que ces études s’intéressent principalement à l’effet de l’inoculation sur la microstructure, la
structure de solidification a bien été affinée. Une autre étude similaire est celle de [Ohno et Mat-
suura, 2008]. Avec des expériences sur des petits lingots (250 g), ils observent le passage d’une
structure majoritairement colonnaire à une structure majoritairement équiaxe. Ils ajoutent que
les espacements primaires dans la zone colonnaire ont diminué. Les effets sur la structure de
solidification sont attribués à la présence de particules de type Ti(C,N).

[Wang et al., 2010, Wang et al., 2012a] ont ajouté un alliage Fe - 5 pds%Ti - 1 pds%N
contenant des particules de TiN de diamètres compris entre 0,5µm et 5µm. La densité surfacique
des particules était de 5× 105m−2. Cet alliage maître a été élaboré en imposant un débit d’azote
dans un alliage Fe - 5 pds%Ti liquide. Dans ce cas, l’ajout d’inoculant a permis d’affiner la
taille de grain de solidification dans le colonnaire et dans l’équiaxe. De plus, l’étendue de la
zone équiaxe a été augmentée. Ces deux études sont particulièrement intéressantes car elles
constituent un exemple d’inoculation exogène.

L’effet des nitrures de titane est confirmé lors d’un ajout conjoint de titane et de niobium
dans un acier ferritique inoxydable. [Shan et al., 2011] avancent que l’enrichissement du liquide
en titane et en azote au cours de la solidification permet la précipitation de nitrures de titane.
Ces précipités pourraient à la fois servir de site de germination et freiner la croissance des
grains. En plus des facteurs précédents, les auteurs proposent que l’augmentation de l’intervalle
de solidification due à l’ajout de niobium et de titane agit aussi sur l’affinement des grains.
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L’intervalle de solidification de leur alliage de référence passe de 4K à 14K après ajout de
0,18 pds%Nb. D’après eux, la refusion des bras dendritiques est favorisée. De plus, à grand
intervalle de solidification, la zone surfondue à l’avant du front de solidification est plus grande
et les fragments ont plus de chances de survivre et de croître.

À noter que le rôle de TiN dans la germination hétérogène a été confirmé dans la littérature
par [Koseki et al., 2003, Villafuerte et al., 1990] au cours d’expériences d’inoculation sur des
aciers inoxydables ferritiques. Parallèlement, l’observation de particules de nitrures de titane au
centre des grains équiaxes de ferrite par [Descotes et al., 2015] a permis de valider l’efficacité de
nitrures de titane en tant que sites de germination.

Les études de [Park, 2011, Park et al., 2012] – montrent que la séquence de germination est
parfois plus complexe. Dans le cas d’aciers ferritiques inoxydables, certains des nitrures de titane
ont germé sur des particules de MgAl2O4. [Kimura et al., 2013] ont produit le même type de
résultat sur des lingots de 50 kg en acier ferritique inoxydable. Ils montrent qu’il existe un ratio
pds%Mg/pds%Ti optimal qui permet l’obtention de structures équiaxes fines. Leur résultat est
montré sur la figure 1.4.

1 cm
(a) 0,05 pds%Ti

1 cm
(b) 0,36 pds%Ti + 0,0014 pds%Mg

Figure 1.4 – Inoculation d’un acier inoxydable ferritique au titane et au magnésium par [Kimura
et al., 2013]

L’affinement obtenu est expliqué par l’augmentation du nombre de site par la précipitation de
nitrures de titane et à l’augmentation de la surfusion constitutionnelle à l’avant du front. Cette
hypothèse est confirmée par des calculs avec un modèle de croissance de pointe dans la même
étude ou par des calculs du type Monte-Carlo dans l’étude de [Koseki et al., 2003]. Ils montrent
aussi que la teneur en aluminium du bain liquide peut générer un phénomène d’empoisonnement :
à haute teneur en aluminium, la précipitation d’alumine empêche la précipitation des MgAl2O4.

1.2.2 Ajout de cérium

Le cérium fait lui aussi partie des bons candidats pour inoculer la ferrite. De fait, un nombre
important de publications mentionne l’ajout de terres rares métalliques. Dès 1982, [Nuri et al.,
1982] ont réalisé une inoculation au fil fourré de mischmétal (50 pds%Ce-33 pds%La-12 pds%Nd-
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4 pds%Pr) dans des lingots d’acier de 20 t. Dans le même temps, un essai a aussi été mené sur un
bloom de coulée continue. Dans ce cas, les terres rares ont permis d’augmenter le pourcentage
de zone équiaxe dans les lingots. L’explication avancée par les auteurs est que la germination
hétérogène peut se produire tout au long de la solidification après l’ajout de terres rares. Sans
ajout de terres rares, elle ne se produirait qu’en début et en fin de solidification. De plus,
l’intensité et l’étendue des ségrégations en soufre sont diminuées : les lignes de A ségrégées sont
en moyenne plus petites et plus nombreuses.

L’étude de [Li et al., 1988] sur des lingots plus petits (2 kg) vient confirmer l’action des
terres rares – ici, du cérium – sur les espacements dendritiques secondaires et primaires, ainsi
que sur la zone équiaxe. À l’aide d’expériences supplémentaires sur des gouttes en lévitation, ils
ont montré que la surfusion était réduite par les inclusions contenant du cérium ainsi que par
la présence de cérium dissous dans l’acier liquide. Enfin, ils ont mis en évidence que le cérium
a possiblement un effet sur la tension superficielle de l’acier via la diminution des teneurs en
éléments surfaciquement actifs (O et S) dissous dans l’acier. Malgré cela, ils avancent que l’effet
prédominant du cérium sur la structure de solidification est dû à la redistribution du cérium
solutal lors de la solidification.

[Guo et Suito, 1999] sont les premiers à s’intéresser à l’affinement de la structure de soli-
dification. Au travers d’expériences sur des lingotins de laboratoire (70 g), ils viennent mettre
en évidence les effets du cérium sur les espacements dendritiques et sur la zone équiaxe. En
modifiant les conditions initiales de l’expérience (avec ou sans désoxydant, avec ou sans resulfu-
risation), ils arrivent à sélectionner la séquence de précipitation dans le lingot coulé. Le premier
type contient du cérium majoritairement sous forme inclusionnaire tandis que le second contient
majoritairement du cérium dissous. De cette manière, ils concluent qu’à la fois les particules
contenant du cérium et le cérium dissous permettent d’affiner les espacements primaires et se-
condaires. Bien que citant [Nuri et al., 1982, Li et al., 1988], ils concluent que les mécanismes
en jeu dans la diminution des espacements dendritiques et de la surfusion ne sont pas encore
clarifiés. Enfin, ils mettent en évidence que seule l’augmentation de la densité volumique d’in-
clusions permet d’augmenter l’étendue de la zone équiaxe. Le cérium dissous lui n’a aucun effet
notable sur la zone équiaxe.

Une série d’études plus récentes – [Yanjun et al., 1996, Fu et al., 2007, Liu et al., 2015] –
a montré l’intérêt de l’inoculation au cérium pour le cas des aciers rapides. Dans ces études, la
structure de solidification est affinée après ajout de terres rares. De plus, l’impact microstructural
du cérium est aussi bénéfique. En effet, le réseau continu de carbures eutectiques est fracturé et
la formation de carbures de type M6C est promue. Enfin, les propriétés mécaniques finales sont
améliorées en termes de résistance à l’impact et à la rupture mais la dureté du matériau reste
inchangée.

1.2.3 Autres ajouts

[Chaus et Porubski, 2012] et [Chaus, 2014] ont inoculé et affiné un acier rapide respectivement
avec des poudres de tungstène et de carbures de tungstène (taille caractéristique 25 µm). Les
résultats obtenus en termes de taille de grains équiaxes sont sensiblement les mêmes à teneur
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en tungstène équivalente. La réussite de ces inoculations est assez intéressante car les carbures
de tungstène ont une solubilité dans l’acier assez importante. De plus, la cohérence cristalline
avec la ferrite est relativement mauvaise (δ ' 13 %). Le problème de la solubilité a peut être été
partiellement évité par l’utilisation de particules de WC de taille de l’ordre de la cinquantaine
de microns.

Certaines études mettent en évidence l’importance d’effets solutaux sur l’issue d’un essai
d’inoculation. [Kluken et al., 1990] ont montré sur des cordons de soudure d’acier faiblement
allié que la teneur en aluminium agit sur la taille des structures de solidification. Une haute teneur
en aluminium promeut la précipitation d’alumine qui possède un meilleur décalage atomique que
les autres inclusions courantes de l’acier étudié (SiO2-MnO et Al2O3-Ti2O3- SiO2-MnO). De la
même manière, [Isobe, 2010] a montré – pour le cas d’un acier faiblement allié – que la teneur
en magnésium peut être bénéfique pour la taille de la zone équiaxe. Avec ajout de magnésium,
si l’acier comporte du titane, la précipitation des nitrures de titane est facilitée tout au long de
la solidification. Les auteurs invoquent le faible décalage atomique entre l’oxyde de magnésium
et les nitrures de titane. La teneur en calcium, elle, a un effet néfaste car elle diminue la teneur
en oxygène du bain et empêche la précipitation d’oxydes de magnésium.

L’étude de [Li et al., 2017] porte sur l’inoculation d’une nuance d’acier ferritique inoxydable.
Pour stabiliser la ferrite δ à température ambiante, ils ont utilisé un ajout de 4 pds% de silicium.
Leurs observations montrent que les grains équiaxes sont graduellement affinés pour des ajouts
croissants en LaB6. Les espacements primaires et la proportion de grains colonnaires sont aussi
graduellement diminués. La teneur maximale ajoutée est 1 pds%LaB6. Les auteurs montrent que
LaB6 n’est pas stable dans le métal liquide. L’effet affinant est donc lié à l’action du bore sur la
restriction de la croissance (GRF, growthrestrictionfactor) et à la précipitation de La2SO2. Ce
dernier possède une relation d’orientation avec la ferrite et peut donc l’inoculer efficacement. Les
deux effets ont été décorrélés par la comparaison d’une inoculation de 0,5 pds%LaB6 et d’une
inoculation de 0,15 pds%B. Dans les deux expériences, la quantité d’ajout de bore est égale. La
taille de grains observée pour l’ajout de bore est comprise entre celle de l’alliage référence et
celle de l’alliage inoculé LaB6.

Enfin, [Hu et al., 2016] reportent une inoculation efficace en coulée continue d’un acier HSLA
par ajouts de poudres de TiN (0,012 pds%), TiC (0,014 pds%) et de ZrN (0,055 pds%). Leurs
calculs thermodynamiques montrent que les poudres se dissolvent et apportent du titane et du
zirconium sous forme solutale et sous forme inclusionnaire (TiO, TiO2, ZrO et ZrO2) au métal
liquide. Les oxydes pourraient alors servir de sites de germination pour les nitrures de titane.
Les inclusions dans les aciers modifiés sont plus fines en moyenne et expliquent l’amélioration
des propriétés mécaniques observées par les auteurs.

1.3 Caractérisation des structures dendritiques équiaxes des lin-
gots d’acier

La quantification des structures dendritiques équiaxes issues des essais d’inoculation est un
défi important. La majeure partie des essais présentés ci-dessus se basent sur des comparaisons
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visuelles et utilisent des micrographies ne montrant que quelques dendrites parfois incomplètes.
Il est important de développer des méthodes de caractérisation plus fiables et plus robustes.
Pour cela, un état de l’art sur la caractérisation des structures équiaxes en deux dimensions est
présenté ci-dessous.

La caractérisation des structures colonnaires – périodiques par nature – est bien documentée
dans la littérature. Ce type de structure est généralement défini via deux longueurs périodiques,
les espacements entre bras primaires et secondaires.

Pour la zone équiaxe, même si l’espacement entre bras secondaires est toujours mesurable,
l’espacement entre bras primaires n’a plus de sens. Pour cela, dans de nombreux cas, la com-
paraison visuelle – à l’instar de [Van Der Eijk et al., 2001, Chaus, 2005, Fu et al., 2007] – est
encore utilisée comme moyen de comparaison. Pourtant, une information quantifiée et objective
ne peut pas être obtenue par ce type de technique. Un travail reste donc à mener sur la sélection
de paramètres caractéristiques mesurables de manière robuste et non-biaisée pour les grains de
la zone équiaxe.

Les bases théoriques des techniques d’analyse d’image ont été décrites par [Dehoff et al.,
1972], [Weibel, 1980] ou encore [Chermant et Coster, 1989]. D’après [Chermant et Coster, 1989],
« [elles] permettent de décrire quantitativement des images, et, par la suite, de relier les carac-
téristiques morphologiques aux autres propriétés des objets ou matériaux étudiés ».

De fait, l’analyse d’image a déjà été utilisée dans de nombreux autres aspects de la science
des matériaux. Les mesures de tailles d’objets ([Kumara et al., 2012], [Korcakova et al., 2001])
ou et de taux de phase ([Harba et al., 1991], [Uhlířová et al., 2015]) sont largement traitées
dans la littérature dans des domaines allant de la métallurgie à la géologie. La complexité des
structures dendritiques fait que peu d’études par analyse d’image sont disponibles. Les quelques
exemples sont inventoriés ci-après.

1.3.1 Méthode des intercepts

La technique des intercepts linéaires est employée pour mesurer la taille d’objets. Le principe
consiste en la répétition – autant de fois que nécessaire d’un point de vue statistique – des étapes
suivantes :

– Le tracé d’une ligne de longueur, L, aléatoirement positionnée sur une image

– Le comptage du nombre de fois, Ni, ou la ligne passe dans un des objets d’intérêt (cas
de la norme ASTM E112-13) ou la mesure des distances, li, séparant l’entrée et la sortie
de la ligne dans chacun des objets d’intérêt

– Le calcul d’une longueur moyenne interceptée, < Lint >, comme < Lint >= L/Ni ou
< Lint >= moyenne(li)

Les recommandations de la norme ASTM E112-13 qui codifie l’emploi de cette technique ne
sont pas adaptées – en l’état – au cas des structures dendritiques. En effet, la présence de bras
secondaires est un facteur supplémentaire de complexité. Ces derniers génèrent la présence d’un
grand nombre de faibles longueurs éloignant la valeur moyenne de la taille réelle d’une dendrite.
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Un travail important reste à fournir sur la définition d’une méthode de mesure permettant la
comparaison de tailles de structures dendritiques équiaxes.

L’utilisation de la technique des intercepts a déjà été mise en place dans [Zlatičanin et al.,
2003, Liu et al., 2004, Mazet, 1995]. Une méthode similaire a été brevetée par [Wang et al.,
2013, Wang et Knight, 2015]. Pour les deux méthodes, la valeur moyenne des tailles interceptées
est utilisée pour caractériser la finesse de la structure. [Mazet, 1995] a aussi utilisé la tech-
nique des intercepts de manière étendue pour mettre en valeur les variations de taille à l’échelle
macroscopique sur l’axe central (2,7m) d’un lingot industriel.

[Monroe et al., 2017] ont proposé une extension de la méthode des intercepts en deux dimen-
sions. La méthode des intercepts en elle-même ne change pas mais l’exploitation des résultats est
différente. La représentation des longueurs interceptées sur l’image permet de mettre en évidence
la présence d’hétérogénéités sur des structures dendritiques. Ils montrent de plus que la valeur du
premier quartile de leur distribution de longueurs interceptées correspond à l’espacement entre
bras secondaires. De plus, ils avancent que la technique des intercepts est plus représentative de
la valeur réelle de l’espacement secondaire en trois dimensions. En effet, en utilisant des images
numériques à espacement connu, ils montrent que la valeur 3D est comprise dans l’intervalle du
premier quartile plus ou moins la valeur de l’écart-type associé.

1.3.2 Techniques automatiques adaptées aux espacements interdendritiques

La technique des intercepts est simple à mettre en place parce qu’elle ne nécessite pas d’im-
plémenter de reconnaissance des grains les uns par rapport aux autres. La conséquence directe
de cette faiblesse est qu’elle ne permet pas de mesurer directement la taille de grains. À priori,
il n’existe pas de lien précis entre taille moyenne interceptée et espacements primaires et se-
condaires pour une structure dendritique. Les méthodes d’analyse d’image permettant de les
identifier sont énoncées ci-après.

[Watt et al., 2013] et [Ivanoff et al., 2016] ont automatisé le calcul de certaines caractéristiques
de la structure de solidification d’un lingot refondu d’alliage de nickel. Les étapes principales de
leur traitement d’image consiste en une binarisation de la structure suivie d’érosions successives
de la structure dendritique. Une fois que le nombre d’érosions est suffisant, les bras primaires
dendritiques sont isolés les uns par rapport aux autres et leur espacement et leur orientation
moyens peuvent être calculés. Cette mesure a été réalisée sur une surface de 20 × 60 cm2. De
plus, le calcul des espacements entre bras secondaires a lui aussi été réalisé. Le principe de
l’algorithme est de compter le nombre de maximum locaux en termes de niveaux de gris le long
d’une ligne faiblement décalée par rapport à chaque axe primaire. Ce type de routine semble
assez bien adapté pour décrire les orientations des bras primaires de la zone colonnaire. Peu
de tendances réelles peuvent être déduites des valeurs des espacements en elles-mêmes. Il est
d’ailleurs impossible de discerner l’évolution des espacements interdendritiques avec la distance
radiale. Une des raisons avancées par l’auteur est que le nombre de bras dendritiques reconnus
dans la zone équiaxe par l’algorithme est insuffisant. La réelle avancée de ces travaux est la
surface totale étudiée qui est composée de plusieurs images – de la dizaine à la centaine –
assemblées par ordinateur (image stiching avec le logiciel libre FIJI, [Schindelin et al., 2012]).
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Plus récemment, les mêmes auteurs ont développé une autre technique de mesure basée sur le
calcul d’une fonction de corrélation à deux points, [Ivanoff, 2017]. Les étapes sont les suivantes :

– Binarisation de l’image microstructurale

– Calcul de la fonction de corrélation à deux points (à ce sujet, voir [Chang, 2008, Tewari
et al., 2004, Gokhale et al., 2005])

– Transformée de Fourier (FFT) de la fonction de corrélation à deux points

– Identification de l’orientation de la structure sur la transformée de Fourier par déter-
mination des extremums locaux

– Calcul des espacements secondaires par technique des intercepts avec des lignes per-
pendiculaires à la direction identifiée sur la transformée de Fourier

Cette technique a l’avantage principal de fournir deux informations sur les structures de
solidification colonnaires : leur orientation et leurs espacements caractéristiques. Néanmoins, il
doit être noté que les paramètres à ajuster sont nombreux. Les résultats dépendent notamment
de la taille de l’image analysée, du type de structure et des étapes de filtrages successifs sur
les fonctions de corrélation à deux points et sur les transformées de Fourier. La comparaison
entre les résultats et les mesures manuelles montrent que la technique permet de rendre compte
des tendances en termes de l’orientation et des espacements secondaires d’un grain colonnaire.
Pour les angles, la nouvelle technique est même plus performante que la technique d’érosions
successives.

D’autres tentatives ont été mises en œuvre par [Warnken et Reed, 2011] et [Tschopp et al.,
2010a, Tschopp et al., 2010b, Tschopp et al., 2014]) pour des échantillons solidifiés de ma-
nière directionnelle. La difficulté principale repose dans le repérage de la position du cœur de
chaque dendrite. [Warnken et Reed, 2011] proposent de sélectionner manuellement la position
de chaque dendrite, tandis que, [Tschopp et al., 201X] ont développé une méthode de traitement
d’image permettant de repérer automatiquement chaque dendrite. L’utilisation d’un filtre à qua-
druple symétrie (fourfold symmetry) et l’exploitation de la différence de contraste entre le cœur
des dendrites et le reste du solide leur permet d’obtenir la position des centres des dendrites.
L’adaptation de ce type d’étude aux dendrites équiaxes semble cependant très difficile à réaliser.

Les techniques de caractérisation en 2D restent à améliorer pour définir une taille de grains
équiaxes. Même si un travail conséquent reste à mener à ce sujet, la connaissance de la structure
réelle en 3D est aussi de première importance pour la comparaison de structures dendritiques
entre elles ainsi que pour la validation des modèles numériques.

1.3.3 Caractérisation 3D des structures de solidification

La partie précédente concernait des méthodes d’analyse d’image 2D. Le passage d’une infor-
mation 2D à une information 3D nécessite la connaissance du maximum d’informations sur la
structure en 3D. Cette partie s’attachera à faire l’inventaire des moyens théoriques ou expéri-
mentaux permettant de mieux connaître la structure en 3D.
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Pour les moyens théoriques, ils consistent majoritairement à étudier comment un objet 3D
numérique est coupé par un plan. Pour les moyens expérimentaux, la taille des structures in-
dustrielles est le paramètre limitant. Seule la tomographie aux rayons X et les coupes sériées
peuvent être des candidates à la visualisation 3D de dendrites centimétriques d’acier de lingots
industriels, [Salvo et al., 2010].

1.3.3.1 Coupes numériques de structures modèles

La coupe d’un objet 3D par un plan et l’étude des formes obtenues en 2D est un moyen simple
d’obtenir des informations sur le lien image 2D/structure 3D. Pour des sphères ou des cylindres,
le problème peut être résolu analytiquement. Par contre, pour des géométries plus complexes,
la simulation numérique devient utile. De nombreux cas de coupes aléatoires d’objets convexes
3D comme les ellipsoïdes ([Warren et Naumovich, 1977]), les cubes ([Naumovich et al., 1980])
ou encore les dodécaèdres ([Paul, 1981]) ont déjà été décrits dans la littérature.

Pour le cas des structures dendritiques, les coupes théoriques ont déjà été utilisées dans
la littérature. [Wlodawer, 1972] a réalisé une maquette en bois modélisant les structures co-
lonnaires pour mieux comprendre les micrographies. Ce même travail a été plus tard effectué
numériquement par [Rappaz et Blank, 1986], [Martorano et Capocchi, 2000] ou plus récemment
[Humnabadkar, 2008] et [Zhang et al., 2017]. La figure 1.5 présente les résultats sur un alliage
base nickel de [Rappaz et Blank, 1986]. La principale conclusion de leurs travaux est que le
métallographe doit être attentif lors de la mesure d’un espacement primaire. En effet, la valeur
mesurée en 2D peut être éloignée de la valeur réelle 3D si le plan n’est pas parallèle/perpendi-
culaire à la direction de croissance.

(a) Choix de la géométrie de
l’empilement

(b) Coupe selon une direc-
tion choisie

(c) Simulation de la coupe
de dendrites colonnaires 3D
par un plan

Figure 1.5 – Coupe numérique de dendrites colonnaires 3D par un plan, [Rappaz et Blank,
1986]

Ce type d’étude reste à mener pour le cas des dendrites équiaxes. À noter que les dendrites
équiaxes ne sont pas – à priori – des objets 3D convexes. De manière plus concrète, tout objet non
convexe a une probabilité non nulle de créer deux objets 2D distincts (ou plus) après la coupe
par un plan. Ainsi, la visualisation d’une micrographie est insuffisante pour intuiter correctement
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la forme 3D d’une dendrite. Il faut donc recourir à une méthode expérimentale permettant de
connaître la forme réelle de quelques dendrites. Il s’agit de l’objet de la suite de la discussion.

1.3.3.2 Tomographie RX appliquée aux structures de solidification

Le principe de la tomographie aux rayons X se base sur les différences de coefficient d’ab-
sorption des matériaux aux rayons X, [Ghosh et Dimiduk, 2011]. Plusieurs centaines de photo-
graphies différentes sont prises par rotation de l’échantillon. L’image 3D est ensuite reconstruite
par l’utilisation d’algorithmes spécifiques, [Nguyen-Thi et al., 2012].

Quelques publications peuvent être trouvées dans la littérature pour la reconstruction de
dendrites (in-situ ou post-mortem). Il est notamment possible de citer [Fuloria et al., 2008, Tolnai
et al., 2012, Wang et al., 2012b, Yang et al., 2015]. Les formes dendritiques obtenues par [Yang
et al., 2015] peuvent être observées dans la figure 1.6a.

(a) Mg - 30 pds%Sn [Yang et al.,
2015]

(b) Acier après solidification interrompue [Domitner
et al., 2010]

Figure 1.6 – Dendrites 3D obtenues par tomographie RX

L’ensemble de ces études permet de dresser les constats suivants :

– Les échantillons observés possèdent plusieurs phases. Il doit exister une différence de
coefficients d’absorption entre la phase primaire à reconstruire et les autres phases.

– La taille des échantillons reste relativement petite : entre 1 et 6mm de diamètre pour
une hauteur entre 5 et 60mm. L’observation de structures plus grandes que le centimètre
semble donc difficile.

– Certains échantillons nécessitent l’utilisation de hautes énergies et donc de grands ins-
truments. De plus, les équipements de laboratoire sont encore rares.

– Pour reconstruire la forme, l’équipement informatique est important pour gérer les
données, les manipuler et les représenter.

– L’étape de traitement d’image est importante. La forme reconstruite est très sensible à
la valeur de seuillage choisie. Comme pour le cas d’image 2D, les problématiques à ce
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sujet demeurent sensiblement les mêmes.

De par les remarques précédentes, l’utilisation d’échantillons d’acier faiblement allié en tomo-
graphie RX apparaît compromise. Un exemple existe néanmoins dans la littérature. [Domitner
et al., 2010] présente brièvement le cas d’un acier dont la solidification a été interrompue en
évacuant le liquide restant. Comme la différence d’absorption aux rayons X entre les porosités
et le métal est grande, il est facile d’obtenir une image 3D des dendrites (voir figure 1.6b).
Néanmoins, interrompre la solidification est une technique qui ne peut pas être envisagée pour
le cas d’un lingot d’acier industriel.

1.3.3.3 Coupes sériées

La technique des coupes sériées est composée de deux étapes principales répétées autant de
fois que nécessaire : [Ghosh et Dimiduk, 2011]

– L’obtention d’une surface plane (par découpe, polissage, attaque chimique...)

– La prise de donnée sur cette surface par une technique de caractérisation (par micro-
scopie optique, électronique...)

Ce type de technique peut bien entendu être effectué manuellement. Un polissage couplé à
la réalisation d’indents est utilisé pour réaliser les différentes surfaces. Ainsi, contrairement à la
tomographie aux rayons X, les équipements nécessaires pour la réalisation de coupes sériées sont
disponibles dans la majorité des laboratoires de science des matériaux. Les seuls désavantages
restent le temps de mise en œuvre et la destruction de l’échantillon. [Ghosh et Dimiduk, 2011]

Pour pallier au temps de réalisation trop important, des machines automatisées ont vu le
jour dans les années 2000 : la micromeuleuse de Alkemper et Voorhees et le RobotMet.3D,
[Ghosh et Dimiduk, 2011]. Ces deux machines possèdent des caractéristiques similaires excepté
que le RobotMet.3D réalise un polissage sérié et la micromeuleuse une découpe sériée. Hormis ce
fait, les deux machines possèdent des caractéristiques similaires. Le principal attrait est que le
processus de découpe/polissage, d’attaque, de rinçage et de microscopie optique est totalement
automatisé. Les épaisseurs maximales de matériau enlevé sont respectivement 20µm et 10µm.
Les deux machines atteignent environ 20 image/h. À noter que, la micromeuleuse ne peut pas
être utilisée avec des aciers car son disque de coupe réagit avec le carbone présent.

Dans le cas du RoboMet.3D, une étude de la structure dendritique colonnaire d’un super-
alliage de nickel a déjà été menée par [Madison et al., 2008]. Comme pour le cas de [Domitner
et al., 2010], la solidification a été interrompue. La reconstruction 3D a été faite à partir de 727
images 2D soit une image tous les 2 µm pour un total de 12,6GB de données pour 1,5mm de
structure. Le but de cette expérience était de visualiser clairement l’évolution des espacements
primaires dans une structure colonnaire lors de la solidification.

Une étude manuelle de coupes sériées sur une dendrite équiaxe et une dendrite colonnaire (5
plans de coupe parallèles plus un sixième plan de coupe perpendiculaire) d’un lingot d’une tonne
d’acier a déjà été réalisée par [Laren et Fredriksson, 1972]. Le résultat pour la dendrite équiaxe
est présenté sur la figure 1.7. Au vu du faible nombre de plans de coupe, il est impossible de
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s’assurer que la dendrite a bien été coupée sur un de ses axes principaux et de la reconstruire
en 3D.

(a) Coupe A (b) Coupe B (c) Coupe C

Figure 1.7 – Coupes sériées d’une dendrite équiaxe d’un lingot d’acier d’une tonne retraitées
d’après [Laren et Fredriksson, 1972]. Les faces A, B et C sont toutes perpendiculaires entre elles
et sont respectivement représentées en rouge, bleu et vert.

1.4 Bilan

La revue bibliographique a permis d’illustrer plusieurs points sur l’inoculation :

– Le type d’inoculation étudié ici est réalisé via la création/addition de nouveaux sites
de germination hétérogène. Il existe de nombreux candidats pour le cas des aciers. Ils
doivent notamment présenter une bonne cohérence cristallographique avec la phase qui
va germer à partir du liquide, la ferrite ou l’austénite. De plus, ils doivent être stables
dans l’acier liquide et demeurer dans le liquide pendant la solidification.

– De nombreux phénomènes peuvent empêcher la réussite d’une inoculation. La sédimen-
tation/flottaison des particules peuvent notamment être aggravées par des phénomènes
d’agglomération et/ou de croissance. La dissolution des particules peut être une seconde
cause d’échec. L’utilisation de critères de sélection est insuffisante dans certains cas et
seule l’expérimentation peut permettre la validation de l’effet bénéfique d’un inoculant.

– L’inoculation est un phénomène complexe dont le résultat est intimement lié au procédé.
Une bonne expérience d’inoculation doit bien définir les conditions de l’essai : mode
d’addition, brassage, temps de maintien et surchauffe.

– La majorité de la littérature sur l’inoculation des aciers faiblement alliés solidifiant
en ferrite est consacrée aux inoculants endogènes à base de titane et de cérium. Ces
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derniers permettent notamment d’affiner la structure et d’augmenter la proportion de
zone équiaxe. Ils permettent aussi d’affiner les espacements interdendritiques.

– Les mécanismes d’affinement de la taille de grains proposés se basent sur l’augmenta-
tion du nombre de sites de germination hétérogène. L’augmentation de la densité de
germes à l’avant du front colonnaire permet d’expliquer l’avancement de la transition
colonnaire/équiaxe.

– L’ensemble des éléments d’alliage peut avoir une influence sur la séquence de précipita-
tion des particules hétérogènes. Les effets bénéfiques ou délétères sont à traiter au cas
par cas et dépendent de la nuance étudiée.

Les techniques de caractérisation disponibles pour quantifier les structures équiaxes suite
aux essais d’inoculation sont encore inadaptées. Il a ainsi été mis en exergue que :

– Les coupes numériques de structures peuvent apporter des éléments de réponses per-
mettant de mieux comprendre le lien entre les structures observées et les structures 3D
réelles.

– Les techniques d’analyse d’image comme les intercepts apparaissent comme de bonnes
candidates pour obtenir rapidement des informations sur la finesse de la structure
dendritique. Par contre, pour obtenir des tailles de grains, un protocole doit encore
être défini.

– Enfin, la détermination de la taille de la structure réelle en 3D pour le cas des dendrites
de lingots industriels semble possible par une méthode de coupes sériées.
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Ce chapitre a pour but de présenter les matériaux et l’ensemble des techniques de caracté-
risation classiques employées ici.

2.1 Matériaux étudiés

2.1.1 Nuances d’acier utilisées

Dans ce travail, les nuances 100Cr6, 42CrMo4 et 34Cr4 fournies par Ascométal ont été
utilisées. Les compositions respectives sont données dans le tableau 2.1.

Tableau 2.1 – Composition des nuances étudiées

Nuance C Cr Mn Si Mo Fe

100Cr6 1 1,5 0,32 0,22 0,03 bal.

42CrMo4 0,42 1,1 0,72 0,26 0,3 bal.

34Cr4 0,34 1,16 0,8 0,2 0,03 bal.

La nuance 100Cr6 (SAE 52100) est une nuance acier trempé destinée au secteur des roule-
ments. Elle a été le sujet de plusieurs études à l’Institut Jean Lamour durant les deux dernières
décennies (notamment [Mazet, 1995] et [Kumar et al., 2012]) et a ici principalement servi pour
la mise en place des techniques de caractérisation des structures dendritiques.

La nuance 42CrMo4 (SAE 4140) est une nuance carburée puis trempée destinée au secteur
des hydrocarbures ainsi qu’au marché mécanique. Une bonne usinabilité peut être obtenue avec
une microstructure et des formes d’inclusion optimisées (www.ascometal.com). L’intérêt indus-
triel pour la réduction de la macroségrégation dans les lingots de cette nuance est l’obtention
de produits de plus en plus homogènes pour diminuer la dispersion en termes de propriétés
mécaniques dans les produits laminés.

La nuance 34Cr4 (SAE 5132) a été choisie pour sa composition proche de la nuance 42CrMo4
et pour sa disponibilité à l’usine de Fos-sur-Mer. La seule différence notable au niveau chimique
est l’absence de molybdène dans la nuance 34Cr4. Ces deux nuances ont été utilisées ici pour
les essais d’inoculation.

À titre indicatif, les chemins de solidification calculés avec le module Scheil de ThermoCalc
et la base de données TCFE9 sont présentés dans la figure 2.1. Les températures de liquidus et
de solidus sont respectivement 1457 et 1318 ◦C. Elles sont confirmées par l’étude de trempe en
solidification dirigée réalisée par [Wintz et al., 1998]. Pour la nuance 42CrMo4, les températures
de liquidus et de solidus sont respectivement 1495 et 1393 ◦C. Pour la nuance 34Cr4, les tem-
pératures de liquidus et de solidus sont respectivement de 1501 et 1422 ◦C. Contrairement à la
nuance 100Cr6 qui solidifie entièrement en austénite, les nuances 42CrMo4 et 34Cr4 solidifient
en partie via une transformation péritectique. Le péritectique est atteint à des fractions de solide

www.ascometal.com
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différentes : 18% pour la nuance 42CrMo4 et 38% pour la nuance 34Cr4.
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Figure 2.1 – Chemins de solidification pour les nuances étudiées. Le 42CrMo4 est en trait plein,
la nuance 100Cr6 en trait pointillé et la nuance 34Cr4 en trait mixte.

2.1.2 Sélection d’inoculants appropriés

À l’aide du Chapitre 1 (Section 1.1.3), il est possible de sélectionner des systèmes inoculants
pour le cas spécifique des aciers du tableau 2.1. Les deux stratégies d’inoculation – endogène et
exogène – seront développées ci-après.

2.1.2.1 Inoculation endogène

Le candidat retenu pour des essais d’inoculation endogène est le cérium. Comme ce dernier
s’oxyde facilement à l’air libre, l’inoculant est fourni par Elkem sous forme de poudre de fer-
roalliage de cérium. Sa composition nominale est Fe - 20 pds%Ce - 30 pds%Si et les teneurs en
carbone, manganèse et chrome sont respectivement garanties en dessous de 0,1, 0,2 et 5 pds%.
Des informations sur la granulométrie et sur la microstructure du ferroalliage inoculant sont
disponibles dans l’Annexe A.

Le tableau 2.2 présente les propriétés des différentes inclusions possiblement formées après
ajout de ferroalliage de cérium : l’écart paramétrique entre les particules et la ferrite ou l’austé-
nite, δF et δA, la densité des particules et le produit de solubilité, ps.

Les paramètres donnés dans la tableau 2.2 sont extraits des références suivantes :

– Les écarts paramétriques δF et δA sont issus de [Andersson et al., 2011]. Pour les réseaux
cubiques, les plans et directions considérés sont (100) et [100], [110], [1̄10]. Pour le cas
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des particules hexagonales, les plans et directions considérés sont (0001) et [1̄01̄0],
[1̄010], [2̄110]. La valeur du décalage atomique Ce3S4/δF est calculée à température
ambiante à partir du paramètre de maille issu de [Andersson et al., 2011].

– Les produits de solubilité, ps, sont calculés avec les énergies de précipitation standards
à 1600 ◦C issues de [Andersson et al., 2011].

– Les valeurs de densité des solides à température ambiante sont issues de [Roucan et
Noël-Dutriaux, 1987], à l’exception de la densité de Ce2O2S issue de [Smirnov et al.,
2016]. Les densités des aciers liquides 100Cr6, 42CrMo4 et 34Cr4 à leurs températures
respectives de liquidus ont été estimées d’après [Miettinen et Louhenkilpi, 1994]. Ces
valeurs étant proches, la valeur moyenne, ρL a été utilisée pour les calculs.

L’ajout de ferroalliage de cérium pour une nuance ferritique semble plus intéressant car tous
les oxydes et sulfures de cérium possèdent des décalages atomiques avec la ferrite inférieurs ou
égaux à 6%. Ce n’est pas le cas pour l’austénite pour laquelle les meilleurs candidats possèdent
des décalages atomiques supérieurs ou égaux à 6%. Pour l’ensemble des particules, les limites
de solubilité sont faibles indiquant une probable stabilité à la température considérée. En ce
qui concerne les densités, les oxydes possèdent des densités proches de celle de l’acier liquide
et auront donc tendance à suivre le métal liquide. Par contre, Ce2S3, pour lequel la différence
absolue atteint 30%, pourrait sédimenter.

Les meilleurs candidats en termes de décalage atomique avec la phase primaire sont respec-
tivement :

– L’ensemble des sulfures et oxysulfures de cérium pour la ferrite (δ < 6 %)

– Le dioxyde de cérium et le monosulfure de cérium pour l’austénite (δ < 7 %)

2.1.2.2 Inoculation exogène

Pour la deuxième stratégie, il a été proposé d’introduire directement les inclusions dans le li-
quide. À la différence du cas précédent, les paramètres densité et produit de solubilité deviennent
autant importants que le décalage atomique. En effet, il faut d’abord que les particules puissent
rentrer et rester dans le liquide pour que la phase primaire puisse germer. La granulométrie des
poudres doit aussi être bien choisie et est représentée par le paramètre d50, valeur médiane de
la distribution en taille. Les poudres sont fournies par Alfa-Aesar ou par Sigma-Aldrich.

Les différents paramètres donnés dans le tableau 2.3 sont extraits des références suivantes :

– Pour les réseaux cubiques, les plans et directions considérés pour les calculs d’écart
paramétrique, δF et δA, sont (100) et [100], [110], [1̄10]. Pour le cas des particules
hexagonales, les plans et directions (0001) et [1̄01̄0], [1̄010], [2̄110] ont été considérés.
Les exposants a indiquent que les valeurs sont calculées à partir des paramètres de
maille de [Srinivasan et al., 1991, Coh et Vanderbilt, 2008, Gong et al., 2010, Witzke,
1973]. Les exposants b indiquent que les valeurs sont extraites de [Tyas, 2001].
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Particule Structure δF (%) δA (%) ps ∆ρ/ρL (%)

CeO2 CFC 5,6 6,7 -11 1,6

Ce2O3 Hexagonale 4 11 -22 -2,2

CeS CFC 0,8 6,6 -6 -15,5

Ce2S3 CC 0,4 9,9 -13 -28,4

Ce3S4 CC 0,4 12,6 -19 -19

Ce2O2S Hexagonale 1,4 10,4 -21 -14,5

Tableau 2.2 – Propriétés des inclusions potentielles après un ajout de ferroalliage de cérium.

Particule Structure δF (%) δA (%) ps d50 (µm) vT (mms−1)

CeO2 CFC 5,6 6,7 -11 0,7 0,0030

α·Al2O3 Hexagonale 7,3 6,5 -13 1 -0,16

c·ZrO2 Tétragonale 7a 0,02b -10 16,5 -12,3

β·SiO2 CFC 12a 0,97b -5 0,6 -0,094

TiN CC 4,6 3,1 -3 0,6 -0,030

Si3N4 Hexagonale 6,2a 0,45b 0.8 0,35 -0,025

W2C Hexagonale 8,1a 1,94a 4,8 4,13 9,6

HfC CFC 9,6a 8,84b -1,4 6,88 14,7

Tableau 2.3 – Propriétés des inclusions utilisées pour les essais d’inoculation exogène
a : valeurs extraites de [Tyas, 2001]
b : valeurs calculées à partir des paramètres de maille de [Srinivasan et al., 1991, Coh et
Vanderbilt, 2008, Gong et al., 2010, Witzke, 1973]
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– Les produits de solubilité, ps, sont calculés avec les énergies de précipitation à partir
des états standards à 1600 ◦C et avec les énergies de dissolution des éléments dans le
fer issues de [Rist et al., 2016]. Le produit de solubilité de CeO2 est issu du tableau 2.2.
Les énergies de précipitation à partir des états standards pour W2C et HfC sont issues
de [Perrot, 2002]. La valeur de l’énergie de dissolution de Hf dans le fer pur est issue
de [Janke et Fischer, 1978].

– Pour les densités, les références sont identiques aux références du Tableau 2.2. Les
vitesses terminales relatives des particules par rapport au liquide, vT , sont estimées à
l’aide de l’équation de Stokes (voir le Chapitre 1).

– Le taille médiane des poudres, d50, a été obtenue par granulométrie par diffraction laser.
Le principe de la mesure et les distributions obtenues sont données dans l’Annexe A. La
valeur de la viscosité dynamique de l’acier est 4× 10−3 Pa s−1, (valeur expérimentale à
1600 ◦C pour un Fe-1 pds%C, [Stouvenot et Gaye, 1995]).

Les phases – α·Al2O3, β·Si3N4 correspondent aux phases stables aux températures de l’acier
liquide, [Cawley et Lee, 1994, Hampshire, 1994, Bragg et al., 1965]. La phase cubique de la
zircone bien qu’étant stable aux températures usuelles de l’acier liquide peut être stabilisée par
l’ajout de Y2O3. La forme cubique de ZrO2 est donc disponible commercialement.

Les valeurs des produits de solubilité indiquent que le risque de dissolution des nitrures
et carbures est élevé. Les densités faibles de la plupart des particules laissent à penser que le
protocole d’addition sera l’étape critique de l’inoculation. Seuls les carbures qui sédimenteront
pourront probablement entrer facilement dans le liquide. Enfin, la taille médiane de la zircone
est très supérieure au micron. Une observation au microscope électronique de cette poudre après
enrobage a montré une tendance à la formation d’amas qui pourrait engendrer des problèmes
de flottaison.

Les meilleurs candidats en termes de décalage atomique avec la phase primaire sont respec-
tivement :

– TiN, CeO2 et Si3N4 pour la ferrite

– ZrO2, Si3N4 et SiO2 pour l’austénite

2.2 Moyens d’élaboration

Le travail a été mené pour plusieurs échelles : coulées 42CrMo4 de 50 g en sole froide, coulées
42CrMo4 de 8 kg en four VIM et coulée industrielle 34Cr4 de 6,2 t. Les coulées à petites échelles
permettent d’obtenir des résultats rapidement avec des échantillons plus maniables. La principale
question est de savoir si les résultats obtenus sur ces petits lingots sont transposables à des lingots
de plus en plus gros. Pour cela, une échelle intermédiaire entre petits lingots et lingots industriels
a été réalisée sur des lingots de 8 kg.
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2.2.1 Sole froide

2.2.1.1 Dispositif expérimental

Les premiers essais ont été menés sur un four à induction d’une capacité de 50 g pourvu d’un
creuset froid. Ce type d’expérience sert usuellement à des fins d’élaboration d’alliage, [Gagnoud
et al., 1988, Develey, 2000, Matsuzawa et al., 2015]. Dans le cas présent, il est détourné pour
tester différents systèmes inoculants. Le dispositif expérimental est présenté – en photo et en
schéma – sur la figure 2.2.

1 cm

Sortie argon

Enceinte en quartz

Échantillon d’acier

Creuset en cuivre

Inducteur en cuivre

Entrée argon

Figure 2.2 – Dispositif expérimental du four sole froide avec vue schématique et liste des
principaux composants. La flèche en noir symbolise la direction de la mesure pyrométrique.

Le dispositif est composé des éléments suivants :

– Un générateur piloté en puissance qui permet d’établir un courant alternatif dans
un inducteur refroidi par une eau à température ambiante. Le générateur fournit des
puissances comprises entre 2.5 et 10 kW. Les valeurs de consigne sont imposées par un
potentiomètre rotatif manuel.

– Un creuset en cuivre qui est composé de six secteurs refroidis par une eau à tempé-
rature ambiante.

– L’enceinte permet de réaliser avec une pompe à palettes un vide primaire de l’ordre
de 9,8× 10−3mbar pour dégazer les surfaces en présence. Après plusieurs purges du sys-
tème, la fusion se déroule sous balayage d’argon à pression atmosphérique. Le balayage
correspond à un débit de 16 lmin−1.

– Des dispositifs permettent de régler la pression (manomètre Bourdon et jauge à vide
Pirani) et le flux d’argon (rotamètre à bille). Un pyromètre bichromatique placé en
haut de colonne permet de contrôler la température du haut de l’échantillon selon la
direction de contrôle schématisée sur la figure 2.2 (flèche noire).
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2.2.1.2 Déroulement d’une expérience

Le déroulement d’une expérience suit toujours le même protocole :

– L’inoculant est ajouté dans un trou percé dans l’échantillon avant la fusion.

– La puissance fournie par le générateur est progressivement augmentée comme indiqué
sur la figure 2.3. La température dans l’échantillon augmente grâce aux courants de
Foucault induits à la surface de l’échantillon.
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Figure 2.3 – Consigne en puissance et réponse en température lors d’un essai en sole froide. La
consigne est en trait pointillé. Le pyromètre utilisé ne peut fournir des mesures qu’à partir de
900 ◦C.

– À partir d’une certaine puissance imposée, la température devient suffisante au sein de
l’échantillon pour passer en phase liquide. À ce stade, l’échantillon est en semi-lévitation
à cause des forces de Lorentz. Le bas de l’échantillon est lui en contact avec le creuset
et demeure solide pendant la totalité de l’expérience. Pour que l’échantillon soit en
lévitation totale, le dispositif devrait inclure une seconde bobine conique.

– Quand le temps de maintien en phase liquide est atteint (1min à partir du moment ou
la puissance maximale est atteinte), la puissance est progressivement diminuée.

– Lorsque les forces de Lorentz ne sont plus suffisantes pour repousser la partie liquide loin
du creuset, la solidification commence latéralement. Il s’agit d’une solidification rapide
très éloignée des conditions industrielles. Les valeurs typiques de gradients thermiques
et de vitesses de refroidissement sont de 103 – 104Km−1 et 10−2 – 10−1 ◦Cs−1, (voir
Annexe F).
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Chacune des trois phases de l’expérience est directement observable sur le thermogramme
de la figure 2.3. La phase de chauffe pendant laquelle la puissance augmente se déroule entre
60 et 300 s. L’apparition des premières gouttes de liquide entre 170 s et 230 s provoque des
discontinuités en température. En effet, le pyromètre est sensible à la différence d’état de surface
entre les phases liquide et solide.

Une étude de reproductibilité sur cinquante échantillons a montré que le paramètre critique
pour obtenir des essais comparables en termes de structures de solidification est la vitesse de
descente en puissance, [Picot, 2017].

2.2.1.3 Quantité d’ajout

Dans la littérature, aucune règle concernant la quantité d’ajout d’un inoculant exogène
n’existe. Un calcul simple permet de proposer une estimation du seuil minimal d’inoculant
exogène à ajouter pour agir significativement sur la taille de grains équiaxes. Pour cela, il suffit
d’estimer le nombre de grains équiaxes, Ne, dans une expérience de sole froide avec le calcul
ci-dessous :

Ne = 0,2Vtot/d3
e = 0,28

3π · (Rech/de)
3 (2.1)

avec :

– de, taille de grains 3D. Elle est estimée comme le cube du diamètre de Feret des grains
équiaxes 2D.

– Vtot, volume d’un lingot de sole froide. La zone équiaxe a été estimée à 20% du volume
d’un bouton de sole froide assimilé à une sphère de rayon Rech = 1 cm.

Le nombre de grains équiaxes obtenu en sole froide est de l’ordre de 1× 105 grains. Avec
les poudres disponibles, un ajout de 0,3 pds% totalise au moins 1× 109 particules. Cette quan-
tité d’ajout représente donc un nombre de sites potentiels bien supérieur au nombre de grains
équiaxes. Les quantités d’ajout en sole froide ont donc été fixées à 0,3 pds%.

Pour le cas des ajouts au cérium, la stratégie de calcul est différente. La priorité principale est
en effet que les inclusions puissent se former. Pour estimer les quantités d’ajout intéressantes un
modèle de calcul thermodynamique prenant en compte l’évolution de la concentration de l’acier
pendant la solidification a été développé. Ce modèle est décrit plus en détail dans l’Annexe B.
La conclusion principale de l’étude est que des ajouts supérieurs à 0,05 pds%Ce ne changeront
pas l’état inclusionnaire final pour des aciers comportant 0,0008 pds%O et 0,008 pds%S. Comme
le modèle prédit une évolution de la teneur en inclusions entre 0 et 0,05 pds%Ce, il a été décidé
de tester des concentrations intermédiaires. De même, pour étudier l’effet du cérium dissous, des
concentrations supérieures à 0,05 pds%Ce ont été testées. Ces considérations ne dépendent pas
du format de lingot.
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2.2.2 Four à induction VIM

2.2.2.1 Dispositif expérimental

Le second four est un four de coulée de marque ALD à induction sous vide (Vacuum Induction
Melting furnace, VIM) schématisé sur la figure 2.4. Le four est composé des éléments suivants :

– Un inducteur en cuivre entourant un creuset en magnésie d’une capacité de 4 l dans
lequel la fusion du métal est réalisée. Le creuset possède un axe de rotation pour pouvoir
couler le métal en chute dans la lingotière.

– Un sas permet de lâcher des ferroalliages et des poudres dans le bain liquide. Ce
mode d’addition a été choisi pour inoculer le métal liquide sauf indication contraire.
Ce sas permet aussi de plonger un thermocouple dans le métal liquide pour connaître
la température du bain avant coulée.

– L’enceinte du four permet de réaliser un vide et d’imposer une pression d’argon.

– Une lingotière dans laquelle des sacs d’inoculant peuvent être suspendus si besoin.

La lingotière couramment utilisée pour ce four est une lingotière de section carrée en fer mas-
selottée en composite. Avec ces lingotières, les lingots obtenus pèsent environ 20 kg et mesurent
10 cm×10 cm×20 cm. Le type de structure de solidification obtenue avec ce type de lingotière est
trop complexe car la transition colonnaire-équiaxe (TCE) est tridimensionnelle. Pour rendre la
structure de solidification unidirectionnelle, une lingotière modifiée et schématisée en figure 2.5
a été mise en place :

– Les parois de la lingotière ont été isolées par l’intérieur avec du composite fibreux
utilisé pour masselotter les lingotières industrielles produit par DAUSSAN. Sa formule
chimique est 83 pds%SiO2 – 2 pds%Al2O3 – 2 pds%CaO tandis que sa densité et sa
conductivité thermique à 1000 ◦C sont respectivement 600 kgm−3 et 0,6Wm−1K−1.
La somme des compositions données ne vaut pas 100% car le reste du matériau isolant
est constitué de liants. Un maintien isotherme à 250 ◦C pendant 1 h sous argon et sous
air a montré que la perte de masse est de 11%.

– Le socle de la lingotière est usiné en une pièce d’un seul tenant en acier XC48. L’utilité
de ce socle est d’extraire le plus possible de chaleur par le pied du lingot.

– Le masselottage a été laissé à l’identique : il s’agit d’un matériau composite de formule
chimique 44%SiO2 – 42%Al2O3 – 5%Fe2O3.

2.2.2.2 Déroulement de l’expérience

Le métal à fondre est disposé en plusieurs morceaux dans le creuset de fusion. Une fois
qu’un vide primaire (P = 1× 10−2 mbar) est atteint, une pression partielle de 400mbar d’argon
est imposée. La chauffe peut alors commencer et consiste – comme pour la sole froide – en
l’augmentation progressive de la puissance maximale envoyée dans l’inducteur. Une fois que
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Colonne avec sas
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Creuset + Lingotière

Figure 2.4 – Dispositif expérimental du four de coulée à induction sous vide (photographie et
schéma pris de www.ald-vt.com)
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Figure 2.5 – Lingotière modifiée pour les essais VIM. Sur la photo, deux des parois en fer
ont été démontées pour laisser apparaître l’isolant ajouté dans la lingotière. Les positions des
thermocouples sont indiquées par des disques rouges.
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la surchauffe désirée est atteinte, le four est basculé à la main pour réaliser une coulée en
chute dans la lingotière. La température de coulée pour une nuance 42CrMo4 est de l’ordre de
1560 ◦C± 10 ◦C.

L’ensemble des expériences a été instrumenté à l’aide de thermocouples de type N. La posi-
tion des thermocouples est représentée par les disques rouges sur la figure 2.5. Un exemple de
thermogramme obtenu est donné sur la figure 2.6.
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Figure 2.6 – Exemples de températures mesurées lors d’une expérience VIM

Du début de l’acquisition à 85 min, la montée en température des thermocouples correspond
à l’augmentation de la température dans le four suite à la fusion du métal dans le creuset. Les
températures juste avant la coulée (t = 84 min) sont 150 ◦C et 240 ◦C dans le socle et l’isolant
respectivement. À 85 min, le métal liquide est coulé dans le creuset d’où une augmentation
brusque de la température dans les composants de la lingotière.

2.2.3 Coulée industrielle

2.2.3.1 Généralités

Le dernier format de lingot étudié est le format industriel. L’usine Ascométal de Fos-sur-Mer
coule des lingots coniques à section carrée de 6,2 t. Les lingots sont coulés en source par plaque
de quatre ou huit et sont masselottés avec le composite utilisé pour l’isolation de la lingotière
dans l’expérience VIM. Deux lingots ont été choisis sur la même plaque pour être dans des
conditions thermiques similaires : un lingot référence et un lingot inoculé.

La température de la poche en fin de dégazage sous vide RH (avant déplacement de la poche
sur le lieu de la coulée) est de 1565 ◦C. La température de la paroi externe de la lingotière a été
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contrôlée par caméra thermique ThermaCAM (1 image/min). Un exemple d’image obtenue est
présenté sur la figure 2.7.

2.2.3.2 Méthode d’addition

Comme une même poche de métal liquide (100 t) est utilisée pour remplir plusieurs plaques
de 6 à 8 lingots de 6,2 t, il est inenvisageable pour des raisons de coût d’introduire l’inoculant
en poche. La voie d’inoculation choisie est donc l’inoculation en lingotière pour permettre la
réalisation d’un unique lingot inoculé.

Une coulée d’essai en nuance 42CrMo4 a été réalisée pour valider un protocole d’inoculation
en lingotière. L’inoculant (5 kg) a été suspendu dans des sacs en papier comme illustré sur les
figures 2.8a et 2.8b. La hauteur de suspension a été choisie identique à celle des sacs de coussin
(' 20 cm du fond). Le coussin a été ajouté manuellement après deux minutes de remplissage
(débit moyen de 17,4 tmin−1 sur la première mère de coulée).

Figure 2.7 – Acquisition thermique à t = 50 min sur des lingotières pendant la coulée inoculée
6,2 t de 34Cr4 avec échelle en ◦C. Le lingot référence est celui à gauche de l’image, tandis que,
le lingot inoculé est à droite. La hauteur des lingotières est de 276 cm.

Le haut de la lingotière a été filmé à l’aide d’une caméra thermique ThermaCAM (1 image/s)
et d’une webcam équipée d’un filtre adapté au rayonnement thermique à haute température.
Pour ce cas, l’échelle de couleur est volontairement absente car aucune étude spécifique de
l’émissivité de la surface libre du liquide n’a été menée. Les images obtenues sont présentées sur
la figure 2.8.

Le lingot commence à se remplir puis les deux sacs s’ouvrent 15 s puis 21 s après le début
du remplissage. Avant l’ajout du coussin, figure 2.8f, le liquide présente de nombreuses hétéro-
généités. Des îlots de poudre non dissoute sont visibles et pourraient indiquer que la quantité
par sac est trop importante pour être entièrement dissoute. La suspension de sacs plus légers à
des hauteurs différentes pourrait permettre de régler le problème.
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(a) Vue de dessus d’une lingotière 6,2 t avec les
manches de suspension

(b) Même lingotière que 2.8a avec sac d’inocu-
lants suspendus

(c) t = 12 s : Sac fermés (d) t = 15 s : Sac gauche ouvert

(e) t = 21 s : Sac droit ouvert (f) t = 108 s : État avant ajout du coussin

Figure 2.8 – Validation du protocole d’ajout en lingotière 6,2 t avec acquisitions webcam et
caméra thermique sur une coulée 42CrMo4. La largeur d’une lingotière est d’environ 63 cm.
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2.3 Techniques de caractérisation

La caractérisation d’un lingot d’acier requiert un savoir-faire particulier qui varie en fonction
de la taille, du poids et de la nuance du lingot initial. Les différents échelles à caractériser
– de la distance entre bras secondaires à la transition colonnaire/équiaxe – nécessitent parfois
l’emploi de plusieurs techniques de caractérisation. Comme les tailles de ces structures dépendent
fortement de celle du lingot, les techniques de caractérisation appropriées peuvent varier d’un
lingot à l’autre.

2.3.1 Métallographie classique

2.3.1.1 Remarques sur la révélation des structures de solidification

Certaines attaques comme l’attaque Nital permettent uniquement de révéler les phases qui
existent à température ambiante. Les phases primaires des aciers – austénite γ et ferrite δ –
ne sont stables qu’aux hautes températures. Quand la température diminue, ces phases pri-
maires subissent une série de transformations de phase à l’état solide pour donner naissances
aux structures cristallines stables à température ambiante. Les attaques révélant la structure de
solidification mettent en évidence les zones ségrégées. Le contraste obtenu est donc de nature
chimique. Les attaques de type Nital fournissent des micrographies avec un contraste cristallo-
graphique. Il en va de même pour la caractérisation par diffraction des électrons rétrodiffusés
(EBSD) qui permet de cartographier les orientations cristallines.

De plus, pour le cas des aciers hypo-péritectiques, le lien entre la microségrégation (trace
de la solidification) et le joint des anciens grains austénitiques n’est pas toujours évident. Ainsi,
l’étude de [Guo et Suito, 1999] a montré qu’il n’y avait pas de correspondance dans le cas d’un
échantillon d’acier Fe – 0,2 pds%C – 0,02 pds%P coulé dans des conditions de laboratoire. De
nombreuses autres études ont confirmé que les joints de grains austénitiques pouvaient traverser
les dendrites, e.g. [Maruyama et al., 1999, Kluken et al., 1990, Kudoh et al., 2008, Tenaglia
et al., 2017].

Les techniques d’investigation de la microstructure et de déduction indirecte de la struc-
ture primaire à partir des joints des grains austénitiques ont donc été délaissées au profit des
techniques permettant d’étudier directement la structure de solidification.

2.3.1.2 Attaques macroscopiques [Vander Voort, 1984]

Le but de la macroattaque est de pouvoir caractériser les structures à l’échelle macrosco-
pique. Les informations obtenues sont les pourcentages de zone équiaxe et colonnaire, la taille et
l’orientation des mésoségrégations et pour certaines nuances la taille de grains. Ce type d’attaque
nécessite d’avoir des plaques préalablement rectifiées (< 0,1 Ra).

La macroattaque à l’acide chlorhydrique à chaud (T=70 ◦C) permet de révéler la macrostruc-
ture de solidification. Le réactif d’attaque est une solution aqueuse composée de 30% d’acide
chlorhydrique. Ce réactif est facile à fabriquer et facile à utiliser car le pourcentage d’acide reste
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stable durant l’attaque. Le protocole d’attaque consiste à plonger l’échantillon dans un bain
chauffé autour de 70 ◦C pendant 40min. La figure 2.9 est un exemple de rendu de cette attaque.

3 cm

Figure 2.9 – Macroattaque HCl d’une plaque d’une tranche centrale de lingot de 6,2 t d’une
nuance 100Cr6. Cette plaque est uniquement composée de grains équiaxes.

2.3.1.3 Attaques microscopiques

Pour caractériser finement les structures à l’échelle du grain et du bras secondaire, il faut
recourir à des attaques microscopiques. Pour cela, le protocole suivant peut être utilisé : [Mazet,
1995]

– Découpe de l’échantillon aux dimensions souhaitées

– Polissage de l’échantillon sur des papiers en carbure de silice jusqu’à un papier 4000
(taille de grains maximum des SiC de 5µm)

– Polissage miroir de la face à étudier avec une solution diamantée de 3µm

– Attaque de l’échantillon dans un bain acide Béchet-Beaujard chaud (' 60 ◦C) pour une
durée variant de quelques secondes (acier 100Cr6) à deux minutes (acier 42CrMo4)

Le Béchet-Beaujard est une solution d’acide picrique sursaturée et additionnée de quelques
gouttes d’acide chlorhydrique et d’un surfactant (savon de la marque Teepol).

2.3.2 Microscopie optique

Les macrographies ont été réalisées à l’aide d’un scanner haute résolution Expression 12000XL
de la marque EPSON.
Les micrographies des structures de solidification ont été réalisées avec un microscope ZEISS
Axioplan 2 couplé à une caméra Axiocam MRc5 et au logiciel Axiovision. Le microscope est
équipé d’une platine automatisée qui permet la prise d’images mosaïques.
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2.3.3 Microscopie électronique

Les caractérisations inclusionnaires ont été effectuées à l’aide d’un microscope électronique
à balayage avec canon à effet de champ (MEB-FEG) Quanta 600 de la marque FEI. La tension
d’accélération est toujours réglée à 20 kV et la distance de travail à 11mm. Le mode d’imagerie
utilisé est le mode électrons rétrodiffusés. Les compositions chimiques des inclusions ont été
déterminées à l’aide d’un détecteur EDX SDD Bruker et du logiciel Esprit. Les effets de matrice
sont corrigés avec la méthode ZAF (numéro atomique, absorption et fluorescence).

Pour l’obtention des populations inclusionnaires, un logiciel – METIS, [Hénault, 2006] –
pilotant le MEB et le détecteur EDX a été utilisé. Les temps d’acquisition sont de l’ordre de
la quinzaine d’heure. Le logiciel pilote la platine du MEB pour prendre une image à faible
grossissement (x400). Pour identifier la position des inclusions par seuillage, le logiciel réalise
ensuite une image à fort grossissement (x1600) centrée sur chaque inclusion ainsi qu’une analyse
chimique.

Une microsonde de Castaing (CAMECA SX50 équipée de trois détecteurs) a permis la carac-
térisation de la microségrégation. Cette technique permet d’atteindre une résolution de l’ordre
de la dizaine d’eV. Les effets de matrice sont cette fois corrigés avec la méthode PAP qui inclut
la méthode ZAF mais prend aussi en compte la distribution de l’émission X en profondeur.

Pour caractériser la microségrégation, une grille de points (15×15 avec un espacement de
100 µm) a été utilisée. Les dimensions ont été soigneusement choisies en fonction des dimensions
caractéristiques de la structure dendritique d’après les recommandations de [Zollinger et Daloz,
2011]. Un classement des points par teneur en chrome croissante a ensuite été appliqué et des
fractions solides entre 0 et 1 ont été attribuées aux points classés, [Zollinger et Daloz, 2011]. Une
telle méthode permet d’obtenir une image représentative de la microségrégation au cours de la
solidification.

L’intensité de la microségrégation, IX , pour l’élément chimique X ∈ [Cr,Mn,Si,Mo] est
ensuite définie comme :

IX = pds%X(fs = 0,80)− pds%X(fs = 0,05)
< pds%X >

(2.2)

avec :

– pds%X, fraction massique de l’élément X

– <pds%X>, fraction massique moyenne de l’élément X

– fs, fraction de solide

Des valeurs limites de fraction solide (5% et 80%) ont été choisies pour s’affranchir du bruit
présent aux faibles et fortes fractions solides. Au besoin, un score de microségrégation global,
MIS, peut être obtenu en multipliant tous les indices entre eux :

MIS =
∏
X
IX (2.3)
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La mesure des tailles caractéristiques de la structure de solidification est un enjeu industriel
important. La quantification des effets de l’inoculation – ou de tout autre action sur le procédé
de coulée – passe par une mesure de ces dimensions. Les effets en termes de tailles de grains,
d’espacements interdendritiques ou encore de longueurs de zone colonnaire doivent donc être
caractérisés de manière robuste et fiable. La validation des modèles et la compréhension du
lien taille de grains de solidification/macroségrégation passe aussi par l’obtention de données
utilisables. Pour cela, des protocoles de mesures doivent être définis, validés et mis à l’épreuve.
Ils seront décrits en allant du plus simple, la mesure 2D manuelle vers le plus complexe, la
mesure 3D.

3.1 Méthodes de caractérisation 2D

3.1.1 Méthode manuelle par détourage

3.1.1.1 Principe

Le logiciel libre FIJI (FIJI Is Just ImageJ, [Schindelin et al., 2012]) est utilisé pour toutes les
étapes de traitement, du chargement des images au stockage de l’information mesurée. Après un
pré-traitement composé d’une conversion en 8 bit-gris suivi d’une égalisation de l’histogramme
(CLAHE, [Zuiderveld, 1994]), la mesure manuelle peut commencer. Il s’agit ici de détourer
manuellement chacun des grains.

Le point difficile de la méthode est l’identification de chacun des grains par rapport à ses
voisins. Pour cela, il faut au préalable repérer les bras dendritiques primaires puis en déduire
le contour externe de chacun des grains à l’aide des bras secondaires. En effet, pour des grains
fortement dendritiques, les motifs périodiques formés par la coupe des bras secondaires 3D par un
plan doit aider à effectuer le détourage. Un exemple d’image post-traitée est donné en figure 3.1a.

0,08 cm
(a) Avant mesure

0,08 cm
(b) Après mesure

Figure 3.1 – Mesure de taille de grains de la zone équiaxe d’un échantillon de 42CrMo4 par
détourage manuel. Chacun des grains mesurés sur l’image 3.1b possède une couleur propre.



3.1. MÉTHODES DE CARACTÉRISATION 2D 57

Une routine utilisateur – fournie en Annexe C – permet ensuite de stocker l’information de
chaque grain. Une image en fausse couleur résumant l’ensemble de la mesure est aussi sauvegar-
dée. Un exemple de mesure est présenté sur la figure 3.1b.

3.1.1.2 Grandeurs exploitables

La caractérisation d’un grain équiaxe passe par la quantification de sa taille, de sa forme et
de sa morphologie. Pour la définition de la taille des grains équiaxes, un choix a du être fait entre
le périmètre, l’aire et le diamètre de Feret. Le périmètre étant trop sensible aux erreurs faites
lors du détourage, le choix doit se porter sur l’aire ou sur le diamètre de Feret. D’un point de
vue pratique, le diamètre de Feret est beaucoup plus simple à manipuler que l’aire car son unité
de distance le rend plus facile à appréhender dans le cadre du système d’unité internationale.

Le diamètre de Feret est ici défini comme la distance maximale entre deux points appartenant
au contour de la surface étudiée. Dans la suite du propos et sauf mention contraire, le terme
"diamètre de Feret" pourra être confondu avec les expressions "taille de grains", "Feret" et "Feret
principal". Un exemple de Feret pour quatre grains est présenté dans la figure 3.2.

0,08 cm

Figure 3.2 – Exemples de diamètres de Feret (en trait vert) pour des grains de la figure 3.1

Après avoir posé la définition de la taille de grains, un paramètre caractéristique de la forme
des grains vient facilement : le facteur d’allongement (aussi appelé facteur de forme, facteur
d’aspect ou facteur d’élongation). Le calcul de ce dernier consiste à trouver le plus grand segment
perpendiculaire au Feret reliant deux points du contour de la surface. La distance de ce segment
sera appelée diamètre de Feret secondaire. Le facteur de forme est ensuite défini comme le rapport
entre ce Feret secondaire et le Feret principal. Une autre manière d’appréhender ce facteur de
forme est de l’assimiler au rapport entre la largeur et la longueur de la boîte d’encombrement
minimal, i.e. la plus petite boite contenant la surface. Pour le cas du disque et de l’ellipse, le
facteur d’allongement vaut respectivement 1 et le rapport entre petit et grand axe, toujours
inférieur ou égal à 1.

Enfin, un nouvel indicateur a aussi été introduit pour décrire la morphologie des grains
dendritiques : la fraction intragranulaire (ou fraction interne). Elle est définie comme la fraction
surfacique de solide faiblement riche en soluté par grain. Cet indicateur découle naturellement du
processus d’attaque métallographique qui met différemment en évidence les cœurs de dendrites
et le dernier solide à se former. De manière concrète, un simple seuillage permet facilement de
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séparer ces solides. L’étape de seuillage classiquement appliqué en analyse d’image correspond
mathématiquement à un filtre passe-haut appliqué sur les valeurs de gris de l’image. Dans ce
travail, un seuillage de type Otsu (séparation des pixels de l’image en deux classes (noir et blanc)
minimisant la variance inter-classe, [Otsu, 1979]) a été réalisé. La bonne réussite de l’attaque
chimique est un pré-requis pour l’application de ce type de méthode de seuillage.

Une structure dendritique possédant des bras secondaire aura une répartition différente de
son solide fortement concentré, i.e. entre les bras secondaires, par rapport à une structure glo-
bulaire où la majeure partie du soluté sera repoussée en périphérie. Autrement dit, plus la
fraction intragranulaire sera proche de l’unité, plus le grain sera globulaire, tandis qu’à l’in-
verse, des fractions intragranulaires faibles indiqueront une structure dendritique. Un exemple
schématique pour des grains de la figure 3.1 est présenté sur la figure 3.3.

(a) IF = 0,82 (b) IF = 0,83 (c) IF = 0,52 (d) IF = 0,60

0,08 cm

Figure 3.3 – Exemples de fractions intragranulaires (IF) pour les grains de la figure 3.1

Pour ces cas, le contour a été tracé manuellement et la fraction intragranulaire est directe-
ment définie comme le pourcentage de phase noire. Les grains des figures 3.3a et 3.3b sont de
nature globulaire et possèdent des fractions intragranulaires élevées à l’inverse des grains plus
dendritiques avec de nombreux bras secondaires des figures 3.3c et 3.3d. L’indicateur proposé
permet donc de mettre en évidence des hétérogénéités de répartition de la microségrégation.

3.1.1.3 Sensibilité des paramètres choisis

La technique manuelle telle que définie précédemment reste subjective. Le tracé des contours
des grains est entièrement dépendant de l’utilisateur réalisant la mesure, de sa connaissance des
structures dendritiques et de la qualité de l’attaque chimique. Ce point est inhérent à la définition
même de la technique. Néanmoins, certaines règles peuvent être établies pour s’assurer que les
mesures de différents échantillons soient réalisées dans les mêmes conditions et donc comparables.
Ainsi, elles doivent être faites dans un laps de temps aussi court que possible par le même
utilisateur. De plus, il faut au préalable s’assurer que la qualité de l’attaque est suffisante. Sans
cette condition, le contour des différents grains est très difficile à détecter.

Concernant les paramètres choisis, la précision reste liée au contour tracé. Toute erreur
à ce niveau modifie la valeur unitaire d’une mesure en termes de taille de grains, de facteur
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d’allongement et de fraction intragranulaire. Une série de onze coulées a été réalisée dans des
conditions similaires par [Picot, 2017]. Pour quantifier la reproductibilité de la mesure manuelle,
une population d’environ 2000 grains pris dans les zones équiaxes des références a été considérée.
Pour le calcul de la valeur moyenne, il a été montré qu’une population de 250 grains permet
d’obtenir une moyenne qui ne variera pas de plus de 8% pour l’ajout d’une 251ème mesure. Une
population de 2000 grains permet de faire tomber cette variation à 4%. Une population de 250
grains semble être un bon compromis entre précision et rapidité de la mesure. La même étude
montre que le facteur d’allongement est stable à ±4 % pour 250 grains.

Concernant la fraction intragranulaire, le paramètre critique est le seuillage. Une fois encore,
la qualité de l’attaque est primordiale et un contrôle visuel doit être réalisé. Il en est de même
pour la validation de la réussite du seuillage.

3.1.2 Méthode automatisée par intercepts

3.1.2.1 Principe

La technique des intercepts a été mise en place d’une manière similaire aux publications
qui peuvent être trouvées dans la littérature, e.g. [Monroe et al., 2017, ASTM, 2013, Wang
et al., 2013]. Le code est écrit en Python à l’aide de la bibliothèque scikit-image développée
par [Van der Walt et al., 2014]. La première étape de cette technique est le seuillage de l’image
microstructurale, soit le passage d’une image en 8 bit gris (figure 3.4a) à une image binaire
(figure 3.4b). Cette étape est réalisée via l’utilisation d’un seuillage adaptatif qui permet de
s’affranchir des macro-défauts de luminosité présents à l’échelle de la micrographie, [Gonzalez
et Woods, 2002]. Le liquide restant en fin de solidification et fortement riche en soluté est ici
coloré en noir.

0,1 cm
(a) Avant mesure

0,1 cm
(b) Image seuillée

0,1 cm
(c) Exemple de 50 lignes
de mesures en rouge

0,1 cm
(d) Image avec les 5% des
plus grandes longueurs in-
terceptées en vert

Figure 3.4 – Présentation de la technique des intercepts avec les différentes étapes de traitement

Dans un second temps, des lignes placées et orientées de manière aléatoire sont générées sur
la structure (figure 3.4c). À chaque fois qu’une traverse une interface, la distance entre les points
d’entrée et de sortie est repérée et stockée. La distance moyenne après mesure par intercepts
est une distance caractéristique de la structure, [Monroe et al., 2017] : pour des structures
dendritiques, les tailles interceptées moyennes par les dendrites (en blanc) sont de l’ordre de
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grandeur de l’espacement entre bras secondaires. Dans la suite du document, la finesse d’une
structure fera référence à la capacité d’une structure à produire un nombre important de faibles
longueurs interceptées. La figure 3.4 présente un exemple de réseau de lignes de mesure (en
rouge) avec les 5% des plus grandes longueurs interceptées par les dendrites (en vert).

3.1.2.2 Grandeurs exploitables

En sortie d’une caractérisation par intercepts, une distribution de longueurs interceptées
est disponible. Les paramètres pour différencier deux images caractérisées par cette technique
et les distributions obtenues sont nombreux : valeur moyenne, médiane, premier quartile de la
distribution, dernier quartile, longueur maximale...

Une étude sur l’image de la figure 3.1a a été menée en termes de nombre de lignes interceptées
utilisées. Le nombre de lignes de mesure est graduellement augmenté d’une ligne entre 1 et 250
lignes, puis, de 50 lignes, entre 250 et 1000 lignes.
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Figure 3.5 – Influence du nombre de lignes sur la longueur moyenne interceptée

La figure 3.5 montre que les différents paramètres statistiques de la distribution de longueurs
interceptées dépendent faiblement du nombre de lignes utilisées (pour cette dimension d’image).
Seules les 10 premières lignes de mesure sont bruitées. À partir de 200 lignes, l’ajout de lignes
de mesure ne fait pas varier la moyenne de plus de 25 µm. De la même manière, à nombre de
ligne constant (200 lignes), la même mesure réalisée plusieurs fois avec des placements de lignes
différents fournit toujours une valeur moyenne contenue dans un intervalle à ±12,5 µm. Dans la
suite du propos, la valeur moyenne a été choisie pour comparer les distributions de longueurs
interceptées entre elles.
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3.1.2.3 Sensibilité de la technique des intercepts

Une étude 2D sur des structures numériques a été menée avec le cahier des charges suivant :

– Objets monodispersés avec des diamètres de Feret valant 20 pixels

– Pas de recouvrement entre les objets

– Densité surfacique d’objets constante : Ns ' 1× 10−3 pixel−2

– Orientation des objets aléatoire

L’objectif direct est de comprendre l’influence de la géométrie sur les intercepts. Les types
de géométries étudiées (voir figure 3.6) sont : disque, croix, ellipse 2:1, globule et croix avec bras
secondaires. Les dimensions permettant de définir les géométries différentes du disque (petit axe
de l’ellipse, largeur de branche, largeur de bras secondaires...) ont été choisies arbitrairement.
Des exemples de microstructures numériques obtenues sont donnés en figure 3.6f et 3.6g pour le
cas des croix et des croix avec bras secondaires.

(a) Disque (b) Ellipse 2:1 (c) Globule (d) Croix (e) Croix
avec bras
secondaires

(f) Exemple de microstructure 2D pour la géomé-
trie 3.6d

(g) Exemple de microstructure 2D pour la géomé-
trie 3.6e

Figure 3.6 – Géométries numériques et exemple de microstructures utilisées pour l’étude de la
sensibilité des intercepts à différents paramètres (taille, forme, nombre...)

Les différentes distributions obtenues après intercepts sont données en figure 3.7. Le choix
d’une représentation en fonction de répartition plutôt qu’en histogramme est fait pour empêcher
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le choix d’une largeur de bande subjective. Cette subjectivité ne se retrouve pas dans le tracé
d’une fonction de répartition et peut permettre d’éviter des interprétations erronées.
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Figure 3.7 – Influence de la géométrie sur les fonctions de répartition des longueurs interceptées
sur des microstructures numériques 2D

De manière triviale, les géométries ne se comportent pas toutes de la même manière vis-à-vis
de la technique des intercepts. La fonction de répartition des longueurs interceptées pour le cas
des disques ne présente pas de rupture brusque de pente. L’augmentation est progressive et
indique que la probabilité d’intercepter de grandes longueurs est plus importante. Ce fait est
directement confirmé dans la littérature, e.g. [Pomeau, 1983, Jagnow et al., 2004].

Le passage à une géométrie asymétrique comme la surface elliptique rompt cette augmenta-
tion graduelle. Une certaine gamme de longueurs comprises entre 7,5 et 12,5 pixels, combinaisons
linéaires des grand et petit axes de l’ellipse, devient plus probable que le reste des longueurs.
Inversement, pour une géométrie non convexe comme les globules, cette même gamme de lon-
gueurs devient interdite car ces distances n’existent pas au sein de la géométrie. Le passage à une
géométrie fortement non convexe, c’est-à-dire de très faible surface par rapport à la plus petite
enveloppe convexe pouvant la contenir, fait apparaître des plages de longueurs plus probables.
Pour les croix, ces plages sont [5; 7,5] pixels et [12,5; 15] pixels et correspondent respectivement
à la largeur et à la longueur des branches de la croix. Enfin, l’ajout de petits détails à ces croix,
i.e., les bras secondaires, lisse la fonction de distribution vers les petites tailles et provoque une
situation intermédiaire à celle des géométries globule et croix.

Pour des objets monodispersés et dans des conditions spécifiques, la technique des intercepts
permet donc d’identifier des géométries différentes et leurs distances caractéristiques associées.
Pour le cas expérimental, les hypothèses choisies ne sont pas représentatives. Comme les micro-
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structures 2D sont obtenues à partir d’objets 3D coupés, les surfaces à étudier ne seront pas
monodispersées. De plus, la difficulté de mettre en évidence des ségrégations à l’échelle de la
cinquantaine de microns via une attaque chimique souvent mal contrôlée génère aussi un certain
recouvrement entre les différents objets. Ces différents défauts peuvent être ajoutés de manière
numérique en générant des structures soit polydispersées soit permettant le recouvrement. En
répétant l’étude menée ci-dessus, des fonctions de répartition similaires à celles de la figure 3.8
peuvent être obtenues.
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(a) Polydispersité (distribution uniforme des diamètres
entre 14 et 26 pixels)
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(b) Recouvrement autorisé sur 8 pixels

Figure 3.8 – Influence du recouvrement et de la polydispersité sur les fonctions de répartition
des longueurs interceptées de géométries numériques

Les conclusions suivantes peuvent être tirées :

– Les défauts de type polydispersité tendent à lisser les fonctions de répartition obtenues.
Plus la polydispersité est grande, plus la fonction de répartition tend vers le cas log-
normal.

– Pour les défauts de recouvrement, des tailles interceptées supérieures à la taille des
objets considérés apparaissent. Ces longueurs empêchent toute évaluation du diamètre
de Feret des objets étudiés en s’attachant aux longueurs maximales interceptées. Un
exemple est donné sur la figure 3.9 ou des longueurs comprises entre le diamètre de
Feret et une longueur proche du double de ce diamètre peuvent être interceptées.

Figure 3.9 – Exemple de défaut de recouvrement pour deux croix
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– Malgré ces défauts, il est toujours possible de discerner, à taille de structure égale, les
différences entre des géométries convexes et des géométries concaves. Plus la géométrie
est concave, plus la fonction de répartition sera éloignée du cas des disques.

3.2 Appréhension du passage 2D/3D

L’utilisation de structures numériques est une première approche permettant d’appréhender
plus facilement les structures dendritiques complexes. Des structures numériques 2D ont déjà
servi à mettre à l’épreuve la technique de caractérisation par intercepts. La création d’objets 3D
permet de simuler le type d’objet 2D obtenus sur une coupe métallographique expérimentale.

3.2.1 Coupes de structures numériques

La coupe des objets est réalisée par une adaptation d’un programme Python écrit par [Olme-
dilla Gonzalez de Mendoza, 2017]. Les géométries sont définies par des nuages de points 3D dans
des fichiers textes. Chaque plan de coupe est défini par un point ainsi qu’un vecteur normal.
Le tirage porte sur la hauteur du plan par rapport à l’origine du repère et sur les angles défi-
nissant l’orientation du vecteur normal du plan dans un repère de coordonnées sphériques. Par
conservation des points appartenant à la géométrie proches du plan de coupe et changement de
base, la géométrie 2D est obtenue. Un tirage Monte-Carlo est réalisé pour obtenir un échantillon
représentatif des types d’objets obtenus.

3.2.2 Application aux structures équiaxes

3.2.2.1 Enveloppes de grains équiaxes

Dans un premier temps, il est possible de s’affranchir des détails complexes comme les bras
secondaires en ne considérant que des enveloppes modèles de grains équiaxes. Des exemples
sont présentés sur la figure 3.10 pour différents angles au sommet de pointe. Le cas du cube
correspond au cas asymptotique d’un angle au sommet de 180◦.

(a) 40◦ (b) 60◦ (c) 90◦ (d) 120◦ (e) 160◦ (f) Carré

Figure 3.10 – Géométries des enveloppes numériques pour la simulation de coupes pour diffé-
rents angles au sommet

Les enveloppes 3D peuvent être obtenues grâce à la figure 3.10 par utilisation des plans
de symétrie. Chacune des géométries dendritiques 3D est en fait composée d’un cube avec des
pyramides dont les bases sont contenues dans les faces du cube. Le plan central de chacune des
géométries ci-dessus correspond au plan visible en figure 3.10.
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Les distances entre le sommet des pyramides et le centre du cube sont égales pour toutes les
géométries. Une conséquence directe est que tous les Ferets sont égaux pour tous les cas d’angle
au sommet inférieur à 90◦. Les coupes d’enveloppes pour quatre angles au sommet différents
sont présentées sur la figure 3.12.

Le cas de la sphère – non présenté ici – permet la validation du code utilisé. Le rayon moyen
des disques provenant des coupes aléatoires d’une sphère tend vers 70% de la valeur du rayon
de la sphère, [Jagnow et al., 2004, Pomeau, 1983]. La valeur obtenue après 2000 coupes vaut
73% du rayon de la sphère.

Pour des géométries convexes, à l’image des cubes sur la figure 3.12a, il est plus probable
d’obtenir de gros objets. En diminuant l’angle au sommet, la propriété de convexité est pro-
gressivement perdue. Géométriquement, en raison des axes de symétrie existants, il devient plus
probable de couper les objets considérés en passant uniquement par une des pyramides.

Plus les angles au sommet sont faibles, plus les faciès 2D de coupe obtenus seront de petites
tailles. De plus, en dessous de 90◦ d’angle au sommet, les objets étant non convexes, il devient
possible d’obtenir deux objets 2D distincts sur un même plan de coupe comme illustrés par les
cas encadrés en rouge de la figure 3.12. Les propriétés évoquées sont résumées au sein de la
figure 3.11.
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Figure 3.11 – Propriétés des coupes Monte-Carlo en fonction de l’angle au sommet. P(2 objets)
est la probabilité de couper une dendrite 3D en deux objets 2D distincts obtenues après réalisa-
tion de 1000 coupes.

Les principaux résultats sont :

– Par définition, comme les enveloppes sont non convexes, la probabilité que la coupe 2D
soit constituée de deux objets, P(2 objets), est non-nulle. Elle est même non négligeable
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(a) Cube (180◦) (b) 90◦

(c) 60◦ (d) 40◦

(e) Bras secondaires ('90◦) (f) Calcul mésoscopique

Figure 3.12 – Évolution des faciès de coupe par simulation Monte-Carlo pour différentes géo-
métries d’enveloppes. Des exemples d’objets 3D coupés en plusieurs objets 2D sont encadrés en
rouge.
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et dépasse 5% pour des objets avec un angle au sommet de 40◦. Au-dessus de 90◦, les
objets deviennent convexes et la probabilité devient donc zéro.

– Le Feret moyen 2D, F2D, et la valeur réelle du Feret 3D, F3D, peuvent être très éloignées
pour des objets faiblement convexes. Il apparaît donc difficile de remonter à la taille 3D
à partir de la taille 2D. Cependant, une relation linéaire entre le rapport taille 2D/taille
3D et l’angle au sommet existe (voir figure 3.12). Ainsi, le protocole de mesure 2D défini
plus tôt est valide et permet bien de caractériser la finesse des structures dendritiques
3D à partir d’une mesure 2D.

3.2.2.2 Grains équiaxes modèles

Pour se rapprocher des coupes de dendrites réelles, il est possible de considérer des motifs
plus complexes. Les figure 3.12e et 3.12f présentent les coupes de deux types d’objets : une
dendrite comportant des bras secondaires et une dendrite isotrope issue d’un calcul de modèle
mésoscopique, [Souhar et al., 2016] (voir figure 3.13). Dans les deux cas, les objets considérés
possèdent les mêmes symétries que les enveloppes. À noter que la longueur des bras secondaires
a été choisie pour que la géométrie finale s’approche du cas de l’enveloppe 90◦.

Figure 3.13 – Dendrite isotrope issue d’un calcul mésoscopique, [Souhar et al., 2016]

L’ajout de bras secondaires augmente le pourcentage de vide dans les coupes obtenues.
L’apparition de profils de coupe triangulaire est due à la présence de vide entre les troncs
primaires et les bras secondaires. Même si le choix de l’espacement secondaire n’est pas dicté
par la physique, les coupes obtenues sont comparables à celles des enveloppes modèles de grains
et à celle du modèle mésoscopique.

L’ensemble des cas effectués permet d’obtenir une banque de données sur les coupes de struc-
tures dendritiques équiaxes. Une telle connaissance permet de mieux appréhender les mesures
2D sur des structures réelles. Certains faciès de coupe très particuliers doivent être gardés à
l’esprit lors de la réalisation de mesures manuelles sur des microstructures expérimentales. C’est
le cas, par exemple, pour certaines coupes très particulières de forme triangulaire ou de croix,
qui peuvent être retrouvées au sein des structures expérimentales (voir figure 3.14).
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300µm

Figure 3.14 – Exemples de grains de solidification d’un lingot 100Cr6 de sole froide similaires
aux coupes de structures numériques

3.2.3 Application aux arrangements colonnaires

Les coupes de structures colonnaires permettent de proposer des protocoles de mesures pour
les espacements primaires et secondaires. La structure numérique est définie par sept bras pri-
maires formant un motif hexagonal comme illustré sur la figure 3.15. La distance entre plus
proches voisins, l1 (choisie arbitrairement), représente l’espacement primaire. Pour les struc-
tures coupées ici, chacun des troncs primaires comporte des bras secondaires de même longueur
espacés d’une distance constante (choisie arbitrairement) représentant l’espacement secondaire.

l 1

Figure 3.15 – Représentation du motif hexagonal utilisé pour la création d’une structure co-
lonnaire numérique (image adaptée de [Dantzig et Rappaz, 2009])

Les structures colonnaires sont fortement anisotropes. Il est donc intéressant de comprendre
l’influence des angles de coupe sur les faciès de coupe 2D obtenus. La définition des angles de
coupe est présentée en figure 3.16. Comme les dendrites colonnaires sont supposées infiniment
longues, la hauteur du plan de coupe n’a pas d’influence sur le résultat et le plan horizontal a
été choisi. Deux angles suffisent concernant la définition des plans de coupe. Ces angles défi-
nissent l’orientation de la structure dendritique en système de coordonnées sphériques : l’angle
d’altitude, θ, et l’angle azimutal, Φ.
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Figure 3.16 – Définition des angles utilisés pour repérer l’orientation de la structure colonnaire.
L’image est adaptée d’une image de T.W. Carlson sous licence [CC BY-SA 3.0].

Pour la figure 3.17, l’angle azimutal a été fixé à 0◦ et un angle de rotation de la structure
colonnaire autour de la dendrite au centre de l’hexagone, φ, a été introduit. Dans le cas présent, la
situation altitude 0◦ correspond aux bras primaires des dendrites parallèles au plan horizontal
tandis que la situation altitude 90◦ correspond aux bras primaires perpendiculaires au plan
horizontal.
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Figure 3.17 – Faciès de coupe pour un motif colonnaire. Les angles (élévation θ, azimut Φ = 0◦)
définissent le vecteur normal du plan de coupe. φ désigne l’angle de rotation de la structure
dendritique autour de la dendrite centrale.
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Pour des couples d’angles quelconques, la mesure de l’espacement primaire peut être com-
plexe. L’hexagone formé par la coupe est distordu et l’espacement primaire ne peut plus stric-
tement être pris comme la distance entre les taches obtenues. La mesure doit être réalisée entre
le centre des taches et une erreur importante existe à cause de la projection des distances dues
à la coupe.
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3.3 Méthode de caractérisation 3D

Après la définition de la mesure manuelle 2D, il a été démontré que l’effet de coupe pouvait
avoir un effet important sur les géométries observables. Dès lors, il apparaît difficile de remonter
à la taille de grains réelle à partir de mesures 2D. Dans une optique d’amélioration des modèles
numériques, il apparaît donc primordial d’effectuer des mesures tri-dimensionnelles.

3.3.1 Protocole de coupes sériées et technique de reconstruction 3D

3.3.1.1 Échantillonnage

Un lingot 100Cr6 de 6,2 t coulé par l’usine de Fos-sur-Mer a été utilisé pour cette étude.
Après découpe d’une tranche centrale et rectification de l’état de surface, les plaques ont subi
une attaque macroscopique (figure 3.18a). Ensuite, un échantillon a été choisi dans le haut du
lingot dans la zone équiaxe (encadré en rouge sur la figure 3.18). L’échantillon est localisé à
60 cm de la tête du lingot et à 1,5 cm de l’axe central du lingot (représenté par la ligne verte).
La distance entre le bord de l’échantillon et la transition colonnaire-équiaxe (représentée par la
ligne rouge) vaut 7 cm. Les dimensions du pavé prélevé sont 1,75 cm× 3,8 cm× 5,1 cm.

Sur l’échantillon prélevé du lingot, figure 3.18a, 12 tranches de 0,7mm d’épaisseur ont été
coupées par érosion-fil (fil de diamètre 300µm). Ces tranches sont prises dans la partie colorée
en vert de la figure 3.18c avec un vecteur normal parallèle à la direction −→z (direction radiale
du lingot). L’épaisseur totale analysée est de 1 cm dans le sens de la direction radiale, −→z .
Avant la découpe, des marques préalables ont été faites pour s’assurer que chaque tranche était
correctement repérée. La dimension finale des tranches est 1,75 cm × 3,8 cm × 0,07 cm. Pour
s’assurer du parallélisme, un contrôle au microscope optique a été mené. L’attaque des plaquettes
a été réalisée au Béchet-Beaujard.

3.3.1.2 Repérage manuel des grains

La technique 2D décrite dans la section 3.1.1 est utilisée pour repérer l’un des grains sur la
première plaquette. Quand ce premier grain est identifié, les axes primaires et secondaires du
même grain sont utilisés encore une fois pour détourer ce même grain sur la plaquette suivante. Le
procédé est répété jusqu’à ce que le grain n’apparaisse plus sur la plaquette suivante, ou jusqu’à
ce que la dernière plaquette soit atteinte. Les autres grains sont détourés en suivant le même
protocole. Pour les douze plaquettes étudiées, 390 contours 2D ont été dessinés manuellement.
L’information de chaque contour est stockée sous format ImageJ (fichier avec extension .roi).
Le résultat final est présenté sur la figure 3.19.

3.3.1.3 Reconstruction 3D

Un code Python 3 pour reconstruire chacun des grains en 3D comme illustré figure 3.20 a été
développé en suivant plusieurs étapes. Après importation des données d’un grain (par exemple
le grain détouré en rouge sur la figure 3.20a) en utilisant les fonctions read-roi créées et mises
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(a) Tranche centrale macroattaquée dans
une vue schématique d’un lingot 6,2 t

(b) Position de l’échantillon pré-coupes sériées
prélevé

(c) Zoom sur l’échantillon prélevé avec indication de la partie
découpée en plaquettes (en trait noir) dans le rectangle vert.
Le vecteur normal aux plaquettes est dirigé selon l’axe z.

Figure 3.18 – Position de l’échantillon prélevé dans le lingot 100Cr6 de 6,2 t. La hauteur totale
du lingot est 267 cm. La ligne rouge en pointillé représente la transition colonnaire/équiaxe. La
ligne verte en pointillé figure l’axe central du lingot.
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(a) Z=0 cm (b) Z=0,11 cm (c) Z=0,22 cm (d) Z=0,33 cm (e) Z=0,44 cm (f) Z=0,55 cm

(g) Z=0,66 cm (h) Z=0,77 cm (i) Z=0,88 cm (j) Z=0,99 cm (k) Z=1,1 cm (l) Z=1,2 cm

(m) Base utili-
sée

0,9 cm

Figure 3.19 – Mesure 3D de grains de solidification après découpe sériée. Chacun des grains
garde la même couleur d’une plaquette à l’autre.

à disposition par [Mary, 2017], chacun des contours 2D appartenant à un même grain 3D doit
être discrétisé. Comme l’objectif principal est de reconstruire une surface tri-dimensionnelle, une
discrétisation polaire est faite sur chaque contour sur des angles pré-définis. Pour illustrer cette
méthode, le grain choisi sur la figure 3.20a est le grain blanc sur le bord inférieur des plaquettes
figures 3.19a à 3.19i.

Pour s’assurer que la discrétisation est unique pour chacun des angles, un contour convexe
doit être utilisé. L’enveloppe convexe du grain (convex Hull en anglais) définie comme le plus
petit contour convexe dans lequel la surface étudiée est contenue, i.e le contour externe bleu de
la figure 3.20b a été employé. À noter que le point d’origine pour le calcul des angles est le centre
de masse du nouveau contour convexe, i.e. le point d’intersection de toutes les lignes vertes sur
la figure 3.20b.
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Les intersections entre les lignes et l’enveloppe convexe constituent l’ensemble des points
utilisés pour la reconstruction des surfaces entre deux contours. Le résultat final est représenté
sur la figure 3.20c. Le nombre total de grains 3D dans le volume analysé est 171 et le nombre de
grains ne touchant aucun bord (cotés des plaquettes, première plaquette et dernière plaquette)
est 51. Le but de cette représentation 3D est purement visuel.

La définition du diamètre de Feret 2D de la section 3.1.1 reste inchangée et peut être éten-
due en 3D. L’ensemble de points utilisé pour le calcul est maintenant défini par un nuage de
points possédant des coordonnées tri-dimensionnelles. Un exemple de détermination du Feret
est présenté pour le grain de la figure 3.20a en 2D et en 3D sur la figure 3.21a.

(a) Même grain détouré
sur l’ensemble des pla-
quettes
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(b) Contour concave (en rouge) résultant
d’un détourage du grain de la figure 3.20a
sur une plaquette. L’enveloppe convexe (en
bleu) et les lignes vertes illustrent le principe
de la discrétisation polaire.
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(c) Grain de la figure 3.20a reconstruit en 3D.
Ce grain est aussi coloré en gris clair sur le bas
des plaquettes de la figure 3.19.

Figure 3.20 – Principe de la reconstruction 3D par détourage 2D puis paramétrisation polaire

La définition choisie du diamètre de Feret n’impose pas qu’il soit contenu dans le contour ou
la surface d’intérêt. Pour chaque grain, ce nuage de points est constitué de l’ensemble des points
de tous les contours 2D appartenant à ce même grain.

Pour cet échantillon, il a été vérifié que la surface des grains et le volume des grains étaient
respectivement proportionnels au carré et au volume du diamètre de Feret 2D et 3D. En consé-
quence, ces deux paramètres sont adaptés pour décrire la géométrie des dendrites équiaxes. Ils
sont de plus faciles d’utilisation pour calculer les facteurs d’élongation et les orientations des
grains. Néanmoins, les diamètres de Feret (2D et 3D) sont insuffisants pour décrire précisément
le caractère isotrope d’un objet. D’autres paramètres doivent être introduits.

Les diamètres de Feret secondaire et tertiaire sont définis similairement au diamètre de Feret
3D principal : le Feret secondaire est défini comme la plus longue distance entre deux points
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de la surface perpendiculaire au Feret principal tandis que le Feret tertiaire est défini comme
la plus longue distance entre deux points de la surface perpendiculaire au Feret principal et
au Feret secondaire. Pour s’assurer qu’une solution numérique existe toujours pour le calcul de
ces diamètres de Feret, la condition de perpendicularité doit être relaxée avec une tolérance
de ±5◦. La cause intrinsèque de cette relaxation est le manque de données entre les différentes
plaquettes qui induit la non-existence de certaines positions et de certains angles dans le nuage
de points 3D. Un exemple de calcul de Feret 3D principal, secondaire et tertiaire est donné sur
la figure 3.21b pour le grain de la figure 3.20c. Il doit être noté que ces définitions n’assurent pas
que les trois diamètres de Feret se coupent en un unique point. De plus, les Ferets ainsi définis
ne sont pas forcément inclus dans le contour ou la surface étudiée : une étude supplémentaire
serait de déterminer l’influence sur les résultats obtenus de la définition du Feret utilisée.
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(a) Diamètre de Feret 2D pour le contour
de la figure 3.20b. Le diamètre de Feret est
symbolisé par la ligne noire.
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(b) Diamètres de Feret principal, secondaire
et tertiaire pour le grain de la figure 3.20c.
Les diamètres de Feret principal, secondaire
et tertiaire sont respectivement symbolisés par
les lignes tracées en rouge, bleu et vert.

Figure 3.21 – Principe du calcul des diamètres de Feret en 2D et 3D

3.3.2 Résultats 3D sur la taille, la forme et l’orientation des grains

3.3.2.1 Informations 2D rassemblées sur les grains

Les mesures métallographiques sont couramment réalisées sur des échantillons 2D. Avec
la base de données obtenues, il est parfaitement possible de reproduire ce type de mesure en
utilisant uniquement les contours détourés en 2D. Si chacune des plaquettes est considérée
individuellement, le diamètre de Feret moyen, < F2D >, varie comme indiqué sur la figure 3.22.
Les barres d’erreur représentées valent la moitié de l’écart-type (0,5σ). La valeur moyenne de
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taille des grains sur toutes les plaquettes est 0,67 cm avec un écart type de 0,15 cm. Elle ne
permet pas de rendre compte des variations de tailles observées d’une plaquette à l’autre. Sur la
première plaquette, le Feret 2D moyen vaut 0,45 cm tandis que sur les sept dernières plaquettes,
le Feret 2D moyen augmente à 0,85 cm ± 0,1 cm. Autrement dit, les mesures de taille de grains
2D peuvent donner des résultats variant d’un facteur 2 uniquement en changeant la positions
de la mesure d’un centimètre, i.e. en mesurant sur la première ou sur la dernière plaquette. Des
gradients de taille de structures existent sur des échelles de longueurs très faibles dans les lingots
d’aciers industriels et justifient donc la nécessité de la caractérisation 3D.
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Figure 3.22 – Évolution du Feret 2D moyen en fonction de la plaquette de mesure

La figure 3.23a montre la distribution de diamètre de Feret 2D. La distribution obtenue peut
être modélisée par une loi de type log-normale comme celle proposée en bleu.
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Figure 3.23 – Histogrammes des Feret mesurés en 2D (à droite) et 3D (à gauche)
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Le mode principal et le diamètre de Feret maximal sont respectivement 0,72 cm et 2,2 cm.
Aucune information concernant la forme réelle des grains n’est disponible via l’étude de la
distribution 2D. Il est donc impossible de déduire la distribution de taille de grains 3D et de
savoir si celle-ci est uniforme, bimodale ou même plus complexe.

La densité volumique de grains, Nv, peut être au premier ordre estimée en divisant la densité
surfacique de grains, Ns, par le diamètre de Feret moyen 2D, < F2D >, pour chacune des
plaquettes, [Underwood, 1969] :

Nv '
Ns

< F2D >
(3.1)

Bien que cette relation soit valide pour des objets monodispersés et convexes, il s’agit d’une
manière rapide d’approcher une limite basse de la valeur réelle. Avec cette manière de procéder,
des valeurs allant de 0,5× 107 à 2× 107m−3 sont obtenues. Ces valeurs sont largement sous-
évaluées car le calcul moyenne les valeurs de Feret 2D sur chaque plaquette.

3.3.2.2 Grains de solidification 3D reconstruits

Le résultat final de la reconstruction 3D pour l’ensemble des grains 3D est présenté sur la
figure 3.24. Chaque enveloppe de grain reconstruit possède une couleur attribuée aléatoirement
dans une liste de neuf couleurs.

x (cm)

0
2

4y (cm)

0,0
0,8

1,9

z
(c
m
)

0,0

0,3

0,6

Figure 3.24 – Enveloppes des grains 3D reconstruits sur l’ensemble du volume analysé. Une
couleur est attribuée à chaque enveloppe.

Comme pour les mesures 2D, il est aussi possible de regarder la distribution des diamètres
de Feret en 3D comme illustré sur la figure 3.23b. Par nature, le nombre de valeurs de Feret 3D
est plus faible que le nombre de valeurs de Feret 2D et vaut le nombre de grains 3D, i.e. 178
grains. La forme de la distribution est la même mais les valeurs caractéristiques sont légèrement
différentes. Le mode principal et les valeurs maximales valent respectivement 0,8 cm et 2,75 cm.
Le ratio entre les Ferets moyens 2D et 3D est 0,9. À titre de comparaison, l’étude Monte-Carlo
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de la section pour des sphères et cubes monodispersés donne respectivement des valeurs de 0,7
et 0,94 pour le même ratio. Enfin, le dernier résultat qui découle du nombre de grains analysés
est la densité volumique de grains. Pour le cas présent, la valeur calculée est 2,2× 107 grains/m3

pour un volume analysé de 1,21 cm× 3,8 cm× 5,1 cm.

3.3.2.3 Propriétés des grains 3D

En 3D, le diamètre de Feret est seulement un indicateur incomplet de la taille de grains.
Des informations supplémentaires peuvent être obtenues via les Ferets d’ordre supérieurs. Pour
des objets isotropes comme des sphères, les Ferets principal, secondaire et tertiaire sont égaux
entre eux. Pour des objets quelconques, ils permettent de décrire l’allongement d’un objet. Les
facteurs d’élongation – les diamètres de Feret secondaires ou tertiaires divisés par le diamètre
de Feret principal – sont donnés en figure 3.25 sous la forme d’une cartographie 2D (heatmap
en anglais) à l’aide la bibliothèque Seaborn de Python, [Waskom et al., 2014]. Cette dernière est
très utile car elle permet de tracer la cartographie tout en visualisant les densités de probabilité
de chacune des variables. Les couleurs sont directement proportionnelles au nombre de points
par unité de surface dans l’espace 2D généré (facteur de forme secondaire, facteur de forme
tertiaire).
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Figure 3.25 – Cartographie des facteurs d’allongement. Les fonctions de répartition 2D sont
affichées parallèlement aux axes correspondants.

De ces deux facteurs d’élongation, il est possible de déduire que les grains dendritiques sont
des objets anisotropes avec des formes complexes. Le facteur d’allongement moyen est équivalent
à un ellipsoïde 5:3:2. Le cas le plus symétrique est un ellipsoïde 5:5:4 et le cas le plus allongé
correspond à un ellipsoïde 10:5:2. Il n’y a pas de cas symétrique dans le volume analysé. En
comparaison, le facteur d’élongation moyen en 2D est une ellipse 5:3. La valeur 2D, bien qu’étant
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proche de la valeur 3D, ne permet pas de déduire des informations en 3D.
L’orientation des grains dendritiques est aussi une grandeur d’intérêt. Pour étudier ce pa-

ramètre, les angles entre le diamètre de Feret 3D et les axes θx et θz sont représentés sur la
figure 3.26.
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Figure 3.26 – Cartographie des densités de l’orientation des Ferets 3D par rapport aux direc-
tions x et z. Les fonctions de répartition pour θx et θz sont affichées parallèlement aux axes
correspondant. La direction z est une direction radiale du lingot et la direction x est opposée à
la gravité.

La plupart des diamètres de Feret sont perpendiculaires à la direction de coupe, i.e., −→z , qui
est aussi la direction radiale du lingot. De plus, la distribution obtenue possède deux orientations
caractéristiques avec la direction −→x (orientée selon −−→g et donc opposée à la direction de la
gravité). Ces valeurs caractéristiques sont localisées au centre des taches plus foncées dans la
figure 3.26 à 10◦ et 65◦ par rapport à −→x . À noter qu’aucune corrélation entre ces orientations
et le Feret principal ne semble exister. Autrement dit, la texture – qui est ici une texture
morphologique et non une texture cristallographique – n’est pas uniquement le fait des gros
grains mais se retrouve sur l’ensemble de la population de mesure.

3.3.3 Discussion

Le principal désavantage de la méthode est que tous les grains sont conservés lors de l’analyse.
Traditionnellement dans le domaine de l’analyse d’image, les objets interceptant les bords de
l’image ne sont pas conservés, [Chermant et Coster, 1989]. Ce n’est pas le cas ici car le faible
nombre de plaquettes combiné à la taille de grains importante ne le permet pas. Il s’agit d’une
source d’erreur évidente pour le calcul de la taille de grains, de l’orientation et des facteurs
d’allongement. Cependant, une correction peut être apportée pour le calcul de la densité de
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grains volumique qui est le paramètre le plus important de cette étude. Le facteur correctif est
inversement proportionnel au nombre de cotés de l’image intercepté par le grain. De la même
manière, certains grains sont seulement observés sur une plaquette. La taille de ces grains est
donc seulement estimée en 2D et par nature est sous-estimée. Enfin, les grains plus fins que la
distance entre deux plaquettes sont perdus.

Comme dit précédemment, la technique commune pour la détermination de la taille de grains
équiaxes est la mesure 2D qui permet d’obtenir des résultats rapidement. Dans ce cas, la taille
de grains 2D moyenne de notre échantillon est 0,67 cm. Des mesures faites par [Kumar et al.,
2012] sur le même format de lingot avec une nuance 100Cr6 donnent une taille de grain de
0,1 cm via la technique des intercepts décrite par la norme ASTM E-112. Ce type de mesure ne
donne accès qu’à une taille de l’ordre de l’espacement entre bras secondaires. En effet, les bras
secondaires interceptant les lignes de mesure sont comptés comme des intercepts et font baisser
la taille moyenne interceptée. Par nature, elle n’est donc pas adaptée à la mesure de la taille
de grains équiaxes. La norme serait uniquement adaptée pour une application sur les contours
mesurés manuellement. Ce cas serait donc équivalent aux mesures couramment réalisées pour la
mesure de la taille de grains austénitiques, e.g. [Reiter et al., 2008].

Dans cette étude, les mesures 3D montrent que des hétérogénéités de taille de grains existent
dans un lingot industriel sur une échelle de moins d’un centimètre. Sur la première plaquette,
la taille de grains est deux fois plus faible que sur les sept dernières. De plus, les 25% plus gros
grains remplissent environ 80% du volume analysé. Les grains équiaxes sont donc une collection
d’objets polydisperses, ce qui est impossible à prouver avec une analyse 2D. Le ratio de 0,94
entre le Feret moyen 2D et 3D est une conséquence directe de cette polydispersité. Des coupes
aléatoires sur une dendrite seule n’amèneraient pas à un rapport aussi élevé à cause de la faible
isotropie de forme (i.e. les facteurs d’allongement secondaire et tertiaire sont loin de l’unité).

L’analyse tri-dimensionnelle indique que les grains sont allongés. La forme réelle des grains
est ellipsoïdale au premier ordre. La conséquence directe en est que la densité volumique de
grains ne peut pas être estimée de manière correcte à partir de mesures 2D. Par exemple, en
négligeant la forme concave des dendrites équiaxes, il est possible d’estimer la densité volumique
de grains en divisant la densité surfacique de grains par le Feret moyen 2D : 0,7× 107m−3. Bien
que l’ordre de grandeur soit juste, la valeur numérique est quatre fois plus faible que la valeur
3D. Il doit être noté que les Feret 2D et 3D sont estimés sur des contours ou surface concaves
et ne sont donc pas forcément contenus entièrement dans ceux-ci. Cette erreur systématique est
responsable d’une partie de la différence entre la densité volumique estimée à partir des mesures
2D et la densité volumique estimée à partir du nombre de grains 3D.

Ce paramètre est crucial pour valider les modèles numériques de prédiction de la macro-
ségrégation actuellement en cours de développement, e.g. en volumes finis ou éléments finis,
[Heyvaert et al., 2017, Nguyen-Thi et al., 2012]. Les prédictions numériques par [Kumar et al.,
2012] pour un lingot similaire à cette étude considèrent trois cas différents avec des densités
volumiques de germes différentes : 1× 108m−3, 5× 109m−3 et 5× 1010m−3 respectivement.
D’après les auteurs, ces valeurs initiales entraînent des changements microstructuraux dans les
lingots produits allant de structures dendritiques à des structures entièrement globulaires en
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passant par une zone mixte. La valeur mesurée ici – 2,2× 107m−3 – est d’un ordre de grandeur
plus faible que celle de la plus petite valeur choisie dans l’étude numérique. La morphologie
dendritique observée en figure 3.19 montre clairement qu’il y a accord entre les morphologies
prédite et expérimentale.

Enfin, les grains équiaxes ne sont pas aléatoirement orientés. Leurs diamètres sont toujours
perpendiculaires à la direction de coupe. La direction la plus rencontrée ici est une direction
perpendiculaire à la direction radiale du lingot et désorientée de moins de 15◦ par rapport
à l’opposée de la gravité. Un autre angle caractéristique existe, perpendiculaire à la direction
radiale et à 65◦ par rapport à l’opposée de la gravité. Ces deux angles proviennent probablement
de la période de sédimentation puis d’empilement de ces grains ainsi que des formes du gradient
thermique, du puits liquide et du front d’empilement. L’information contenue dans cette donnée
renseigne sur l’histoire vécue par les grains lors de la solidification d’un lingot d’acier massif. Ce
type d’effet textural ne peut pas être retrouvé via une analyse 2D.

3.4 Bilan

Dans un premier temps, un protocole simple de mesure manuelle 2D par détourage a été
développé. Les principaux désavantages sont le temps long associé au processus de détourage
et la haute subjectivité de la mesure. Néanmoins, l’information fournie en fin de mesure est
très complète : taille de grains, facteur d’allongement et fraction intragranulaire. À l’issue de la
mesure, le grain est donc défini en termes de taille, de forme et de morphologie.

Pour pallier ce temps de mesure long, une mesure 2D par intercepts a été implémentée. Bien
que cette mesure soit rapide, l’information obtenue est très différente de la mesure manuelle.
Il faut cependant rester conscient que la taille moyenne interceptée dépend de la morphologie,
de la concavité et de la taille de la structure. Ainsi, pour des structures dendritiques, la taille
moyenne est comprise entre l’épaisseur des bras primaires et l’épaisseur des bras secondaires.

Dans un second temps, une étude de la coupe de structure 3D a permis d’apporter des
informations sur les faciès de coupes de structures dendritiques équiaxes. Une des conclusions
directes de cette étude est que la méthode manuelle de mesure 2D permet bien de conclure sur
la finesse d’une structure 3D. Par contre, la déduction de la taille réelle 3D paraît compromise
pour le cas où les angles au sommet seraient faibles.

Enfin, une méthode pour la caractérisation des lingots industriels avec des tailles de grains
équiaxes centimétriques a été proposée par coupes sériées et détourages manuels. Cette méthode
manuelle permet la détermination fine de propriétés 2D et 3D telle que la taille de grains. Les
grains équiaxes apparaissent comme des objets complexes, anisotropes et texturés. La densité
volumique de grain estimée est proche de 2,2× 107 grains/m3. Cette valeur est dix fois plus
faible que celle rencontrée dans la littérature pour le même lingot. Une campagne numérique sera
lancée pour identifier les causes sous-jacentes de cet effet textural. Le travail futur devra aussi
porter sur la réalisation de nouveaux échantillons expérimentaux à différentes hauteurs sur l’axe
central du lingot. Le nombre de plaquettes par échantillon pourra être augmenté pour améliorer
la précision de la mesure. De telles données pourraient permettre d’améliorer la connaissance sur
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l’origine des grains équiaxes tout en permettant d’affiner les paramètres d’entrée des modèles
numériques. Une extension de la fraction intragranulaire en 3D pourra aussi être proposée pour
quantifier les évolutions morphologiques des grains dans un lingot industriel.
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Le but de ce chapitre est de présenter des résultats sur l’inoculation de lingots d’acier. La
démarche adoptée permet d’étudier l’influence de l’inoculation sur les structures de solidification
pour des lingots allant de l’échelle du laboratoire à l’échelle industrielle.

Les images colorées résultant de chacune des mesures manuelles de taille de grains sont
données dans l’Annexe E.

4.1 Coulées en creuset froid

4.1.1 Présentation des structures de solidification

Les structures de solidification des lingots de creuset froid sont observables sur la figure 4.1.
La macrostructure 4.1a est composée d’une zone collée (en bleu), colonnaire et équiaxe. La zone
collée correspond à la zone restée entièrement solide durant l’expérience car elle était en contact
direct avec le creuset froid. La zone colonnaire (en vert) est composée de dendrites orientées
qui prennent naissance sur la surface de la zone collée. Enfin, la zone équiaxe (en rouge) dont
la structure est visible sur la figure 4.1b est composée de dendrites n’ayant pas d’orientation
privilégiée.

0,4 cm
(a) Macrostructure

400µm
(b) Microstructure de la zone équiaxe

Figure 4.1 – Structure de solidification d’un échantillon de 100Cr6 solidifié en creuset froid. La
zone équiaxe est colorée en rouge, la zone colonnaire en vert et la zone collée en bleu

4.1.2 Coulées de référence

Un total de quinze expériences avec la nuance 42CrMo4 non modifiée a été réalisé par
[Picot, 2017] pour quantifier la reproductibilité de l’expérience. Les conclusions de son étude
sont reportées ci-dessous :

– Une bonne reproductibilité thermique peut être obtenue si le contrôle de la descente en
puissance est bien réalisé. Ce paramètre est de premier ordre ; contrairement au débit
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d’argon, à la position de la bobine et à la masse de l’échantillon qui sont des paramètres
de second ordre.

– La surchauffe contrôlée par pyromètre sur le haut de la goutte liquide est constante et
ne dépend pas de la puissance maximale imposée.

– Les étendues de zone (colonnaire, équiaxe et collée) sont stables et dépendent au premier
ordre de la position de la bobine.

– La taille de grains est répétable sous réserve d’un bon contrôle de la descente en puis-
sance. L’intervalle de confiance est de ±25 µm.

– Une population de 250 grains est suffisante pour obtenir une valeur représentative de
la taille moyenne de grains dendritiques équiaxes.

4.1.3 Coulées inoculées par ajout de poudres

L’ensemble des coulées décrites dans cette partie est réalisé à partir de la nuance 42CrMo4.
En creuset froid, deux types d’addition, poudres et ferroalliage de cérium, ont été testés. Une
série de résultats complémentaires sur la nuance 100Cr6 est donnée dans l’Annexe D.

Les masses d’addition ont été fixées à 0,3 pds%. Le choix de ce niveau d’addition est détaillé
dans le Chapitre 2.

4.1.3.1 Résultats attendus en fonction des propriétés des inoculants

Les propriétés de chacun des inoculants, décrites dans le Chapitre 2, ont été placées sur les
diagrammes nuages de points de la figure 4.2. Deux zones – verte et rouge – ont ensuite été
définies.
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Figure 4.2 – Propriétés des poudres permettant de prédire l’issue d’un essai d’inoculant (voir
Tableau 2.3)

La zone verte correspond à une zone où l’inoculation devrait permettre d’affiner la taille de
grain. La première limite verticale de cette zone est définie par le critère de [Bramfitt, 1970] qui
indique que la surfusion diminue pour des écarts paramétriques inférieurs ou égaux à 12%.
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Pour que l’inoculation se produise, il faut aussi s’assurer que les particules vont rester dans
le liquide. Les causes principales de l’absence de particules dans le liquide (zone rouge) après
ajout sont leur dissolution ou leur éjection des boucles de convection. Ainsi, des valeurs limites
de produits de solubilité et de vitesses terminales ont du être choisies :

– Les nitrures de titane étant considérés comme stables dans l’acier liquide (voir [Heintze
et McPherson, 1986]), leur produit de solubilité (ps = −3) a été sélectionné comme
frontière horizontale de la zone verte. Au dessus de celle-ci, la dissolution des particules
dans l’acier liquide pourrait gêner la réussite de l’inoculation. Ce critère proposé et
validé par [Tyas, 2001] a fait ses preuves pour des essais d’inoculation de cordons de
soudures d’acier austénitique. À noter que le produit de solubilité est seulement une
information de nature thermodynamique. La vitesse de dissolution des particules est
inconnue et chaque cas mérite donc un traitement individualisé.

– La seconde frontière verticale de la zone verte est définie par les hautes vitesses termi-
nales. Si le liquide est considéré immobile, la vitesse critique d’élimination des particules
peut être approchée par le rapport du diamètre du lingot final sur le temps de solidifi-
cation. La vitesse terminale critique obtenue (10mms−1) est seulement indicative car
le liquide n’est pas immobile et des boucles de convection se développent à cause du
brassage électromagnétique.

Ces critères proposés doivent être validés avec les expériences effectuées.

4.1.3.2 Influence de l’inoculation sur les structures de solidification

L’intérêt principal de l’étude est l’influence de l’inoculation sur les structures de solidification.
La taille des grains qui est le paramètre de première importance sera étudiée et comparée aux
changements de nature morphologique.

4.1.3.2.1 Microstructures La microstructure de la zone équiaxe pour chacun des essais
d’inoculation est donnée sur la figure 4.3. Les comparaisons visuelles sont difficiles à réaliser
parce que les grains ne peuvent pas être différenciés les uns par rapport aux autres au premier
regard. Néanmoins, cette étape de présentation des microstructures peut être utilisée pour mettre
en évidence des échantillons présentant des formes de grains équiaxes très différentes.

Pour l’addition de zircone, de très gros grains globulaires (ellipses vertes) sont entourés de très
larges grains équiaxes (polygone rouge). D’un autre côté, pour le cas de l’alumine, des petites
poches de structures très fines (ellipses bleues) se trouvent entre des grains très globulaires
(rectangle vert). Dans une moindre mesure, les additions de Si3N4 et SiO2 semblent aussi avoir
le même effet sur les structures de solidification que l’addition d’Al2O3.

4.1.3.2.2 Taille de grains équiaxes Pour réaliser des mesures quantitatives, il faut passer
à des techniques plus précises que l’observation visuelle. Des mesures manuelles de taille de
grains ont été réalisées sur quatre images de la même taille situées dans la zone équiaxe. La
figure 4.3 représente en fait 25% de la zone utilisée pour la mesure de taille de grains pour
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0,1 cm
(a) Référence

0,1 cm
(b) 0,3 pds% TiN

0,1 cm
(c) 0,3 pds% CeO2

0,1 cm
(d) 0,3 pds% Si3N4

0,1 cm
(e) 0,3 pds% SiO2

0,1 cm
(f) 0,3 pds% Al2O3

0,1 cm
(g) 0,3 pds% ZrO2

0,1 cm
(h) 0,3 pds% HfC

0,1 cm
(i) 0,3 pds% W2C

Figure 4.3 – Structures de solidification de l’acier référence et des aciers inoculés par addition
de poudres
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chaque inoculant. Les résultats obtenus sont tracés en fonction de l’écart paramétrique avec la
ferrite sur la figure 4.4.
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Figure 4.4 – Influence de l’inoculation sur la taille des grains de solidification

Pour l’affinement de grains, l’inoculation semble être la plus efficace pour les faibles écarts
paramétriques. Les meilleurs candidats sont Si3N4, TiN et CeO2 pour lesquels l’écart paramé-
trique est inférieur à 7%. La taille de grains diminue entre 13% et 21% pour ces additions
par rapport à la référence. Les essais avec des inoculants possédant des écarts paramétriques
intermédiaires (entre 7% et 12%) affichent des niveaux d’affinement qui ne peuvent pas être
strictement séparés de la référence avec les incertitudes en présence. Enfin, l’ajout de SiO2 (écart
paramétrique de 12%) n’a permis d’obtenir aucun affinement de la taille de grains. Ceci confirme
la littérature existante qui place l’écart paramétrique comme paramètre principal concernant les
effets affinants sur la taille de grains, [Dantzig et Rappaz, 2009].

Il est intéressant de commenter que Si3N4 donne un des meilleurs affinement obtenu bien
que son produit de solubilité soit assez élevé (ps = 0,8) et son écart paramétrique supérieur
à ceux de TiN et de CeO2. Le mécanisme est certainement plus complexe qu’un mécanisme
de germination hétérogène seul. [Tyas, 2001] a proposé que la germination se produisait sur
une phase intermédiaire lors d’expériences sur des cordons de soudure d’une nuance d’acier
inoxydable austénitique. Il a vérifié son hypothèse en réalisant une refusion d’un échantillon
inoculé. Après refusion, la dissolution des Si3N4 est supposée complète et plus aucun affinement
de la taille de grains n’est observé.

De la même manière, les carbures ont aussi eu un faible effet sur la taille de grains bien
que leurs produits de solubilité et leurs vitesses terminales soient grands. Des additions de
tungstène et de carbures de tungstène ont déjà été réalisées par [Chaus, 2014] sur des aciers à
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outils. L’affinement de la taille de grains observé n’est pas expliqué car l’attention de l’article
est focalisée sur la modification du réseau de carbures eutectiques.

Pour étudier les possibilités d’affinement dues à la modification de la composition du liquide,
le facteur de restriction de croissance, Q, a été calculé pour les additions à haut produit de
solubilité, [Easton et al., 2010] :

Q =
∑
i

mli(k0i − 1)C0i (4.1)

avec :

– mli , pente de liquidus de l’élément i

– kli , coefficient de partage à l’équilibre de l’élément i

– C0i , composition initiale du liquide en élément i

Toutes les propriétés nécessaires ont été estimées à l’aide de Thermo-Calc (base de données
TCFE9) à l’exception de celle de l’hafnium pour lequel le diagramme binaire issu de [Ku-
baschewski, 2013] a été utilisé. Les concentrations en hafnium, tungstène et silicium ont été
calculées en supposant une dissolution totale de l’inoculant ajouté (0,3 pds%).

Pour l’acier référence, le facteur de restriction de croissance vaut 30,7K/pds%, tandis que,
pour W2C, Si3N4 et HfC, il vaut respectivement 30,6, 31,5 et 35,2K/pds%. Pour Si3N4 et W2C,
l’effet solutal serait faible, tandis qu’il pourrait être responsable d’une partie de l’affinement
observé pour le cas HfC.

Enfin, l’addition de ZrO2 a provoqué une croissance inattendue de la taille de grains alors
même que sa vitesse terminale est haute. La raison pourrait résider dans le signe de la vitesse
terminale qui est positif contrairement au cas des carbures. Les particules présentes dans le
liquide pourraient être rejetées à l’interface liquide/argon. Quand la solidification commence,
ces particules serviraient alors de sites de germination pour des grains colonnaires. Une partie
de ces grains pourrait même se détacher et devenir de très grands grains équiaxes comme ceux
présents sur les micrographies de la figure 4.3.

4.1.3.2.3 Morphologie des grains équiaxes La fraction intragranulaire moyenne qui re-
présente une information morphologique est donnée sur la figure 4.5 pour les différents ajouts.

Les lingots avec additions de ZrO2 et de SiO2 affichent des fractions internes beaucoup
plus faibles que le reste des essais. Il s’agit d’une confirmation des structures plus dendritiques
observées sur les micrographies. À ce sujet, Al2O3 et Si3N4 qui possèdent des poches de structures
dendritiques fines n’ont pas une fraction intragranulaire faible. Ces poches de structures ne sont
pas prises en compte dans les mesures de fraction intragranulaire. Pour y remédier, il faudrait
développer une technique de mesure de la fraction intragranulaire qui ne soit plus dépendante
de la taille de grains.

Pour le cas de l’addition de SiO2, comme la vitesse terminale est faible et l’écart paramé-
trique est haut, les particules vont avoir tendance à suivre le liquide tout en ne servant pas de
site de germination. La présence de particules inertes dans le liquide pourrait alors perturber la
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Figure 4.5 – Classement des fractions intragranulaires après ajouts de poudres inoculantes
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croissance de la phase primaire, [Sekhar et Trivedi, 1991]. Une autre explication pourrait être liée
à la solidification péritectique de l’acier non inoculé qui se solidifie en ferrite jusqu’à une fraction
solide de 18%. Le reste du liquide se solidifie en austénite via une transformation péritectique.
Comme l’écart paramétrique SiO2/austénite est faible, les particules présentes pourraient pro-
voquer des déviations séquentielles des bras de dendrites croissant en austénite, [Granasy et al.,
2003], et ainsi résulter en une structure possédant une fraction intragranulaire plus faible.

Un second indicateur morphologique est la longueur moyenne interceptée. Elle est présentée
sur la figure 4.6a. Les barres d’erreur ne sont pas représentées dans un souci de visibilité car
l’écart-type est inférieur à 5 µm.

Contrairement à l’évolution de la taille de grains, plus l’écart paramétrique est grand, plus
la taille moyenne interceptée est faible. Pour obtenir une image plus générale du paramètre de
longueur moyenne interceptée, il faut aussi s’intéresser à la morphologie de la structure de soli-
dification considérée. La figure 4.6b montre qu’un lien direct entre la fraction intragranulaire et
la longueur moyenne interceptée existe. Pour des structures très dendritiques, la longueur inter-
ceptée moyenne est plus faible car des bras secondaires interceptent les lignes de mesure. C’est
bien le cas pour les additions de SiO2 et ZrO2 comme les observations visuelles précédemment
faites peuvent le confirmer. En laissant de coté le cas de ZrO2 où le mécanisme de germination
est probablement différent, trois régimes peuvent donc être séparés dans le discours :

– Pour les écarts paramétriques élevés, i.e., pour des inoculants moins efficaces du point de
vue cristallographique, une diminution importante de la longueur moyenne interceptée
est observée. Comme proposé pour le cas de la silice, les particules ne servant pas à faire
germer la phase primaire et parvenant à rester dans le liquide pourraient perturber la
croissance de la phase primaire et déclencher le passage de structure globulaire vers des
structures plus dendritiques.

– Pour des mifits intermédiaires, certaines particules sont utilisées comme site de germi-
nation et les particules restantes pourraient permettre d’affiner la longueur moyenne
interceptée. Néanmoins, leur nombre serait insuffisant pour déclencher un changement
morphologique.

– Enfin, pour de faibles écart paramétriques, les particules sont dans leur majorité utili-
sées en tant que sites de germination et n’ont donc aucun effet sur la longueur moyenne
interceptée.

4.1.3.2.4 Populations inclusionnaires Des caractérisations inclusionnaires ont été me-
nées sur l’ensemble des échantillons pour voir si les particules inoculantes ajoutées peuvent être
retrouvées dans la matrice métallique. Les résultats de ces investigations sont résumés dans le
tableau 4.1.

Pour évaluer la cohérence des observations MEB du tableau 4.1, un calcul d’efficacité de
l’inoculant, E, peut être fait :

E = ∆N/Najout = (Ninoc −Nref )/Najout (4.2)



92 CHAPITRE 4. INOCULATION DE LINGOTS D’ACIER

avec :

– Nref , le nombre de grains équiaxes dans la zone équiaxe de l’acier référence

– Ninoc, le nombre de grains équiaxes dans la zone équiaxe dans un acier inoculé

– Najout, le nombre de grains de poudres de l’ajout de 0,3 pds% d’inoculant

Le nombre de grains dans une expérience de sole froide est lui estimé comme le volume de la
zone équiaxe (assimilé à 20% d’une sphère de rayon 1 cm) divisé par le cube de la taille moyenne
de grains (voir le Chapitre 2). Le nombre de grains de poudre inoculante est estimé à l’aide de
la densité et du diamètre avec l’hypothèse que les grains sont sphériques et que la distribution
est monodisperse (voir le Chapitre 2 pour les propriétés matériaux). Les différents résultats sont
présentés dans le tableau 4.2.

Tout d’abord, l’efficacité de ZrO2 est négative car il y a eu croissance des grains. Pour ce
cas spécifique, le nombre de site utilisé a diminué. Pour toutes les autres additions, la taille de
grains plus faible des échantillons inoculés équivaut à la création de 5× 103 à 30× 103 nouveaux
sites.

Le faible nombre de sites créés permet d’expliquer les observations MEB. Sur les surfaces
caractérisées (approximativement le plan horizontal central d’un lingot de sole froide considéré
sphérique, soit un disque d’1 cm de diamètre), le nombre théorique d’inclusions visibles, NMEB,
peut être estimé comme :

NMEB = SMEB ·Ns = SMEB · dp ·Nv ' 3 < dp > ·∆N/Rech (4.3)

avec :

– SMEB, la surface caractérisée en MEB

– Ns et Nv, les densités surfacique et volumique d’inclusions

– < dp >, le diamètre moyen inclusionnaire

– Rech, le rayon du lingot de sole froide

L’hypothèse sous-jacente est que les inclusions sont des sphères monodisperses réparties de
manière homogène dans le volume d’acier. En fixant dp = 1 µm et Np = 30× 103, le nombre de
particules observables sur un disque de 1 cm de diamètre serait inférieur à 10. Dans la limite des
hypothèses prises, ce faible nombre de particules observables pourrait permettre d’expliquer les
observations MEB du tableau 4.1.

4.1.3.3 Influence de l’inoculation sur la microségrégation

Avec les résultats précédents à l’esprit, le lien entre les structures de solidification inoculées
et la microségrégation est une des interrogations restantes. Cette sous-partie s’attache à mettre
en évidence les effets de l’inoculation à ce niveau.
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Tableau 4.1 – Résumé des observations MEB pour les échantillons inoculés

Addition Observation MEB

TiN Cluster de 800 particules et de 200µm de diamètre observé

CeO2 Quelques particules observées (<5)

W2C Nombreuses dans la région interdendritique colonnaire

HfC Nombreuses et encapsulées dans des sulfures de manganèse

Si3N4 Non observées

Al2O3 Non observées

SiO2 Dans la région interdendritique équiaxe et colonnaire

Tableau 4.2 – Efficacité des différents ajouts d’inoculants

Addition Nref −Ninoc Efficacité, E (%)

CeO2 15× 103 1,3× 10−5

Al2O3 8× 103 2,0× 10−5

ZrO2 −7× 103 −1,2× 10−1

SiO2 1× 103 3,8× 10−7

TiN 20× 103 1,3× 10−5

Si3N4 26× 103 2,1× 10−6

W2C 7× 103 1,9× 10−2

HfC 6× 103 5,2× 10−3
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4.1.3.3.1 Intensités de microségrégation Pour les ajouts de Si3N4 et W2C, les valeurs
moyennes sur la grille de mesure en silicium et en tungstène sont respectivement de 0,5 pds%
et de 0,25 pds%. Ces teneurs signifient que l’addition de 0,3 pds% de W2C s’est dissoute à 86%
tandis que celle de Si3N4 s’est dissoute à 96%. À contrario, la teneur en hafnium mesurée est
nulle pour l’inoculation HfC, tandis que la teneur en titane de l’échantillon inoculé (0,03 pds%Ti)
est équivalente à la teneur du métal de base. L’hypothèse de la faible dissolution des nitrures de
titane est donc validée.

Les scores d’intensité de microségrégation (produit des intensité en chrome, molybdène et
manganèse) sont tracés sur la figure 4.7a. Pour toutes les expériences, le score est plus faible
après inoculation. Les trois meilleurs scores (dans l’ellipse rouge) sont atteints pour les additions
de carbures et de Si3N4.
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Figure 4.7 – Analyse de la microségrégation après inoculation par poudres

Pour les échantillons localisés dans la vallée bleue de la figure 4.7a, la diminution de l’intensité
de microségrégation peut être attribuée à l’affinement des bras secondaires. Cette explication
est insuffisante pour les échantillons de l’ellipse rouge : Si3N4, W2C et HfC.

Une des différences notables entre ces échantillons et ceux de la vallée bleu est amenée par la
comparaison des profils de microségrégation en manganèse (voir figure 4.7b). À haute fraction
solide, la teneur en manganèse est plus faible et peu de bruit est observé pour les échantillons
Si3N4, W2C et HfC. Pour les autres échantillons, le bruit pour des fractions solides supérieures à
0,8 est causé par la présence de sulfures de manganèse proches des points de mesure. Comme ce
bruit est absent des échantillons avec des scores de microségrégation plus faibles, il est possible
que la séquence de précipitation des sulfures de manganèse joue un rôle sur l’établissement de la
microségrégation. Pour étudier cette piste, des caractérisations inclusionnaires supplémentaires
concernant les sulfures de manganèse ont été réalisées.

4.1.3.3.2 Compléments sur les populations de sulfures de manganèse Avant d’aller
plus loin, il est utile de rappeler (voir tableau 4.1) que les inclusions de type W2C et HfC ont été
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retrouvées dans la zone colonnaire entre les bras secondaires. De plus, les inclusions HfC étaient
encapsulées dans des sulfures de manganèse. Sur la figure 4.8, deux exemples de ces inclusions
sont proposés.

La phase riche en hafnium apparaît en blanc, l’inclusion de MnS en gris sombre et la matrice
en gris clair. Contrairement à la figure 4.8a avec un cœur riche en hafnium de forme bien défini,
la zone centrale du précipité de la figure 4.8b est plus complexe. Une phase riche en aluminium
est encapsulée dans les restes probables d’une particule de HfC.

(a) (b)

Figure 4.8 – Inclusions avec un cœur riche en hafnium (en blanc) et une périphérie de type
MnS (en gris foncé)

L’addition de carbures joue donc clairement un rôle sur la précipitation des sulfures de
manganèse. En conséquence, des caractérisations inclusionnaires automatisées ont été réalisées
sur la population de MnS. Les résultats pour les essais d’inoculation Si3N4, HfC et W2C et le
métal référence sont résumés dans le tableau 4.3.

Tableau 4.3 – Propriétés des sulfures de manganèse avant et après inoculation

Inoculant Nv

√
Surface Élongation

X 1014m−3 µm -

Référence 1,35 2,7 0,57

Si3N4 1,18 1,7 0,47

W2C 1,74 4,4 0,47

HfC 1,48 1,8 0,50

Le nombre et la taille des MnS varient d’un échantillon à l’autre. Pour les échantillons Si3N4

et HfC, ils sont moins allongés et plus fins alors que les densités volumiques sont inchangées.
Par contre, pour l’échantillon W2C, ils sont plus gros (39% d’augmentation) et plus nombreux
(22% d’augmentation) que ceux du métal de base.
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Si ces informations sont couplées avec la localisation des inclusions de carbures côte à côte
ou encapsulés dans les MnS, la séquence de précipitation est probablement différente pour les
échantillons inoculés. Les particules ajoutées pourraient notamment servir de site de germination
pour les sulfures de manganèse et par conséquent appauvrir le liquide en soufre et en manganèse
à des fractions solides plus faibles que pour la référence. L’appauvrissement du liquide en soufre
est connu pour réduire l’intervalle de solidification tout en modifiant les propriétés à l’interface
solide/liquide, e.g. [Liu et al., 2007, Keene, 1993, Mills et al., 1987].

4.1.3.3.3 Proposition d’un autre mécanisme de modification de la microségrégation
Un calcul d’intensité de ségrégation a été réalisé avec le module Scheil de Thermo-Calc en forçant
la solidification soit en austénite, soit en ferrite. Les intensités obtenues sont présentées avec les
valeurs expérimentales dans le Tableau 4.4.

Tableau 4.4 – Intensités de microségrégation estimées avec Thermo-Calc

γ δ 42CrMo4 Expérimental

ICr 0,16 0,1 0,12 0,35

IMn 0,35 0,25 0,27 0,57

La situation de l’alliage référence correspond à une situation intermédiaire à celle de l’austé-
nite pure et celle de la ferrite pure. La raison est que l’alliage référence subit une transformation
péritectique dès que la fraction solide atteint 18%.

Comme montré dans l’Annexe F par des calculs de température de pointe, la phase stable
en croissance pour les paramètres procédés (G, V) de la solidification en creuset froid pourrait
être l’austénite. Par contre, des calculs de germination décrits dans la même Annexe F montrent
que la phase qui germe est toujours la ferrite et ce quel que soit le type de sites de germination
considérés. Les fragments issus du front colonnaire sont donc probablement austénitiques tandis
que les grains issus de la germination hétérogène sont ferritiques.

Pour le lingot référence, la majorité des nuclei provient probablement de la fragmentation
du solide austénitique, générant donc une intensité de microségrégation élevée. Par contre, la
plupart des inoculants possèdent des valeurs plus faibles en intensités de microségrégation. Il
pourrait donc s’agir d’un signe que le nombre de grains germant en ferrite est plus important,
le résultat direct étant une diminution des intensités de microségrégation.

Trois points possèdent des intensités de microségrégation beaucoup plus faibles que les
autres : Si3N4, W2C et HfC. Pour Si3N4, les explications précédentes fonctionnent bien comme
l’atteste la taille de grains plus fine. Pour les carbures, l’hypothèse d’une augmentation du
nombre de site de germination est mise à mal par la taille de grains qui n’est pas affectée par
l’inoculation. Il faut donc garder à l’esprit le commentaire précédent sur une probable influence
de la séquence de précipitation des sulfures de manganèse. En plus de ce possible effet, la disso-
lution des carbures et donc l’effet de l’enrichissement du liquide en hafnium/tungstène reste à
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étudier.

4.1.3.4 Bilan

L’addition de poudres dans des lingotins de 50 g a permis de montrer que la taille de grains
obtenue est affinée pour les faibles écarts paramétriques. L’espacement entre bras secondaires,
lui, est à l’inverse affiné pour les écarts paramétriques importants.

Les propriétés matériaux permettent d’expliquer ces résultats et confirment les critères de
réussite de l’essai. Pour qu’un inoculant puisse affiner la taille de grains, il faut que son écart
paramétrique et que sa vitesse terminale soient faibles. Par contre, le critère de produit de
solubilité n’est pas déterminant et chaque cas doit être traité individuellement.

Un autre volet de résultats sur la microségrégation a montré que la plupart des inoculants
agissait au travers d’une réduction de l’espacement entre bras secondaires ou d’un changement
de phase pour la germination. Trois inoculants – HfC, W2C et Si3N4 – permettent d’abaisser
les intensités de ségrégation au-delà de cet effet. Il est suspecté que ces composés agissent sur la
précipitation des sulfures de manganèse.

De manière générale, les inoculants pourraient aussi jouer un rôle sur la proportion de grains
austénitiques provenant de la fragmentation et de grains ferritiques provenant de la germination.
Une telle action reste à démontrer.
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4.1.4 Coulées inoculées par ajout de ferroalliage de cérium

À la différence des ajouts de poudre, l’ajout de ferroalliage fonctionne différemment. Dans
ce cas là, le ferroalliage doit se dissoudre dans le but de créer des inclusions pouvant servir de
site de germination.

Cinq compositions différentes ont été testées pour la nuance 42CrMo4 : 0 ; 0,025 pds%Ce ;
0,5 pds%Ce ; 0,1 pds%Ce et 0,2 pds%Ce. Deux niveaux additionnels (0,0075 pds%Ce et 0,0125 pds%Ce)
ont aussi été coulés pour tester l’influence de faibles ajouts sur le rendement et sur la population
inclusionnaire.

4.1.4.1 Rendement des ajouts réalisés

Des mesures de composition ont été faites par spectroscopie à plasma à couplage inductif
d’émission atomique (ICP-AES) avec utilisation d’une solution standard contenant du cérium.
Des copeaux de métaux sont prélevés par perçage après un traitement thermique de 2 h à 650 ◦C
pour diminuer la dureté. Les valeurs mesurées et les rendements correspondants sont donnés
dans le tableau 4.5.

Tableau 4.5 – Mesures ICP et rendements associés

Addition (pds%) Cérium mesuré (pds%) Rendement (%)

0,0075 0,0024 32

0,0125 0,0064 51

0,0250 0,0118 47

0,0500 0,0225 45

0,1000 0,0357 36

0,2000 0,0949 47

Les rendements sont situés entre 30% et 50%. Ils sont comparables à ceux obtenus dans
plusieurs études de la littérature, e.g. [Haakonsen et al., 2011, Van Der Eijk et al., 2001, Li et al.,
1988, Ren et al., 2016]. Seuls les rendements des ajouts 0,0075 et 0,1 pds%Ce sont inférieurs à
40%.

4.1.4.2 Influence de l’inoculation sur les structures de solidification

4.1.4.2.1 Effet sur la microstructure Les microstructures du métal de base et des essais
inoculés sont présentées sur la figure 4.9. Les images sont toutes positionnées au même endroit
dans la zone équiaxe des lingotins. À noter que la zone colonnaire varie peu avec l’ajout de
cérium et garde une proportion similaire d’un essai à l’autre.



4.1. COULÉES EN CREUSET FROID 99

Pour le niveau d’addition le plus faible ( figure 4.9b), la structure de solidification est beau-
coup plus dendritique, i.e., le nombre de bras secondaires par dendrite est plus grand que pour la
référence (figure 4.9a). Pour des additions plus hautes en cérium (figures 4.9b à 4.9e), la largeur
des troncs primaires des dendrites croît par rapport aux dendrites de l’alliage référence et dans
l’alliage avec 0,025 pds%Ce.

0,1 cm
(a) Référence

0,1 cm
(b) 0,025 pds%Ce

0,1 cm
(c) 0,05 pds%Ce

0,1 cm
(d) 0,1 pds%Ce

0,1 cm
(e) 0,2 pds%Ce

Figure 4.9 – Microstructures de la zone équiaxe de l’acier référence et des aciers inoculés au
cérium

4.1.4.2.2 Effet du cérium sur la taille et la forme des grains équiaxes Pour chaque
niveau d’addition, des mesures manuelles de taille de grains ont été faites sur quatre images
(0,3 cm × 0,3 cm) de la zone équiaxe par échantillon. Les fonctions de répartition et l’évolution
de la taille de grains moyenne sont respectivement données dans les figures 4.10a et 4.10b.

L’addition de 0,025 pds%Ce provoque un grossissement des grains qui est modéré car la
première moitié de la fonction de répartition est similaire à celle du métal de base. Par contre,
la seconde moitié est translatée de 100 µm vers les tailles plus grandes. Les plus hautes additions
présentent des fonctions de répartition similaires translatées de 200µm avec des pentes plus
faibles que pour le cas du métal de base. Les très grandes tailles de grains sont très dépendantes
de la fenêtre de mesure. Autrement dit, les queues des fonctions de répartition devraient en
toute rigueur être laissées en dehors de l’analyse. Pour des raisons statistiques, cette précaution
n’a pas été prise ici. Cela pourrait être une des raisons expliquant pourquoi les grandes tailles
de grains de l’échantillon 0,1 pds%Ce sont éloignées des autres mesures. La diminution de la
taille moyenne de l’échantillon 0,1 pds% est due à l’absence de gros grains équiaxes dans les
mesures effectuées. Ces tendances se retrouvent sur l’information exprimée en valeur moyenne
de la figure 4.10b.
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Figure 4.10 – Influence du cérium sur la taille de grains équiaxes

Pour chaque échantillon, des mesures morphologiques ont aussi été faites pour quantifier
l’effet du cérium (voir figure 4.11). Pour la référence, la fraction intragranulaire varie de 0,2 à
0,55 et la distribution prend la forme d’une loi normale. Cette dernière montre qu’il y a un
faible pourcentage de grains globulaires (hautes fractions intragranulaires) coexistant avec un
faible pourcentage de grains plus dendritiques (faibles fractions intragranulaires). Cependant, la
majorité des grains est située dans l’intervalle de fraction granulaire compris entre 0,35 et 0,45.
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Figure 4.11 – Influence du cérium sur la forme des grains équiaxes

Après ajout de cérium, les fractions intragranulaires obtenues sont très différentes. Quand
la teneur en cérium ajouté augmente, les distributions (figure 4.11a) sont translatées vers des
fractions intragranulaires faibles. La forme de ces distributions devient log-normale avec des
pentes beaucoup plus fortes en début de courbe indiquant une plus grande proportion de grains
dendritiques. Cette tendance est retranscrite sur la figure 4.11b avec une chute de la fraction
intragranulaire moyenne dès la première addition en cérium. Les observations visuelles sont



4.1. COULÉES EN CREUSET FROID 101

directement validées par l’évolution obtenue.
En plus de la baisse de la fraction intragranulaire, les facteurs d’aspects moyens augmentent.

Cela pourrait être une preuve que la transition colonnaire-équiaxe n’est pas encore finie et que
les grains mesurés dans les échantillons enrichis au cérium ne sont pas strictement équiaxes.

Pour les additions en cérium plus hautes que 0,05%Ce, les fractions intragranulaires croissent
légèrement tandis que le facteur d’aspect revient à la valeur de la référence. L’augmentation de
la fraction intragranulaire est probablement générée par le grossissement des bras secondaires et
des bras primaires, voir les figures 4.9d et 4.9e.

4.1.4.2.3 Longueur moyenne interceptée L’étude des longueurs interceptées est une mé-
thode rapide pour gagner une information statistiquement fiable sur la taille d’une structure. Des
changements très fins peuvent être ainsi décelés sans intervention extérieure subjective comme
pour le cas d’une mesure manuelle. La figure 4.12a résume les mesures de longueurs interceptées
sur le solide faiblement riche en soluté tandis que la figure 4.12b concerne le solide fortement
enrichi.
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Figure 4.12 – Influence de l’addition de cérium sur les longueurs caractéristiques mesurées par
la technique des intercepts

La distinction de niveau de gris entre ces deux solides provient de l’attaque comme vu sur
la figure 4.9. Bien que les longueurs interceptées de ces deux figures soient – d’un point de vue
mathématique – complémentaires, l’information apportée est légèrement différente. D’un côté,
les intercepts réalisés sur les cœurs de dendrites (en gris clair sur la figure 4.9) sont une mesure de
la finesse du réseau dendritique, i.e., la longueur moyenne interceptée combine une information
sur la longueur et la largeur des bras secondaires et primaires. De l’autre côté, les longueurs
interceptées dans le solide fortement ségrégé (en noir sur la figure 4.9) sont directement liées
à l’espace disponible pour la circulation du liquide en fin de solidification, i.e., la perméabilité.
Cette longueur est comprise entre l’espacement secondaire et la distance entre les grains.

Sur la figure 4.12a, il apparaît que le cérium élargit les troncs dendritiques dans la zone



102 CHAPITRE 4. INOCULATION DE LINGOTS D’ACIER

équiaxe. Un plateau semble même être atteint après 0,5 pds%. Pour la zone colonnaire, il n’y a
pas de plateau et une chute brusque se produit après 0,5 pds% jusqu’à retourner au niveau de
la référence pour l’ajout de 0,2 pds%Ce.

Dans le même temps, la largeur des zones fortement ségrégées (voir figure 4.12b) décroît
après 0,025 pds%Ce et 0,05 pds%Ce pour les structures colonnaires et équiaxes respectivement.
Le liquide en fin de solidification a donc moins d’espace pour circuler.

4.1.4.2.4 Effet modificateur du cérium sur les inclusions Des exemples d’inclusions
entourées manuellement sont présentés sur les échantillons attaqués et observés au MEB sur
la figure 4.13a pour l’addition 0,2 pds%Ce. Les inclusions contenant du cérium (en blanc et
entourées) sont dispersées de manière aléatoire dans l’échantillon : certaines d’entre elles sont
observées à cœur de dendrites (gris) tandis que d’autres sont présentes entre les bras secondaires
dans des zones fortement concentrées en soluté (en noir).

Concernant la composition de ces inclusions, des caractérisations automatiques MEB et
EDX ('800 inclusions par échantillon) ont été réalisées. L’ensemble des inclusions analysées est
séparé en différentes classes basées sur la composition chimique. Pour chacune des classes, la
densité volumique d’inclusions, Nv, est obtenue à l’aide d’une hypothèse d’inclusions sphériques
monodispersés (Nv ' Ns/ < d2D >). De plus, la densité de chaque inclusion, ρinc, a été estimée
par une loi des mélanges atomiques sur le volume molaire, Vm, et sur la masse molaire,M , (ρinc =∑
i ciMi/

∑
i ciVmi avec i, indice désignant une des espèces chimiques composant l’inclusion). À

l’aide de ces propriétés, la fraction massique d’inclusions, pds%inc, peut être estimée comme :

pds%inc = 100 · < ρinc >

ρacier
·Nv ·

4
3π < d2D >3 (4.4)

La densité de l’acier solide, ρacier, a été fixée à 7800 kgm−3. Les résultats – pour chaque classe
d’inclusions définie – sont fournis dans la figure 4.13b.
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Figure 4.13 – Effet du cérium sur les populations inclusionnaires
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Les additions de cérium commencent par graduellement diminuer la fraction massique de
sulfures de manganèse et d’oxydes (SiO2 et Al2O3) jusqu’à atteindre une fraction nulle pour
ces composés autour de 0,05 pds%Ce. Ces inclusions sont remplacées par des sulfures et des
oxysulfures de cérium. Pour la plus haute addition de cérium, des oxydes de cérium (Ce2O3)
sont aussi rencontrés.

En plus de leurs compositions, les caractéristiques géométriques de ces inclusions peuvent
aussi être déterminées. Les principales d’entre elles, comme la densité volumique, Nv, l’aire
moyenne et le facteur d’allongement moyen sont données dans le tableau 4.6. La densité vo-
lumique a été estimée à l’aide la densité surfacique, Ns, et du diamètre moyen des inclusions
(supposées sphériques et monodisperses), < d >, comme Nv = Ns/ < d >.

Tableau 4.6 – Caractéristiques géométriques des inclusions après ajouts de cérium

Addition Nv
√
Aire moyenne Élongation

pds%Ce 1014m−3 µm X

Référence 1,4 1,75 1,8

0,0075 1,6 1,3 1,55

0,0125 1,25 1,75 1,52

0,0250 1,5 1,55 1,43

0,0500 0,25 1,6 1,12

0,1000 1,1 1,48 1,28

0,2000 2,1 1,47 1,35

Deux régimes différents existent : le premier dans lequel les sulfures de manganèse et les
inclusions au cérium coexistent entre 0 et 0,05 pds%Ce et le second où toutes les inclusions sont
riches en cérium. Pour toutes les additions, il apparaît clairement que le cérium possède un effet
bénéfique sur le facteur d’élongation qui peut être réduit de 1,8 à 1,35. Les inclusions au cérium
sont plus circulaires que les MnS de forme allongée retrouvés dans le métal de référence. Enfin,
la taille moyenne des inclusions est aussi plus fine pour le cas des échantillons inoculés au cérium
avec une taille minimale atteinte pour l’addition de 0,075 pds%Ce.

4.1.4.2.5 Effet solutal de l’ajout de cérium Dans la littérature, des preuves existent
sur la diminution de la tension interfaciale par la présence de cérium dissous. Il est possible
d’estimer cette dernière par trois bilans de masses différents dont les résultats sont présentés sur
la figure 4.14a :

– En soustrayant le cérium ajouté et le cérium contenu dans les inclusions expérimentales,
et donc, en supposant que la teneur perdue en cérium est nulle. (en bleu)
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– En soustrayant le cérium mesuré par ICP et le cérium contenu dans les inclusions
expérimentales. (en rouge)

– En soustrayant le cérium ajouté et le cérium contenu dans les inclusions prédites par
Thermo-Calc. (en vert)

Un calcul similaire pour les fractions inclusionnaires totales est présenté dans la figure 4.14b.

0,000 0,025 0,050 0,075 0,100
Cérium mesuré par ICP (pds%Ce)

0,00

0,05

0,10

0,15

C
ér
iu
m

di
ss
ou

s
(p
ds
%
)

Teneur perdue nulle
ICP
Thermo-Calc

(a) Comparaison des niveaux de cérium dissous expérimen-
taux et théoriques

0,000 0,025 0,050 0,075 0,100
Cérium mesuré par ICP (pds%Ce)

0,00

0,02

0,04

0,06

In
cl
us
io
n
(p
ds
%
) Expérimental

Thermo-Calc

(b) Comparaison des fractions massiques d’inclusion ex-
périmentales et calculées

Figure 4.14 – Proportions de cérium dissous et de cérium inclusionnaire

La teneur expérimentale en cérium dissous est assez loin du cas perte de cérium nulle. De
telles différences peuvent être expliquées par la présence d’oxygène adsorbé sur la surface de
l’échantillon avant la réalisation de la fusion. Cet oxygène pourrait ensuite être consommé par
une réaction d’oxydation du cérium. Les inclusions formées n’entreraient pas dans le liquide,
par exemple, parce qu’elles ne parviennent pas à surmonter l’énergie interfaciale, [Shang et al.,
2009]. Cette hypothèse est directement confirmée par les aspects visuels des lingots qui sont
(contrairement à la référence) partiellement couverts d’une peau orangée-violacée. L’apparition
de Ce2O3 dans l’échantillon inoculé avec 0,2 pds%Ce est aussi un indice supplémentaire d’une
possible augmentation de la concentration en oxygène. Cette explication permet aussi de com-
prendre pourquoi la fraction massique d’inclusion de la plus haute concentration mesurée en
cérium par ICP est plus importante que le calcul Thermo-Calc.

Lorsque la teneur en ferroalliage ajouté croît, le métal liquide s’enrichit en silicium, cérium
et manganèse mais s’appauvrit en soufre. Cette variation de la composition initiale du liquide
peut être déduite des calculs Thermo-Calc et permet d’étudier les possibles effets solutaux dus
à l’addition du ferroalliage EGR contenant du cérium. La composition initiale du liquide en
fonction de l’ajout en ferroalliage est présentée sur la figure 4.15 pour les éléments dont la
composition varient (Ce, O, S et Si). La composition en cérium mesuré par ICP est représenté
à titre indicatif en trait plein.

Le facteur de restriction de croissance, Q, qui est un paramètre d’intérêt pour l’évaluation
des effets affinants dus aux solutés est défini comme : [Greer et al., 2003]
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Figure 4.15 – Effet de l’addition de ferroalliage sur la composition initiale du liquide

Tableau 4.7 – Paramètres utiles pour les calculs sur les effets solutaux de l’inoculation au cérium
a : coefficients de diffusion dans le fer pur à 1600 ◦C extraits de [Moroz et Prihod’ko, 2014], b : [Kavulicova
et al., 2006], c : valeurs estimées à l’aide de Thermo-Calc, d : valeurs extraites de [Tang et al., 2013]

Élément ml (K/pds%) k0 Dl(m2 s−1)

C -85c 0,17c 3,7a

Cr -1,6c 0,93c 0,9a

Mn -5,1c 0,75c 0,3a

Mo -2,7 0,81c 3,2a

Si -10,5c 0,7c 2,4a

S -33,4b 0,052b 20d

O -55,3b 0,16b 47,5d

Ce -7,7c 0,026c 14a
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Q =
∑
i

mli(k0i − 1)C0i avec i ∈ [Ce, Cr, Mo, Mn, O, S et Ce] (4.5)

– k0i , coefficient de partition à l’équilibre de l’élément chimique i

– mli , pente de liquidus de l’élément chimique i

– C0i , composition initiale du liquide de l’élément chimique i

Les propriétés matériaux requises sont données dans le tableau 4.7.
Les résultats des calculs de coefficients de restriction de croissance sont donnés dans la

figure 4.16a. Toutes les courbes sont normalisées par rapport aux valeurs obtenues pour le
métal de référence, Qref. Les résultats sont tracées sous la forme d’une région dont les bornes
correspondent :

– au calcul sans cérium dissous

– et au calcul avec la quantité de cérium dissous donnée par Thermo-Calc

La concentration réelle du liquide est probablement comprise entre ces deux cas limites.
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Figure 4.16 – Effets solutaux dus à l’ajout de ferrocérium

Jusqu’à une teneur de 0,125 pds% en ferroalliage ajoutée, les deux scénarios sont similaires
et le coefficient de restriction de croissance augmente principalement à cause de l’enrichissement
en silicium. Au-delà de cette valeur, le coefficient de restriction de croissance pour le cas avec
cérium dissous augmente car un nouveau terme apparaît : QCe = mlCeC0Ce(k0Ce − 1). Malgré
cette augmentation, l’amplitude du changement reste faible.

De la même manière l’intervalle de solidification, ∆T0, peut être estimé en linéarisant les
nappes de solidus et de liquidus :

∆T0 = Tl − TS =
∑
i

mliC0i
(k0i − 1)
k0i

=
∑
i

Qi
k0i

(4.6)

avec :
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– Tl, température de liquidus

– Ts, température de solidus

Le résultat est donné sur la figure 4.16b. Pour ce calcul, les éléments avec un faible coefficient
de partage comme le cérium, le soufre et l’oxygène agissent de manière forte sur l’intervalle de
solidification. Dans la littérature, il a déjà été proposé que de plus grands intervalles de soli-
dification sont favorables à la fragmentation car les bras dendritiques sont plus fins et que les
fragments ont plus de chances de survivre à cause de l’augmentation de la surfusion constitu-
tionnelle à l’avant du front colonnaire, [Jackson et al., 1966, Qingyou et al., 1988, Xu et al.,
2006]. Ce type de mécanisme a déjà été proposé pour expliquer l’action du niobium dans les
aciers inoxydables ferritiques, [Shan et al., 2011]. Comme le cérium provoque le grossissement
des grains et des cous interdendritiques, ce mécanisme ne se produit pas ici.

D’après l’étude de [Rappaz et Boettinger, 1999], l’espacement entre bras secondaires, λ2,
peut être estimé en croissance contrainte comme :

λ2 = 5,5M1/3
(∆T0
GV

)1/3
(4.7)

avec :
M = 166Γsl∑

imli(k0i − 1)(Cfi − C0i)/Dli

ln
(∑

imli(k0i − 1)Cfi/Dli∑
imli(k0i − 1)C0i/Dli

)
(4.8)

avec :

– Cfi , composition finale du liquide de l’élément chimique i

– Dli , coefficient de diffusion dans le liquide de l’élément chimique i

La plus grande inconnue de l’équation 4.8 est le coefficient de Gibbs-Thomson, Γsl. Bien
que le cérium soit connu pour être un élément hautement actif surfaciquement, [Braun et Skok,
1965] ont reporté qu’un ajout de 0,1 pds%Ce fait passer la tension interfaciale solide/liquide
de 53 à 50 erg/cm2. De plus, [Geise et Herzig, 1985] ont proposé d’utiliser pour les alliages
multiconstitués :

Γsl ∝
(
V s
m

Na

)1/3
T (4.9)

avec :

– V s
m, volume molaire de la phase solide s

– Na, nombre d’Avogadro

– T , température

L’influence des éléments d’alliage réside dans la dépendance du volume molaire de la phase
solide à la composition de l’alliage. Avec l’aide de Thermo-Calc et de son module Scheil-Gulliver,
il est directement possible d’estimer le volume molaire d’une phase au cours de la solidification.
Pour une addition de 0,2 pds%Ce, le volume molaire des phases solides, s ∈ [BCC, FCC], ne
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change pas de plus de 1% par rapport aux volumes molaires des phases solides pour l’acier réfé-
rence, et cela, jusqu’à une fraction solide de 0,9. L’amplitude de ce changement est incompatible
avec celle du changement constaté par Braum et Skok (6%). Dans la suite de la discussion, le
coefficient de Gibbs-Thomson sera considéré constant. Des expériences de solidification unidirec-
tionnelle d’après le travail de [Mizukami et al., 2012] seraient nécessaires pour évaluer la tension
interfaciale solide/liquide réelle.

Un autre point bloquant de l’équation 4.8 est de connaître la composition finale du liquide
pour chacun des solutés, Cfi . Pour Si, Cr, Mo, et Mn, ces compositions peuvent être estimées
à l’aide des mesures par microsonde ; tandis que pour C, Ce, O et S, elles ont été obtenues à
partir de calculs Scheil réalisés avec Thermo-Calc.

Après normalisation de l’équation 4.7 par rapport à la valeur de la référence, λ2(Ref), il est
directement possible de comparer les valeurs théoriques et les valeurs expérimentales comme
présenté en figure 4.17. L’hypothèse sous-jacente pour pouvoir réaliser cette comparaison est
que le produit G · V reste constant pour toutes les expériences.
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Figure 4.17 – Comparaison entre l’espacement entre bras secondaires expérimental et calculé
en fonction de la teneur en cérium

D’après les calculs effectués, il semble que le cérium devrait induire un affinement des espa-
cements secondaires. Ce dernier ne correspond pas aux mesures expérimentales.

Différentes pistes peuvent être avancées et sont discutées ci-après pour expliquer les résultats
des calculs :

– La longueur interceptée ne correspond pas strictement à l’espacement entre bras secon-
daires. Sur les expériences de sole froide, des mesures manuelles d’espacement secondaire
ne peuvent pas être menées de manière satisfaisante d’un point de vue statistique. En
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effet, le nombre de bras secondaires par dendrite est faible et le nombre total de bras
secondaires est insuffisant pour obtenir une moyenne dans un intervalle de confiance à
95% suffisamment restreint.

– Une estimation du coefficient correctif nécessaire Γsl(Ref)/Γsl(Ce) pour que les courbes
expérimentales et la limite basse (avec cérium dissous) de la courbe théorique de la
figure 4.17 soient confondues peut être faite. Pour les valeurs supérieures à 0,05 pds%Ce
pour les structures colonnaires, ce coefficient est situé entre 1,25 et 1,45. À titre de
comparaison, [Guo et Suito, 1999] indique un coefficient similaire de 1,45 en comparant
la différence d’espacement entre bras secondaires pour une teneur en cérium dissout de
0,145 et 0,761 pds%Ce. De plus, [Braun et Skok, 1965] indiquent un rapport de 1,06
sur leurs mesures de tension interfaciale entre le fer pur et le liquide avec 0,1 pds%Ce
ajouté.

Cette diminution pourrait aussi provenir du passage d’une croissance austénitique pour
la référence à une croissance ferritique pour les alliages inoculés. En effet, le rapport
des coefficients de Gibbs-Thomson austénite/ferrite pour un alliage Fe - 1 pds%Cr à
1600 ◦C estimé d’après l’équation 4.9 vaut 1,2.

4.1.4.3 Influence de l’inoculation sur la microségrégation

Il a été choisi de présenter les intensités de ségrégation pour les éléments principaux de l’acier
utilisé, i.e., chrome, manganèse, molybdène et silicium sur la figure 4.18.
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Figure 4.18 – Effet du cérium sur l’intensité de la microségrégation

Pour le chrome, le manganèse et le molybdène, les intensités de microségrégation pour l’addi-
tion de 0,025 pds%Ce sont plus importantes que pour la référence. À plus hautes teneurs ajoutées,
les intensités deviennent plus faibles que pour la référence. L’intensité en silicium, élément qui est
nativement présent dans l’alliage référence et dans le ferroalliage inoculant, a un comportement
différent. Après une augmentation pour les deux premiers ajouts, elle décroît jusqu’à retourner
au niveau de la référence pour l’addition de 0,2 pds%Ce. Cette évolution correspond assez bien
à celle de la longueur interceptée dans les structures équiaxes (figure 4.12).
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Dans le dispositif expérimental, l’effet de la convection doit être pris en compte à cause des
forces électromagnétiques. L’effet du cérium sur la vitesse du liquide est inconnu. Un calcul
Scheil avec Thermo-Calc pour les additions réalisées montre que les densités du liquide avec
cérium ne se comportent pas de la même façon durant la solidification (figure 4.19).
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Figure 4.19 – Effet de la teneur en cérium sur la densité de la phase liquide au cours de la
solidification

En plus de présenter des valeurs initiales différentes, la densité du liquide en fin de solidifica-
tion augmente pour les échantillons inoculés. Dans l’alliage de base, la diminution de la densité
provient de l’enrichissement du liquide en élément plus léger que le fer ; tandis que pour les
alliages inoculés, le cérium, élément très dense, augmente la densité de la phase liquide.

En plus de ce changement, la morphologie des grains devient plus dendritique après addition
de cérium. Ainsi, la perméabilité du milieu dendritique change probablement. L’ensemble de
ces informations montre que la circulation du liquide est probablement très différente pour les
échantillons inoculés. Il pourrait s’agir de la cause des différentes intensités de microségrégation.

4.1.5 Discussion

Dès la première addition de cérium, la taille des grains équiaxes augmente. À première vue,
ces résultats semblent en contradiction avec la littérature. Néanmoins, le nombre d’études qui
mesurent réellement l’effet du cérium sur la taille des grains de la phase primaire est faible.
Du peu d’études existantes, e.g. [Haakonsen et al., 2011, Zhang et al., 2017], il semble que le
cérium pourrait apparemment augmenter la taille de grains à partir (ou en dessous selon l’étude)
d’une certaine composition limite. Cette composition dépend probablement de la composition
de l’acier étudié. Aucune explication n’était proposée dans les-dites études pour ces effets de
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sous-modification et de sur-modification.
Pour le cas de la nuance 42CrMo4, l’inoculation ne diminue pas la taille des grains de

solidification. La caractérisation des inclusions montre pourtant qu’un grand nombre d’inclusions
est dispersé de manière homogène dans la matrice en acier. De plus, la composition de ces
inclusions indique que des sulfures et des oxysulfures de cérium sont obtenus quel que soit la
teneur en cérium ajoutée. Du point de vue cristallographique, ces inclusions sont connues pour
être de bons sites de germination pour la ferrite à cause de leur écart paramétrique faible. Leurs
densités volumiques toujours supérieures à 1× 1013m−3 doivent être comparées à la densité
de grains équiaxes de l’expérience référence qui est de l’ordre de 1× 105m−3. Enfin, la taille
moyenne des inclusions est comprise entre 1 µm et 2µm pour toutes les additions. Pour de faibles
surfusions, seuls les plus gros sites serviraient de sites de germination d’après les prédictions
du modèle de calotte hémisphérique (hemispherical cap model), [Dantzig et Rappaz, 2009], et
amèneraient à une taille de grains finale plus importante. Cependant, les surfusions atteintes
pour l’expérience de creuset froid sont grandes à cause de la convection forcée imposée par le
brassage électromagnétique, [Dantzig et Rappaz, 2009].

Des calculs thermodynamiques ont été menés avec la base TCFE9 de Thermo-Calc pour
étudier les inclusions formées. Les résultats à 1327 ◦C pour la composition de l’alliage 42CrMo4
avec 0,008 pds%S et 0,0008 pds%O sont présentés sur la figure 4.20.
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Figure 4.20 – Composition des inclusions calculée à 1327 ◦C avec Thermo-Calc en fonction de
la teneur en cérium ajoutée

Le résultat obtenu est similaire aux données expérimentales (voir Fig. 4.13) en termes de
compositions et de fractions massiques totales d’inclusions. L’absence de Ce3S4 dans les expé-
riences est possiblement due à la difficulté de différencier Ce2S3 et Ce3S4 uniquement avec des
mesures EDX. Enfin, la fraction massique d’inclusion totale demeure inchangée à partir d’un



112 CHAPITRE 4. INOCULATION DE LINGOTS D’ACIER

ajout d’environ 0,0125 pds%Ce car la totalité de l’oxygène et du soufre dissous ont été consom-
més. À noter qu’un autre calcul à une température plus élevée montre que les inclusions riches
en cérium sont formées à des températures bien supérieures à la température de liquidus.

La réelle différence entre les prédictions et les résultats expérimentaux repose dans l’appa-
rition dans les essais expérimentaux de Ce2O3 pour des hautes teneurs en cérium. Comme dit
précédemment, cela pourrait être le signe que la teneur en oxygène du métal liquide est plus
importante que la valeur utilisée pour le calcul. Les calculs thermodynamiques de l’Annexe B
sur les diagrammes (pds%O, pds%S) indiquent qu’une concentration de 0,01 pds%O suffirait
pour précipiter du Ce2O3. Enfin, la différence en teneur en sulfures de manganèse réside dans
le fait qu’une partie des sulfures de manganèse précipite à des températures plus faibles que la
température de calcul Thermo-Calc, [Wintz et al., 1998].

Pour une raison inconnue, des inclusions possédant une bonne cohérence cristallographique,
se formant avant le début de la solidification à une taille correcte et dans un nombre suffisant
ne permettent pas d’affiner la taille de grain. Une explication possible est que les inclusions
au cérium sont empoisonnées similairement à ce qui est observé dans les alliages d’aluminium
inoculés au TiB2 contenant du silicium, [Bunn et al., 1999]. Des aciers ferritiques et des aciers à
outils possédant pourtant les mêmes éléments d’alliage présentent des structures de solidification
affinées après ajouts de cérium, [Zhang et al., 2017, Zhu et al., 2018]. Seuls les résiduels présents
dans la nuance 42CrMo4 pourraient donc être responsables d’un phénomène d’empoisonnement.

Une autre explication pourrait aussi être l’absence d’un élément nécessaire pour la germi-
nation d’une phase intermédiaire. Une fois encore, l’analogie avec la nécessité de posséder du
titane à l’état solutal dans les alliages aluminium inoculés TiB2 pour pouvoir germer une phase
intermédiaire AlTi3 peut être utilisée, [Greer et al., 2003].

Deux explications sont ensuite possibles pour expliquer la plus grande taille de grains après
ajout de cérium :

– Les alumines existant dans le liquide avant le début de la solidification peuvent être des
sites de germination fonctionnels pour la ferrite à cause de leur relativement faible écart
paramétrique avec la ferrite (3,2%), [Andersson et al., 2011]. Pour l’addition la plus
faible de 0,025 pds%Ce, ces inclusions ont déjà disparu. Sans sites de germination, les
grains équiaxes proviendraient uniquement de la fragmentation. Cela expliquerait donc
pourquoi leur forme est plus dendritique comme indiqué par la fraction intragranulaire
sur la figure 4.11b.

– Dans une autre optique, si la fragmentation est le mécanisme majoritairement respon-
sable de la taille de grains pour l’échantillon référence, cela signifie que l’ajout de cérium
empêche la création de fragments. Cette suggestion est supportée par les cous plus épais
des bras secondaires dans la zone colonnaire après ajout de cérium (voir figure 4.9).
Cet épaississement pourrait notamment être du à l’action du cérium dissous.

– Le cérium pourrait aussi agir sur la fragmentation des bras via une action sur la forme
de la goutte liquide. Le cérium est connu pour être tensioactif dans l’acier liquide,
e.g. [Li et al., 1988, Guo et Suito, 1999, Keene et al., 1982, Yoshihara et al., 1985].
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L’angle de mouillage liquide/creuset en cuivre pourrait changer avec l’ajout de cérium
et modifier la forme de la goutte. Les radeaux d’impuretés présents à la surface du
liquide pourraient aussi jouer à ce niveau. Les observations expérimentales du métal
liquide montrent que les radeaux libres à la surface du liquide forment une couche
stable recouvrant une partie de la surface du liquide dans les lingots inoculés. Toutes
ces suggestions sont confirmées par l’observation de la forme du bas des lingots sur la
figure 4.21.

Pour l’alliage référence, des défauts importants sont visibles à l’interface creuset/acier.
Dès la première addition, ils sont atténués et disparaissent pour de plus hautes ad-
ditions. La forme du bas des lingots 0,05 et 0,1 pds%Ce étant similaire à l’addition
0,2 pds%Ce, il semble que l’ajout de cérium diminue la tension interfaciale liquide/-
creuset. En conséquence, le détachement de fragments solides à cette interface pourrait
être limité et engendrer un bain initial moins ensemencé.

(a) Référence (b) 0,025 pds%Ce

(c) 0,2 pds%Ce

0,4 cm

Figure 4.21 – Effet du cérium sur la forme de l’interface lingot/moule en cuivre

4.1.5.1 Bilan

L’ajout de cérium a provoqué un grossissement de la taille de grains. L’étude de la littérature
n’avait pas permis de prédire une telle action. Le mécanisme proposé est que le cérium supprime
les sites de germination hétérogène nativement présents dans l’acier comme les alumines. Les
inclusions créées, bien qu’étant de potentiels sites de germination, ne sont pas utilisées. Un
phénomène d’empoisonnement est suspecté.

Le cérium a aussi un effet sur les espacements interdendritiques et sur la morphologie. Il se
traduit par une augmentation de l’intensité de microségrégation à faible teneur en cérium, puis,
par une diminution à haute teneur en cérium. Les augmentations à 0,025 pds%Ce de l’intensité
de microségrégation et des espacements secondaires demeurent inexpliquées.
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Les changements en termes d’espacements interdendritiques ont été discutés à l’aide de mo-
dèles simples. Les conclusions principales sont que le cérium peut réduire la tension interfaciale
solide/liquide et le coefficient de Gibbs-Thomson. Il est aussi suspecté que le cérium agit sur les
tensions interfaciales moule/goutte liquide et argon/goutte liquide.
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4.2 Coulées à une échelle intermédiaire : Four à induction

Une fois les coulées en four creuset froid réalisées, le passage à un plus gros format de lingot
est une étape importante de la confirmation du potentiel d’un inoculant. Pour cela, un format
de lingot de 8 kg coulé en chute dans une lingotière spécifique a été utilisé. La nuance étudiée
est l’acier 42CrMo4.

Deux essais de référence ont été menés pour permettre de quantifier la répétabilité de cette
expérience. Le propos sera séparé en deux parties au vu de la différence des mécanismes physiques
entrant en jeu : les additions de poudres et les additions de ferroalliage de cérium.

4.2.1 Essais d’inoculation par ajouts de poudres

Deux lingots référence ont été coulés pour contrôler la répétabilité de l’expérience. Concer-
nant les essais d’inoculation, seuls les meilleurs de l’étude avec la sole froide ont été utilisés :

– TiN, CeO2 et Si3N4 pour l’effet affinant sur la taille de grains

– W2C et HfC pour l’effet sur la microségrégation

Les niveaux d’addition utilisés (0,04 pds%) sont dix fois plus faibles que précédemment. Les
grains sont environ dix fois plus grands dans un lingot VIM de référence que dans un lingot sole
froide de référence.

4.2.1.1 Étude thermique des différents essais

Pour caractériser la thermique de ces expériences, des acquisitions thermocouples ont été
mise en œuvre pour chacune des coulées à l’exception des coulées avec additions de carbures.
Ces derniers essais, dans un souci de gain de temps, n’ont pas été instrumentés. Les mesures
effectuées sont reportées dans la figure 4.22 sous la forme des différences de température verticale
entre les paires de thermocouples disposées dans un même plan vertical, ∆T .
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Figure 4.22 – Thermogrammes obtenus lors des essais d’inoculation poudres en four VIM
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Les valeurs sont obtenues grâce aux thermocouples placés dans le socle (figure 4.22a) et dans
le matériau isolant tapissant l’intérieur de la lingotière (figure 4.22b). La description précise
de l’instrumentation est donnée dans le Chapitre 2. Les coulées W2C et HfC n’ont pas été
instrumentées.

Pour les gradients thermiques dans le socle, une grande variabilité en termes de ∆T maximal
et de vitesse de refroidissement est observée. Plusieurs raisons peuvent expliquer cette dispersion
expérimentale :

– Avant la coulée, le cycle de chauffe du métal dans le creuset provoque une augmentation
de la température d’ambiance dans le four. Cette dernière dépend de la montée en
température du métal de base dans le creuset. Comme la puissance nécessaire pour la
fusion du métal disposé dans le creuset est fonction du nombre de morceaux de métal et
de leur forme, le temps nécessaire à la fusion totale varie d’une expérience à l’autre. Les
valeurs de température du socle en fer avant le début de la coulée et les températures
maximales atteintes après la coulée sont données dans le Tableau 4.8.

Essai Tsocle (◦C) Tmax. socle (◦C)

Référence 1 306 593

Référence 2 231 499

Si3N4 215 541

TiN 196 466

CeO2 139 495

Tableau 4.8 – Température du socle en fer avant la coulée et maximum atteint en cours de coulée

Ainsi, la température moyenne initiale du socle avant la coulée vaut 217 ◦C avec un
écart-type de 60 ◦C. Ces écarts permettent notamment d’expliquer les différences de
températures maximales atteintes. Plus le socle est froid, plus la température maximale
atteinte dans le socle est faible.

– La température de coulée est contrôlée avant chaque coulée. En plus d’être comprise
dans un intervalle de ±10 ◦C , cette température peut être légèrement différente à
l’instant exact de la coulée. Le basculement du creuset ne peut pas se faire de manière
abrupte pour éviter à la céramique constituant le creuset de subir un choc thermique.
Un laps de temps alloué au préchauffage du haut du creuset par inclinaisons successives
conduit donc à ce que la température du bain liquide évolue.

– Le débit de remplissage des lingotières est lui aussi une variable. Comme le basculement
du creuset est manuel et dépend d’un contrôle visuel, le temps de remplissage d’une
lingotière n’est pas fixé.
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Concernant les températures dans l’isolant, des simulations THERCAST (www.transvalor.
com) ont permis de montrer qu’une des causes de la variabilité observée est l’erreur de position-
nement réalisée lors du placement des thermocouples, [Demurger, 2018]. En effet, le matériau
isolant est un composite fibreux de nature friable. Il est donc difficile de placer correctement un
thermocouple de 2mm de diamètre à mi-épaisseur d’une paroi friable d’un centimètre.

4.2.1.2 Macroattaques HCl

Des macroattaques ont été réalisées sur toute la surface du lingot à mi-épaisseur. Dans un
souci de visibilité, une seule zone à 16,5 cm du pied du lingot (à 12,5 cm sous la masselotte,
schématisée en pointillés verts sur la figure 4.23) est représentée sur la figure 4.24. Elle permet
de voir une moitié de lingot de la peau (bord gauche) au cœur de lingot (bord droit) et a été
choisie en raison des hétérogénéités de structures observables.
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Figure 4.23 – Schéma de la position des macrographies présentées. La masselotte du lingot est
représentée dans l’encadré en rouge, la zone observée après attaque HCl en vert et après attaque
Béchet-Beaujard en bleu. La retassure est schématiquement représentée en noir.

Pour les microstructures des références, figure 4.24a et 4.24b, aucune zone colonnaire n’est
visible mais un gradient de structure peut être observé entre le bord et le centre de l’échantillon.
Une structure plus grossière peut être vue en peau de lingot, i.e., sur la gauche des images.

Pour les essais inoculés, Si3N4 possède une zone colonnaire de 0,25 cm avec des dendrites
orientées perpendiculairement aux bords verticaux du lingot (voir 4.24c). C’est aussi le cas pour
l’échantillon W2C qui possède une zone colonnaire de 0,4 cm (voir 4.24g). Cependant, pour ce
dernier, l’orientation des dendrites est moins franche. Enfin, la zone blanchâtre observable en
peau dans le cas de l’inoculé CeO2 pourrait aussi être une zone colonnaire.

www.transvalor.com
www.transvalor.com
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Figure 4.24 – Macroattaques HCl des lingots VIM inoculés poudres
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Concernant les zones équiaxes, les structures semblent plus homogènes et plus fines sur les
largeurs des échantillons pour les cas Si3N4, TiN et CeO2. Dans une moindre mesure, cette
affirmation est aussi vraie pour HfC. Enfin, pour le cas W2C, les structures sont similaires aux
structures des références.

Enfin, la principale interrogation au regard de la validité de la comparaison visuelle pré-
cédemment menée concerne la répétabilité du processus de macroattaque chimique. Bien que
la durée d’attaque soit constante (40min), la qualité de la surface et l’évolution de la teneur
en acide du bain au cours de l’attaque et l’intensité de la microségrégation dans l’échantillon
attaqué peuvent influencer le résultat obtenu en termes de rendu métallographique.

4.2.1.3 Macrostructure Béchet-Beaujard

Pour pallier à la difficulté d’analyse des structures obtenues après macroattaques, des at-
taques Béchet-Beaujard ont également été réalisées et sont présentées sur la figure 4.25. La
position de ces attaques – choisie pour observer la transition colonnaire-équiaxe – est schémati-
sée sur la figure 4.23 en pointillés bleus. Sur les micrographies, les lignes symbolisent le repérage
manuel de la transition colonnaire-équiaxe.

(a) Référence 1 (b) Référence 2 (c) 0,03 pds% Si3N4 (d) 0,03 pds% TiN

(e) 0,03 pds% CeO2 (f) 0,03 pds% HfC (g) 0,03 pds% W2C

1,5 cm

Figure 4.25 – Microattaques Béchet-Beaujard des lingots VIM inoculés poudres
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Les échantillons qui présentent des différences d’allure de transition colonnaire-équiaxe sont
Si3N4 et W2C. Pour ces deux échantillons, une zone colonnaire est présente en paroi. De plus,
pour l’échantillon Si3N4, l’épaisseur de colonnaire en pied est plus importante. Les mesures de
fraction surfacique de zone colonnaire sur chacune de ces images (surface de colonnaire par image
divisée par surface d’acier par image) sont résumées sur la figure 4.26.
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Figure 4.26 – Fraction surfacique de zone colonnaire sur les pieds de lingots inoculés poudres

Au vu de l’écart important entre les deux références (' 6 % en fraction surfacique), il semble
possible de conclure sur une influence de la part de W2C et Si3N4 seulement. De plus, pour
ces deux échantillons, l’espacement primaire semble plus grossier. Les autres échantillons ino-
culés possèdent des zones colonnaires d’étendues et d’apparences similaires à celles des lingots
références.

4.2.1.4 Microstructures Béchet-Beaujard

Les microstructures de la zone équiaxe des lingots inoculés poudres sont présentées dans la
figure 4.27. La position des différentes micrographies est située au même endroit pour tous les
échantillons comme illustré sur la figure 4.27a.

Les structures équiaxes des lingots de référence sont très globulaires avec des dimensions
caractéristiques très fines, de l’ordre de la centaine de microns. Comme les bras primaires et
secondaires sont très difficiles à identifier, un détourage manuel des grains semble impossible. Le
seul outil disponible reste donc la comparaison visuelle. Les échantillons peuvent être séparés en
trois catégories :

– Les additions de TiN et HfC semblent affiner la microstructure. L’addition de TiN pro-
duit une microstructure plus homogène qui ne laisse pas apparaître de poches sombres.

– Les additions de Si3N4 et de W2C conduisent à des structures plus grossières et plus
dendritiques. En effet, pour ces deux cas, il est plus simple de discerner les bras primaires
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voire les bras secondaires. Ces observations peuvent aussi être directement faites sur
les pieds de lingots attaqués au Béchet-Beaujard (voir figure 4.25c et 4.25g).

– L’addition de CeO2 n’a apparemment pas eu d’effet sur la structure équiaxe de la zone
observée.

0,8 cm
(a) Position de la zone observée
(cadre rouge) sur l’inoculé Si3N4

0,2 cm
(b) Référence 1

0,2 cm
(c) Référence 2

0,2 cm
(d) 0,03 pds% Si3N4

0,2 cm
(e) 0,03 pds% TiN

0,2 cm
(f) 0,03 pds% CeO2

0,2 cm
(g) 0,03 pds% HfC

0,2 cm
(h) 0,03 pds% W2C

Figure 4.27 – Structures équiaxes des lingots VIM inoculés poudres
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4.2.1.5 Inclusions

Sur chacun des échantillons inoculés ainsi que sur un échantillon de référence, une analyse
inclusionnaire manuelle sur le haut des échantillons de la figure 4.25 a été menée. La surface
analysée est parallèle au pied du lingot et est entièrement comprise dans la zone équiaxe. Sur
l’ensemble des échantillons, aucune inclusion à l’exception des sulfures de manganèse classiques,
n’est observée. Ceci peut signifier que le nombre de particules ajoutées est très faible voir nul.
Pour le cas de Si3N4, une analyse inclusionnaire automatisée sur la même zone a été effectuée.
La teneur en inclusion et leur composition est similaire à celle de la référence : 0,15 pds%MnS +
0,01 pds%Al2O3 + 0,005 pds%SiO2.

Des exemples de ces inclusions sont donnés dans la figure 4.28.

(a) Al2O3 (b) MnS (c) MnS

Figure 4.28 – Exemples d’inclusions dans un des lingots 8 kg référence

Les deux types d’inclusions retrouvés, oxydes et sulfures, sont aisément identifiables via leurs
morphologies. Les sulfures présentent des formes allongées donnant parfois plusieurs taches 2D.
Les oxydes eux présentent des formes plus circulaires, proches d’hexagones.
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4.2.2 Essais d’inoculation par ajouts de ferroalliage de cérium

Pour les essais d’inoculation au cérium, deux additions dans le creuset de fusion ont été
faites pour évaluer l’effet de la composition : 0,066 pds%Ce et 0,11 pds%Ce. Une autre addition
(0,11 pds%Ce) par sacs suspendus dans la lingotière a été coulée. Un sac contenant la moitié
de l’inoculant était suspendu au centre du lingot tandis que l’autre sac reposait au fond de
la lingotière. Le même travail que pour les inoculés poudres a ensuite été mené : analyse des
thermogrammes suivi de l’analyse des structures attaquées HCl puis attaquées Béchet-Beaujard.
Les positions des micrographies sont donc identiques.

4.2.2.1 Thermogrammes

Les thermogrammes des trois expériences menées sont présentés en figure 4.29. Les remarques
concernant la dispersion des mesures observées pour le socle et pour les parois isolantes sont les
mêmes que pour la figure 4.22.
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(b) Dans les parois isolantes placées dans la lingotière

Figure 4.29 – Thermogrammes obtenus lors des essais d’inoculation cérium en four VIM. La
lettre C désigne l’ajout en creuset tandis que la lettre L désigne l’ajout en lingotière.

À noter que pour l’addition en lingotière, le socle est monté moins haut en température. En
plus des variables expérimentales discutées précédemment, la présence d’un sac d’inoculant dis-
posé en pied de lingot pourrait modifier la nature de l’interface lingot/socle. Il est donc fortement
suspecté que l’extraction de chaleur par le socle est moins efficace pour cette addition. Cette
hypothèse est directement confirmée par la présence de grains de poudre inoculante retrouvés
sous leur forme initiale après le démoulage du lingot.

4.2.2.2 Rendements

Trois mesures de teneurs en cérium – en pied, en milieu de lingot et en tête – on été faites sur
chacun des lingots inoculés par spectroscopie ICP. Les résultats sont fournis dans le tableau 4.9.

Les rendements moyens obtenus sont respectivement de 12%, 31% et de 27% pour les
ajouts de 0,066 pds%Ce en creuset, de 0,11 pds%Ce en creuset et de 0,11 pds%Ce en lingotière.
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Cérium ajouté Mode d’addition Pied Milieu Tête

(pds%Ce) X (pds%Ce) (pds%Ce) (pds%Ce)

0,066 Creuset 0,0065 0,007 0,01

0,11 Creuset 0,034 0,035 0,034

0,11 Lingotière 0,027 0,028 0,033

Tableau 4.9 – Teneurs en cérium réelles mesurées par ICP en pied, milieu et tête des lingots
inoculés

Sur chaque lingot, des disparités de l’ordre de 0,001 pds%Ce existent entre les différentes zones
de mesure. Seul le lingot 0,11 pds%Ce avec l’ajout en lingotière possède une concentration plus
élevée en tête.

Le plus faible ajout possède un rendement deux fois plus faible que pour les autres ajouts.
Par contre, de manière assez surprenante, les ajouts de 0,11 pds%Ce en creuset et en lingotière
possèdent des rendements équivalents.

4.2.2.3 Macroattaques HCl

La première différence notable entre les lingot inoculés au cérium en creuset et les lingots
références (voir figure 4.30) est la forme des lingots. Les parois des lingots où le cérium a été
ajouté en creuset ne sont pas verticales. Un rétrécissement de la section de ces lingots se produit
à 16 cm environ du pied du lingot. Une vue d’ensemble de la forme des lingots est donnée dans
l’Annexe E.

Contrairement aux inoculés poudres, ces lingots présentent tous un gradient de structure de
la peau vers le cœur de lingot. Pour le cas de l’inoculation en lingot, les structures sont plus
grossières en peau par rapport aux structures de références.

4.2.2.4 Macrostructure Béchet-Beaujard

Les macrostructures des pieds de lingot attaqués au Béchet-Beaujard sont présentées en fi-
gure 4.31. Le seul échantillon présentant une différence notable est celui inoculé par 0,066 pds%Ce
en creuset. En effet, une peau colonnaire verticale est présente. Ce phénomène n’est pas retrouvé
pour les additions plus importantes de 0,11 pds%Ce que l’ajout soit fait en creuset ou en lin-
gotière. De plus, cet échantillon présente une zone de gros grains équiaxes juste après la zone
colonnaire. La zone équiaxe après ajout de 0,11 pds%Ce en creuset semble très fine en compa-
raison des autres échantillons.

À noter que la surface irrégulière du lingot 4.31e provient du fait que l’inoculant disposé en
fond de lingotière n’a pas été incorporé dans le liquide. Cet échantillon semble présenter une
structure fine en peau et plus grossière à cœur.
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0,5 cm
(a) Référence 1

0,5 cm
(b) Référence 2

0,5 cm
(c) 0,066 pds%Ce en creuset

0,5 cm
(d) 0,11 pds%Ce en creuset

0,5 cm
(e) 0,11 pds%Ce en lingotière

Figure 4.30 – Macroattaques HCl des lingots VIM inoculés cérium
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(a) Référence 1 (b) Référence 2

(c) 0,066 pds%Ce en creuset (d) 0,11 pds%Ce en creuset (e) 0,11 pds%Ce en lingotière

1,5 cm

Figure 4.31 – Microattaques Béchet-Beaujard des lingots VIM inoculés cérium

4.2.2.5 Microstructures Béchet-Beaujard

Les différentes structures équiaxes sont présentées sur la figure 4.32. Visuellement, seule la
microstructure de l’ajout de 0,11 pds%Ce semble être plus fine et vient confirmer l’observation
faite sur les macrographies.

De la même manière que pour les inoculations réalisées avec des poudres, l’analyse des
structures équiaxes semble compromise. Un essai par intercepts a été réalisé et montre que
les tailles moyennes interceptées des deux références sont différentes. Les variations de tailles
moyennes interceptées pour les échantillons inoculés au cérium sont comprises dans la différence
de tailles observées entre les références. Aucune conclusion sur l’affinement des structures ne
peut donc être dressée après application de la technique des intercepts.
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0,2 cm
(a) Référence 1

0,2 cm
(b) Référence 2

0,2 cm
(c) 0,066 pds%Ce en creuset

0,2 cm
(d) 0,11 pds%Ce en creuset

0,2 cm
(e) 0,11 pds%Ce en lingotière

Figure 4.32 – Structures équiaxes des lingots VIM inoculés poudres

4.2.2.6 Inclusions

Sur chacun des échantillons, une analyse inclusionnaire automatisée sur la zone équiaxe la
figure 4.31 a été menée. La surface analysée est parallèle au pied du lingot. La répartition des
inclusions est donnée sur la figure 4.33.

Pour les ajouts en lingotière, le cérium réduit la proportion de sulfures de manganèse d’envi-
ron 0,1 pds%. La fraction massique d’inclusions au cérium est cependant basse et ces inclusions
sont uniquement des oxysulfures de cérium. Lorsque le niveau d’addition augmente, le pourcen-
tage de sulfures de manganèse et d’oxysulfures reste stable mais des sulfures de cérium, CeS2,2

et Ce2S3, viennent s’ajouter au profil inclusionnaire.
Pour l’ajout en lingotière, la teneur en sulfures de manganèse est est plus élevée que pour le

même ajout en creuset. La composition moyenne des inclusions est similaire à la composition de
la plus haute addition en creuset. Néanmoins, une part importante d’inclusions multiphasiques
(MnS-CexOySz), non observées pour les additions en creuset, est identifiée lors de l’analyse. Des
exemples sont donnés sur la figure 4.34.

En plus de modifier la composition des inclusions, l’inoculation au cérium modifie les morpho-
logies. Les aires moyennes et les facteurs d’allongement moyens sont donnés dans le Tableau 4.10.

La taille des sulfures de manganèse est peu influencée par l’ajout de cérium. Seule l’addition
en lingotière provoque un grossissement qui est certainement en lien avec l’apparition des in-
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Figure 4.33 – Compositions et masses des inclusions des lingots 8 kg inoculés cérium. La lettre
C désigne l’ajout en creuset tandis que la lettre L désigne l’ajout en lingotière.

1 µm
(a)

2 µm
(b)

1µm
(c)

Figure 4.34 – Exemples d’inclusions dans le lingot 8 kg inoculé cérium en lingotière. La phase
riche en cérium apparaît en blanc, la phase sulfure de manganèse en noir et la matrice en gris.
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clusions mixtes (voir figure 4.34). Pour la taille des inclusions contenant du cérium, une grande
disparité entre les deux additions en creuset est observée : plus la teneur ajoutée est grande, plus
l’aire moyenne inclusionnaire est grande. L’addition en lingotière donne une taille comprise entre
les deux additions en creuset. Les formes des inclusions sont aussi grandement influencées par
l’ajout de cérium. Après ajout de cérium, les inclusions sont moins allongées et plus circulaires.

Addition Mode d’addition
√
Aire MnS

√
Aire CexOySz Allongement

(pds%Ce) X (µm) (µm) X

0 X 2,7 X 0,53

0,066 Creuset 2,6 2 0,56

0,11 Creuset 2,6 4 0,67

0,11 Lingotière 3,4 2,8 0,71

Tableau 4.10 – Propriétés morphologiques des inclusions dans les lingots 8 kg

Au niveau chimique, la composition des inclusions observées dans les échantillons inoculés
au cérium confirme les tendances observées pour les lingots de 50 g de sole froide. Pour de faibles
additions, une partie des sulfures de manganèse est transformée en oxysulfures de cérium. En
augmentant la teneur ajoutée, une autre partie des sulfures de manganèse laisse place à des
sulfures de cérium. Avec l’aide des rendements ICP, la même analyse que pour les boutons de
sole froide peut être répétée sur la figure 4.35 : le niveau de cérium dissous est en dessous de
0,01 pds% et les fractions massiques inclusionnaires proches des prédictions thermodynamiques.
Au vu des niveaux de cérium mesurés, il est normal que le cérium dissous soit proche de zéro.
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Figure 4.35 – Rendement de l’addition en termes de cérium dissous et inclusionnaire
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Le choix du protocole d’addition semble être important et dénote que les paramètres procédés
ont une influence sur les populations inclusionnaires en présence. En effet, les ajouts en lingotière
et en creuset ne se comportent pas de la même manière. Pour le cas de l’ajout en lingotière,
des sulfures mixtes biphasés avec une phase riche en manganèse et une phase riche en cérium
apparaissent. Contrairement à l’ajout en creuset, il n’y a pas de temps de maintien avec une
période de brassage. L’homogénéisation du cérium dans le métal liquide est donc certainement
plus difficile et repose sur les mouvements du liquide. Une modification partielle des sulfures de
manganèse, à cause de la concentration locale en cérium trop faible, pourrait donc se produire.
Les pourcentages massiques estimés d’inclusions sont cependant les mêmes entre les deux essais.
Bien que la teneur ajoutée ait été la même, le rendement attendu pour le cas de l’inoculation en
lingotière devrait être plus faible car une partie du ferroalliage est perdue en pied de lingot. La
principale explication de ces teneurs inclusionnaires similaires provient certainement du brassage
du liquide dans le creuset. Pendant le laps de temps entre ajout en creuset et coulée dans
la lingotière, une partie des inclusions peut être évacuée du bain liquide par agglomération,
flottaison ou par captation sur les parois du creuset après croissance ou agglomération, [Bellot
et al., 2013]. Une peau solide est visible à la surface du liquide après addition. Cette dernière
peut être retrouvée dans le creuset après la coulée et arbore une coloration jaune. Il s’agit
probablement de zones enrichies en cérium.

4.2.3 Discussion

La structure équiaxe des lingots obtenus, inoculés ou non, est fine et globulaire. En consé-
quence, toute mesure de taille de grains avec la méthode de détourage manuelle est impossible.
De manière similaire, les mesures automatisées par intercepts ne permettent pas de mettre en
évidence des différences notables entre les lingots références et les lingots inoculés. Sur des
structures fines, l’influence de l’inoculation est noyée dans la différence présente entre les deux
références. La variabilité des tailles des structures pour les références peut provenir des nombreux
paramètres de variabilité évoqués précédemment : température de coulée, vitesse de remplissage,
température initiale du socle de la lingotière, difficulté de réalisation de l’attaque chimique...

Comme les mesures sont impossibles, il convient donc de se baser sur les observations visuelles
qui ont pu être faites sur les différentes attaques macrographiques. Les attaques macrographiques
HCl mettent en évidence des structures plus homogènes pour les lingots inoculés avec les poudres
de Si3N4, TiN, CeO2 et HfC que pour les lingots références. Par contre le lingot inoculé avec W2C
exhibe une structure plus grossière. Les lingots inoculés avec du cérium en lingotière présentent
eux des structures semblables aux lingots références tandis que les structures du lingot inoculé en
creuset semblent plus grossières. Avec les précautions inhérentes dues à la comparaison visuelle,
ces résultats confirment les résultats obtenus avec les boutons inoculés de sole froide.

L’influence la plus notable de l’inoculation sur ces lingots concerne l’étendue de la zone
colonnaire en pied de lingot. Trois cas montrent des variations significative, c’est-à-dire, au-
dessus de la variation entre les deux références : le lingot inoculé avec 0,066 pds%Ce en lingotière,
le lingot inoculé avec Si3N4 et le lingot inoculé avec W2C. Les instrumentations thermocouples
montrent que le socle pour les lingots inoculés Si3N4 et 0,066 pds%Ce en creuset produit des ∆T
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plus élevés (instrumentation non réalisée pour le cas W2C). Il y a donc un signe que l’extraction
de chaleur pour ces deux cas a été plus importante. La vitesse de refroidissement est même
plus forte car ces échantillons rejoignent (puis dépassent) la température des autres échantillons
après une dizaine de minutes.

Une des explications possibles est que la dissolution des inoculants ajoutés pourrait changer
la tension de surface socle/métal liquide ainsi que la tension de surface isolant/métal liquide.
L’abaissement de la première permettrait d’extraire plus de chaleur depuis le socle tandis que
l’abaissement de la seconde permettrait de changer l’adhérence des grains sur la paroi. Si les
grains adhèrent mieux aux parois, une source de germe est enlevée et la transition colonnaire-
équiaxe pourrait se produire plus tard. La forme différente des lingots inoculés au cérium semble
tendre dans ce sens et indique une possible réactivité entre le métal liquide et le matériau isolant.
La réactivité du cérium avec des réfractaires de coulées a déjà été reportée dans la littérature,
[Kwon et al., 2015, Qiyong, 1986, Memarpour, 2010]. Dans le cas de contact entre un liquide
contenant du cérium et un réfractaire, des couches intermédiaires réactionnelles de compositions
dépendant de la nature du réfractaire et de la teneur en cérium peuvent se former. Néanmoins,
l’absence d’effet sur la transition colonnaire-équiaxe pour des concentrations plus élevées en
cérium est une des faiblesses de cette théorie. Si le cérium modifie les tensions de surface métal
liquide/isolant et socle, un ajout plus important de cérium devrait aussi agir sur la transition
colonnaire-équiaxe.

Le travail restant pour ces échantillons est de caractériser la microségrégation pour valider
les résultats concernant les intensités de microségrégation obtenues en sole froide.
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4.3 Coulée industrielle inoculée par ajout de cérium

À l’aide des résultats précédents, il a été décidé de réaliser un essai d’inoculation par addi-
tion de ferroalliage de cérium. Ce choix s’est fait compte tenu de deux raisons principales. La
première raison est que le cérium a toujours montré – et ce quel que soit le format de lingot –
des effets importants sur la structure de solidification, modifiant aussi bien les tailles, les espa-
cements dendritiques et la morphologie des grains que la microségrégation. La seconde raison,
plus pragmatique, est que le ferroalliage de cérium est un produit disponible sur le marché et
commercialisé par la société Affival.

À l’aide des résultats précédents, la quantité ajoutée a été fixée à 0,065 pds%Ce pour un
lingot 6,2 t de nuance 34Cr4.

4.3.1 Inspection des lingots avant et après découpe

Avant même la découpe des lingots, des défauts sont visibles sur le lingot inoculé comme
présenté sur la figure 4.36. Sur les photos de la figure 4.36 et 4.37, un défaut de parallaxe existe
en raison de la méthode d’acquisition des images. Pour cette raison, les échelles sont données à
titre indicatif.

10 cm
(a) Tête du lingot référence (vue de des-
sus)

10 cm
(b) Tête du lingot Ce (vue de dessus)

10 cm
(c) Tête du lingot référence (vue en
coupe)

10 cm
(d) Tête du lingot Ce (vue en coupe)

Figure 4.36 – Effet de l’inoculation sur la peau de la tête du lingot 6,2 t. Sur les vues en coupe
(figures 4.36c et 4.36d), la peau du lingot est située à gauche et l’axe central du lingot à droite.
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La surface de la tête du lingot de référence est très propre et le coussin (poudre qui protège
la surface libre du métal liquide et qui lubrifie l’interface métal liquide/lingotière) semble réparti
de manière homogène. Cette observation faite sur la vue de dessus (figure 4.36a) est confirmée
sur la vue en coupe (figure 4.36c). Par contre, pour le lingot inoculé, la surface de la tête du
lingot est beaucoup plus irrégulière. La raison principale réside dans la différence de protocole
d’ajout pour le coussin. Pour le lingot inoculé, le coussin est jeté dans la lingotière après 2min de
remplissage ; tandis qu’il est suspendu dans le fond de la lingotière pour le lingot référence. Pour
ce protocole d’addition, la répartition du coussin sur la surface du liquide n’est certainement pas
homogène. Des amas de coussin et de poudre inoculante sont donc responsables des irrégularités
de la surface de la tête du lingot, visibles sur les figure 4.37a et 4.37b.

En plus de ceux présents en tête, des défauts de peau sont présents sur le pied du lingot
inoculé. Ils sont montrés en figure 4.37 et constituent des incrustations de poudre inoculante
non dissoute.

4 cm
(a) Peau du pied du lingot inoculé.
Le lingot est visible de la peau (à
gauche) jusqu’au plan vertical cen-
tral (à droite).

5 cm
(b) Zoom sur une des incrustations
de poudre inoculante en peau de
lingot

1 cm
(c) Macrodéfaut volumique en pied de
lingot visible sur la tranche verticale
centrale du lingot. La peau du lingot
est située sur le bord droit de l’image.

Figure 4.37 – Effet de l’inoculation sur les défauts macroscopiques rencontrés

Un calcul Thermo-Calc (Poly3, TCFE9) prédit que la densité du ferroalliage solide à 20 ◦C
est de l’ordre de 6800 kgm−3. En comparaison avec la densité de l’acier liquide (' 7000 kg m−3),
l’inoculant devrait avoir tendance à flotter. En prenant en compte le moment de l’ouverture des
sacs (entre 15 et 21 s après le début du remplissage), le débit (0,25 t s−1 en début de remplissage)
et la largeur interne de la lingotière en pied (40 cm), la hauteur de l’acier liquide au moment de
l’ouverture des sacs est proche de 0,15 cm. Ainsi, une partie de l’inoculant touche probablement
le fond de la lingotière et reste piégé une fois que la première croûte de solide est formée. Quand
le remplissage se poursuit, le reste de l’inoculant flotte et une partie se colle sur la lingotière
comme vue sur la figure 4.37b. Les caractérisations par imagerie thermique sur la coulée d’essai
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(décrites dans le Chapitre 2) vont dans ce sens et montrent qu’une partie de la poudre inoculante
reste à la surface du métal liquide jusqu’à l’ajout du coussin alors même que l’ajout est quatre
fois moins important. La fin de ces défauts de surface correspond approximativement au moment
où le coussin a été ajouté. Le coussin remplit donc bien son rôle de lubrifiant des parois de la
lingotière.

En plus de ces défauts surfaciques, un défaut dans le corps du lingot a été retrouvé et est
présenté sur la figure 4.37c. Il s’agit d’une masse de ferroalliage frittée n’ayant pas eu le temps de
se dissoudre entièrement. L’interface diffuse sur la gauche du défaut indique que la dissolution a
bien eu lieu. Le développement d’une croûte solide a probablement empêché la dissolution totale
de cette masse de poudre inoculante.

4.3.2 Rendement de l’ajout de ferroalliage

Pour caractériser le rendement de l’addition, dix mesures espacées sur une hauteur du lingot
à mi-rayon ont été faites par spectroscopie ICP. Ces mesures sont tracées sur la figure 4.38.
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Figure 4.38 – Profil de composition en cérium total le long de l’axe vertical à mi-rayon du
lingot 6,2 t

Pour un ajout de 0,065 pds%Ce, la teneur moyenne atteinte sur l’axe du lingot est 0,027 pds%Ce.
Le rendement moyen est donc 42%. La concentration la plus importante en cérium est atteinte
en pied de lingot et reste stable jusqu’à l’ajout du coussin. Pour des hauteurs supérieures, la
concentration décroît jusqu’à atteindre un plateau autour de 0,023 pds%Ce. Des reprises en cé-
rium sont observées à 60 cm et à 230 cm. Enfin, le point de concentration minimale (0,2 pds%Ce)
est atteint dans la masselotte.
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4.3.3 Effet du cérium sur les structures de solidification

4.3.3.1 Comparaison des macrostructures

Pour étudier l’influence de l’ajout de cérium sur la macrostructure de solidification, quatre
structures de solidification types ont été définies. Une image caractéristique de chacune d’entre
elles est proposée sur la figure 4.39.

3 cm
(a) Zone équiaxe avec porosités en V (en
bleu sur la figure 4.40a)

3 cm
(b) Zone équiaxe fine centrale (non colo-
rée sur la figure 4.40a)

3 cm
(c) Zone mixte entre la zone colonnaire
et la zone équiaxe (en vert sur la fi-
gure 4.40a)

3 cm
(d) Zone colonnaire (en rouge sur la fi-
gure 4.40a)

Figure 4.39 – Microstructures des zones caractéristiques du lingot 6,2 t référence

Les macrostructures des lingots après attaque HCl à chaud sont présentées sur la figure 4.40.
La comparaison des zones caractéristiques des deux lingots ne met pas en évidence de change-

ment de l’étendue de ces zones. Les zones colonnaires sont d’épaisseurs similaires sur l’ensemble
de la hauteur de lingot avec une épaisseur légèrement plus faible pour le lingot inoculé.

La zone d’équiaxe avec porosités inférieure (en bleu) présente sur le lingot référence est
absente sur le lingot inoculé. Concernant la zone d’équiaxe avec porosités en tête de lingot, elle
semble décalée vers le bas dans le cas du lingot inoculé. La présence de grains équiaxes fins entre
cette zone et la zone mixte dans le cas du lingot référence n’est pas observée sur le lingot inoculé.
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(a) Zones caractéristiques des lingots 6,2 t :
en rouge, zone colonnaire ; en vert, zone mixte
et en bleu, zone équiaxe avec porosités

21 cm
(c) Orientation des dendrites dans la zone co-
lonnaire. Les traits suivent les axes primaires
des dendrites de la peau de lingot à la fin de
la zone colonnaire.

Figure 4.40 – Macrostructures des lingots 6,2 t : À gauche, image miroir du lingot référence ; à
droite, lingot inoculé Ce
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La qualité de l’attaque sur le lingot inoculé ne permet cependant pas de trancher sur l’existence
d’une telle zone dans le lingot inoculé.

Les angles des dendrites dans la zone colonnaire ont été repérés sur la figure 4.40c. De la
tête de lingot jusqu’à mi-hauteur, aucune différence n’est mise en évidence et les dendrites sont
orientées avec un angle d’environ 40◦ par rapport à l’horizontale. Bien que cette orientation se
poursuive sur le reste du lingot inoculé, le lingot référence est très différent. Tout d’abord, les
dendrites se rapprochent de l’horizontale à mi-hauteur. Enfin, en pied de lingot, les dendrites
colonnaires forment des coudes : 40◦ puis 0◦ et enfin −35◦ par rapport à l’horizontale.

4.3.3.2 Comparaison des microstructures

Différentes micrographies ont été sélectionnées dans les zones ayant le mieux réagi à l’at-
taque sur les deux lingots. Elles sont données sur la figure 4.41. La position respective de ces
micrographies est repérée sur la figure 4.41i et sur la figure 4.41r. Les commentaires suivants
peuvent être faits :

– Sur les micrographies des zones équiaxes en pied, i.e les figures 4.41a, 4.41c, 4.41b
et 4.41d (zones A et B), des différences notables d’allure peuvent être observées. Les
structures de solidification pour le lingot inoculé semblent plus fines et les bras primaires
et secondaires sont moins facilement discernables. Encore une fois, la taille de grains
est très difficile à commenter sur la base unique des observations visuelles.

– Pour le cas de la zone colonnaire, les images de la zone C (voir les figures 4.41e et 4.41f)
qui correspondent à la première zone de contact entre la lingotière et le lingot sont aussi
très différentes. La structure de solidification du lingot de référence est purement colon-
naire et les bras primaires sont très bien différentiables les uns par rapport aux autres.
Par contre, pour le cas du lingot inoculé, la structure est mixte colonnaire/équiaxe et,
en conséquence, il est beaucoup plus difficile d’observer les bras primaires. De manière
générale, les grains de la zone colonnaire paraissent plus petits avec des axes primaires
plus courts et un nombre d’axes primaires par grain plus faible.

– Pour les images 4.41g et 4.41h situées plus haut dans la zone colonnaire (zone D), les
orientations des bras colonnaires sont différentes. Pour le lingot référence, de la droite
vers la gauche de l’image, les bras pointent d’abord vers le haut, puis deviennent pa-
rallèle à la gravité et enfin pointent vers le bas. Pour le lingot inoculé, la structure
de solidification est beaucoup plus difficile à discerner. Les bras pointent majoritaire-
ment vers le haut. Les mêmes tendances se reproduisent sur les images 4.41j et 4.41k
(zone E). Ces commentaires font écho aux mesures d’angles d’orientation des dendrites
colonnaires réalisées précédemment sur la figure 4.40c.

À noter que le macro-défaut visible après la découpe du lingot (voir figure 4.37c) est
retrouvé après attaque sur la figure 4.41h.

– À des hauteurs plus importantes, à l’image des figures 4.41l, 4.41m, 4.41n et 4.41o
(zones F et G), les structures de solidification sont semblables.
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2 cm
(a) Zone A : Référence

2 cm
(b) Zone A : Inoculé

2 cm
(c) Zone B : Référence

2 cm
(d) Zone B : Inoculé

2 cm
(e) Zone C : Référence

2 cm
(f) Zone C : Inoculé

2 cm
(g) Zone D : Référence

2 cm
(h) Zone D : Inoculé

(i) Position

Figure 4.41 – Microstructures des lingots 6,2 t
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2 cm
(j) Zone E : Référence

2 cm
(k) Zone E : Inoculé

2 cm
(l) Zone F : Référence

2 cm
(m) Zone F : Inoculé

2 cm
(n) Zone G : Référence

2 cm
(o) Zone G : Inoculé

2 cm
(p) Zone H : Référence

2 cm
(q) Zone H : Inoculé

(r) Position

Figure 4.41 – Microstructures des lingots 6,2 t
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– Pour les images 4.41p et 4.41q (zone H), situées en tête de lingot, les grains équiaxes
sont très gros. La taille de grains et les espacements secondaires semblent être plus fins
pour le cas du lingot inoculé. Les images de la zone I n’ont pas été données car les
structures sont similaires à celle de la zone H.

4.3.3.3 Mesures sur la structure de solidification

Malgré la difficulté d’observation des structures de solidification du lingot inoculé, il a été
décidé de réaliser des mesures pour valider les observations visuelles précédemment faites.

4.3.3.3.1 Tailles de grains Les mesures manuelles de tailles de grains ont été faites direc-
tement sur les images des zones A, B, G, H et I et les résultats obtenus sont présentés dans la
figure 4.42.
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(b) Taille de grains équiaxes pour la zone B, H et I

Figure 4.42 – Influence de l’ajout de cérium sur la taille de grains équiaxes (zones A, B, G, H
et I) pour les lingots 6,2 t

Pour les échantillons de la zone A en pied de lingot, la taille des grains équiaxes a augmenté
après inoculation de manière notable. La taille moyenne obtenue passe de 0,37 cm à 0,44 cm. La
zone B, par contre, ne met pas en évidence de différence entre le lingot référence et le lingot
inoculé.

Pour la zone G, située beaucoup plus haut dans le lingot, les structures de solidification sont
en moyenne plus grosses après ajout de cérium mais les deux distributions sont plus proches. La
valeur moyenne passe de 0,52 cm à 0,56 cm.

Enfin, pour les zones en tête de lingot, l’inoculation a encore une fois augmenté la taille de
grains. Cet effet est plus particulièrement visible à cœur de lingot (zone H) où la distribution
de taille de grains est translatée de 0,3 à 0,4 cm vers des tailles plus importantes après ajout de
cérium. Pour le cas de la zone I, à quart d’épaisseur de lingot, les distributions sont communes
jusqu’à ce que la taille médiane soit atteinte. Après la taille médiane, les deux distributions se
séparent et l’échantillon inoculé possède des tailles de grains supérieures de 0,6 cm à celle de la
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référence. En moyenne sur la zone I, la taille de grains passe de 0,52 cm pour le lingot référence
à 0,64 cm pour le lingot inoculé.

4.3.3.3.2 Espacements interdendritiques Pour les structures de solidification colonnaires,
la caractérisation manuelle des espacements primaires a été faite sur les zones E et F. Les images
des zones C et D ont été exclues des mesures à cause respectivement de la structure mixte obser-
vée (image 4.41f) et du macro-défaut (image 4.41h). La mesure est réalisée par comptage manuel
sur une ligne tracée perpendiculairement aux bras primaires en utilisant la macro ImageJ donnée
dans l’Annexe C. Pour l’ensemble des images, une caractérisation automatisée par intercepts a
aussi été menée pour évaluer la finesse de la structure. Les résultats sont donnés en figure 4.43.
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Figure 4.43 – Mesures d’espacements interdendritiques sur les lingots 6,2 t

L’espacement primaire est significativement réduit par l’ajout de cérium pour la zone E
passant de 1,9mm à 1,1mm. Par contre pour la zone F, l’espacement est similaire.

Concernant les espacements secondaires, les longueurs interceptées moyennes sont plus faibles
d’au moins 0,05mm pour les échantillons du pied de lingot dans la zone équiaxe (zones A et B).
Par contre, cet affinement n’est pas observé sur la zone mixte (zone G), sur la zone colonnaire
(zones C, E, F) et sur la zone équiaxe en tête de lingot (zones H et I).

Les affinements réalisés sont positionnés en pied de lingot pour les zones A, B et E et
correspondent à la zone du lingot riche en cérium (' 0,03 pds%Ce). Pour les zones plus hautes,
au dessus d’une hauteur de 100 cm comme les zones F, G, H et I, aucun affinement n’est constaté.
La teneur dans ces zones est de l’ordre de 0,02 pds%Ce.

4.3.4 Effet du cérium sur la population inclusionnaire

Comme pour les plus petits lingots, une analyse inclusionnaire a été menée pour voir l’effet
du cérium. Au vu de la taille du lingot, dix échantillons régulièrement espacés sur la hauteur ont
été prélevés proche de l’axe central du lingot inoculé. Les résultats des analyses automatiques
en termes de compositions sont donnés dans la figure 4.44.
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Figure 4.44 – Profil inclusionnaire du lingot inoculé 6,2 t
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Figure 4.45 – Estimation de la teneur en cérium dissous et en soufre inclusionnaire sur l’axe
central du lingot 6,2 t inoculé
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Similairement aux résultats précédents, une population d’inclusions contenant du cérium est
retrouvée sur toute la hauteur du lingot. Cependant, un nouveau type d’inclusion – arséniure
de cérium – est identifié. La nuance 34Cr4, utilisée pour cette expérience, contient une plus
forte teneur en arsenic (0,015 pds%) que les nuances précédentes. Une précipitation similaire de
composés riches en arsenic et en cérium a déjà été constatée pour des nuances de type 100Cr6,
voir l’Annexe D. Dans la littérature, le cérium est connu pour former des inclusions avec des
impuretés comme l’arsenic, ou le plomb, [Kukhtin et Cheremnykh, 1980, Yanqiang et al., 2014].

En moyenne sur l’ensemble des points de mesure, 10% des inclusions mesurées possèdent
une taille supérieure à 7µm. De plus, l’allongement médian atteint est 0,9 et indique que les
inclusions sont très circulaires. Certaines d’entre elles sont retrouvées en grand nombre dans
une zone spatiale restreinte comme illustré sur les exemples de la figure 4.46. Ces multiples
objets inclusionnaires 2D correspondent certainement à une ou plusieurs grosses inclusions 3D
de formes dendritiques. Pour confirmer, cette hypothèse, il faudrait réaliser une série de polis-
sage/observation MEB.

100 µm

Figure 4.46 – Exemples d’inclusions en grappes

Un calcul thermodynamique de précipitation avec le modèle décrit en Annexe B incluant la
précipitation de CeAs·CeS ne permet pas de prédire la formation de ce composé. Ces inclusions
sont souvent proches de trous (voir figure 4.47) indiquant une possible formation à de hautes
fractions solides.

Figure 4.47 – Exemple d’inclusions comportant du cérium et de l’arsenic du lingot 6,2 t inoculé
retrouvées dans des cavités
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La quantité de cérium dissous peut être estimée en combinant les informations en cérium total
(mesuré par ICP sur la figure 4.38) et en cérium inclusionnaire (estimé comme le pourcentage
de cérium dans la fraction massique d’inclusion de la figure 4.44). Le calcul est analogue à celui
précédemment fait pour les autres formats de lingots. Le résultat obtenu est tracé sur l’axe
central du lingot en figure 4.45.

Comme pour les mesures de cérium total et de cérium inclusionnaire, le pic de concentration
en cérium dissous est atteint en bas de lingot. Une reprise en cérium dissous se produit aussi en
haut de lingot à cause de la diminution du cérium présent sous forme inclusionnaire. Le milieu
de lingot, lui, possède une forte teneur inclusionnaire résultant en de plus faibles teneurs en
cérium dissous.

Les estimations inclusionnaires avec la teneur en cérium mesurée le long de l’axe du lingot
donnent une fraction massique comprise entre 0,03 en pied de lingot et 0,015 pds% en tête de
lingot uniquement sous forme de sulfures de cérium, CeS. Ces prédictions sont à nuancer parce
que la composition nominale de l’acier n’est pas révélatrice de la composition réelle du lingot
à cause de l’enrichissement du liquide lors de la solidification. Les calculs thermodynamiques
devraient donc être répétés en utilisant la composition réelle en chaque point du lingot.

4.3.5 Effet du cérium sur la macroségrégation sur l’axe central

Le paramètre industriel d’intérêt n’est pas la taille de grains mais la macroségrégation. Pour
la caractériser, des perçages espacés tous les 1,5 cm sur l’axe central du lingot ont été réalisés
sur les deux lingots. Les résultats (spectroscopie LECO) sont présentés en figure 4.48.
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Figure 4.48 – Influence de l’ajout de cérium sur la macroségrégation sur l’axe des lingots 6,2 t.
Le trait noir vertical représente la concentration de la poche, les traits fins les mesures et les
traits épais les mesures après application d’un filtre moyen sur dix mesures.

La teneur en soufre sur l’axe central du lingot inoculé est beaucoup plus importante (0,01 )
que celle du lingot référence qui est proche de la composition nominale de poche. Cette macrosé-
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grégation positive est corrélée avec la teneur en soufre inclusionnaire déduite des caractérisations
MeTiS (voir figure 4.45). En effet, il y a plus de soufre présent sous forme inclusionnaire en pied
de lingot qu’en tête.

La composition moyenne sur l’axe en soufre du lingot inoculé n’est pas égale à la composition
nominale. L’information 1D caractérisée sur l’axe central du lingot est donc incomplète et des
zones appauvries en soufre sont attendues radialement dans le lingot. Une autre campagne de
perçage permettrait de déterminer leurs positions et leurs étendues.

Pour la macroségrégation en carbone, la teneur du lingot inoculé augmente progressivement
depuis le pied jusqu’à 180 cm. Ensuite, une rupture nette se produit et la composition devient
supérieure à la composition nominale. Pour le lingot non inoculé, l’augmentation de la compo-
sition dans la zone ségrégée négativement est moins graduelle et plusieurs minima et maxima
locaux sont présents. Le passage en ségrégation positive se produit plus tôt (140 cm). L’intensité
de la macroségrégation positive reste, par contre, à un niveau similaire à celui du lingot inoculé.

4.3.6 Discussion

Un mode d’addition par suspension de sacs a permis d’obtenir une concentration de cérium
non-nulle sur toute la hauteur d’un lingot massif. Ce cérium est autant présent sous sa forme
solutale que sous la forme inclusionnaire. Néanmoins, la présence de défauts de peau en pied
de lingot ainsi que la présence d’une masse d’inoculant non dissoute montrent que le protocole
d’addition doit être amélioré. L’ajout du coussin réalisé ultérieurement et dans un sac séparé est
certainement responsable des défauts surfaciques. Une solution pour pallier à ce problème serait
l’ajout de l’inoculant en poche.

L’effet du cérium sur les structures de solidification existe bel et bien. Cet effet ne porte pas
sur l’étendue des zones colonnaires et équiaxes qui ne change pas mais sur la microstructure de
solidification :

– Dans le lingot de référence, les dendrites colonnaires pointent d’abord vers le haut et
finissent par pointer vers le bas dans le pied de lingot. Après inoculation, ce changement
ne se produit pas et les dendrites colonnaires sont orientées dans le même sens sur toute
la hauteur de lingot. L’histoire de la solidification des deux lingots semble être affectée
par l’inoculation au cérium et la circulation du liquide à l’avant du front colonnaire
semble être modifiée. Le lingot de référence pourrait avoir subi une inversion de ses
boucles de convection qui ne se produit pas dans le lingot inoculé. Une des causes
possibles du phénomène pourrait être l’évolution différente de la densité du liquide
au cours de la solidification du lingot. Après ajout de cérium, la densité du liquide
augmente à cause de l’enrichissement du liquide par un élément dense (Ce).

– La nature du contact métal/lingotière pourrait aussi être modifiée par l’ajout de cé-
rium comme l’attestent les grains plus fins dans la zone colonnaire et l’espacement
primaire réduit. Dans de telles conditions, l’extraction de chaleur serait améliorée par
l’inoculation au cérium. Comme les espacements sont plus fins en pied de lingot, la
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perméabilité du milieu dendritique est certainement différente : cela pourrait aussi être
une des causes des changements des mouvements du liquide.

– La qualité de l’attaque diminue après ajout de cérium pour des conditions de réalisation
constantes : les structures deviennent plus difficiles à discerner. Une étude réalisée par
[Crussard et al., 1959] a montré que les attaques cuivriques mettaient en évidence la
microségrégation de l’arsenic. La précipitation d’arséniures de cérium est donc un des
facteurs qui nuit potentiellement à l’attaque.

– La taille de grains est plus importante après ajout de cérium sur les zones observées.
C’est le cas notamment pour la tête de lingot où les distributions en taille de grains
sont décalées vers les grandes tailles. Ces résultats confirment ceux obtenus sur les plus
petits lingots (50 g et 8 kg) coulés en nuance 42CrMo4.

Bien que la composition des inclusions soit différente, de nombreuses inclusions sont présentes
dont les sulfures de cérium (CeS) qui possèdent un bon écart paramétrique avec la ferrite. Ces
inclusions ne servent encore une fois pas de sites de germination pour la phase primaire ferritique.
Les arséniures de cérium, quant à eux, précipitent certainement en fin de solidification et ne
peuvent pas, avec leur grande taille, servir de sites de germination. La disparition des oxydes
présents dans le métal de base pourraient donc être – comme pour les lingots précédents – une
des raisons de l’augmentation de la taille de grains.

La modification des énergies interfaciales solide/liquide, lingotière/liquide et masselotte/li-
quide pourrait, comme pour les plus petits lingots, être un paramètre important qui joue sur
la genèse des structures dans la tête de lingot. Plusieurs études ont montré le rôle détermi-
nant de la masselotte comme source de grains pour le reste du lingot, [Mazet, 1995, Kumar
et al., 2012, Leriche et al., 2015, Leriche, 2015]. La réactivité de la masselotte avec le cérium
est par ailleurs inconnue. Les teneurs en cérium dissous et en cérium inclusionnaires plus faibles
dans cette partie du lingot pourraient être le signe que le cérium réagit avec le matériau de la
masselotte.

La principale perspective de ce travail reste la compréhension de l’établissement de la ma-
croségrégation. L’influence de la perméabilité, de la façon dont les grains sédimentent et de
la densité de la phase liquide pourront notamment être étudiées avec l’utilisation de modèles
numériques.



Conclusion générale et perspectives

L’étude expérimentale de la mise en place des structures de solidification a été divisée en
deux volets principaux. Le premier concerne les techniques de caractérisation des structures de
solidification. Les structures dendritiques - équiaxes ou colonnaires – étant des objets 3D non
convexes et occupant une fraction surfacique importante sur les images, la plupart des techniques
d’analyse classiques sont inadaptées. Pour pallier à ces problèmes, deux méthodes de mesure 2D
ont été mises en place :

– Une mesure de la taille de grains qui requiert un détourage manuel. Malgré un temps
de réalisation long, cette technique est la seule qui permette d’obtenir une taille de
grains. De plus, elle permet aussi d’accéder à l’ensemble des propriétés géométriques et
morphologiques des grains.

– La seconde méthode est la technique des intercepts. Contrairement à la mesure ma-
nuelle, le processus est automatisé et ne requiert pas d’intervention subjective une fois
le seuillage effectué. Cependant, l’information, bien que fiable d’un point de vue statis-
tique, est plus difficile à analyser. La longueur moyenne interceptée donne un aperçu
de la finesse de la structure, i.e., une taille comprise entre l’espacement entre bras
secondaires et entre la taille de grains.

Pour appréhender le passage 2D/3D, des coupes de structures dendritiques numériques ont
permis de générer une base de données d’objets 2D pour différentes conditions : l’angle au sommet
ou la présence de détails comme les bras secondaires ont notamment été étudiés. Le principal ré-
sultat de ce travail est la confirmation de certaines formes géométriques 2D comme des dendrites
en forme de triangle qui peuvent être identifiées au sein des microstructures expérimentales.

En plus des techniques 2D, une méthode de caractérisation 3D a été mise au point pour un
échantillon de lingot industriel avec des grains centimétriques. La réalisation de coupes sériées,
alliées au détourage manuel 2D, a permis de reconstruire un volume composé de 171 grains.
L’ensemble des informations pour chacun des grains (taille, élongation et orientation) permet
de remonter à une histoire de l’empilement des grains, et donc, d’améliorer la compréhension de
la solidification du lingot. D’autres échantillons devront être étudiés à différentes hauteurs pour
étendre cette connaissance à l’ensemble du lingot.
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La seconde partie de ce travail a concerné la réalisation de lingots inoculés. Pour cela diffé-
rentes échelles, de celle du laboratoire à la coulée industrielle, ont été testées ainsi que différents
types d’inoculants.

La première série de lingots a été coulée dans un four à induction en creuset froid. Cette
expérience rapide à mettre en place a permis de tester les additions de poudres inoculantes et
de ferroalliage de cérium. Les résultats suivants ont pu être obtenus :

– Les ajouts de poudre ont permis d’affiner la taille de grains uniquement si l’écart para-
métrique était faible. Les meilleurs affinements sont obtenus pour des ajouts de poudre
de Si3N4, TiN et CeO2. Par contre, les espacements entre bras secondaires semblent
suivre une tendance inverse. La microségrégation, à cause de la diminution des bras
secondaires, a été moins intense dans les échantillons inoculés. Cependant, trois ad-
ditions – HfC, W2C et Si3N4 – ont produit des intensités de microségrégation qui ne
peuvent être attribuées à l’effet bras secondaires uniquement. Un changement de sé-
quence de précipitation des sulfures de manganèse a été évoqué pour ces échantillons.
Des investigations restent à mener à ce sujet.

– Les ajouts de ferrocérium ont, quelle que soit la concentration, provoqué une croissance
de la taille de grains. Cette dernière résulte probablement de la disparition des oxydes
nativement présents dans le métal liquide. Ils sont remplacés par des sulfures/oxysul-
fures qui devraient être de bons sites de germination pour la ferrite. Une nuance plus
simple que la nuance industrielle pourrait être coulée pour étudier les possibles effets
d’empoisonnement de ces sites. En plus d’être plus grandes, les structures sont aussi
plus dendritiques et possèdent des variations en termes d’espacements secondaires. Ces
dernières peuvent notamment être expliquées par l’action du cérium au niveau des
tensions interfaciales solide/liquide ou moule/liquide.

Une deuxième série de lingots (8 kg) réalisée avec four à induction a permis de passer à une
échelle supérieure pour certains inoculants sélectionnés à l’aide des expériences de sole froide :
TiN, Si3N4, CeO2 pour l’effet affinant de la taille de grains et W2C, HfC pour l’effet sur les
intensités de microségrégation. Les structures équiaxes de ces lingots étant très fines, seule la
comparaison visuelle a été utilisée et les résultats semblent confirmer ceux des lingotins de sole
froide. L’effet principal de l’inoculation sur ces lingots est visible sur l’étendue de la zone co-
lonnaire qui est plus grande pour les ajouts de W2C, Si3N4 et de ferroalliage de cérium. Une
fois encore, une des explications possibles réside probablement dans la modification des énergies
interfaciales liquide/lingotière. Une étude numérique sur les mécanismes de germination/frag-
mentation pour ces lingots est en cours ([Sachi et al., prep]) pour mieux comprendre les actions
possibles des inoculants. Une caractérisation microsonde devrait aussi être menée pour valider
les évolutions observées en sole froide.

Enfin, un lingot industriel coulé avec du cérium a été réalisé et étudié. Bien qu’au niveau
macrostructural les étendues des zones colonnaire, équiaxe et mixte demeurent inchangées, les
lingots référence et inoculé présentent un grand nombre de différences. Tout d’abord, l’orientation
des bras primaires indique que la circulation du liquide s’effectue différemment dans les deux



lingots. Une inversion des boucles de convection se produit sûrement dans le lingot référence
qui est absente après inoculation. Ensuite, les espacements primaires et secondaires sont affinés
en pied de lingot après addition de cérium. Ces changements ne sont pas répartis de manière
homogène dans le lingot et dépendent de la concentration locale en cérium. Enfin, concernant la
taille de grains, les grains équiaxes sont plus gros en pied de lingot ainsi qu’en tête. Les mêmes
effets sont donc retrouvés que dans les petits lingots.

Les profils de macroségrégation sur l’axe des lingots référence et inoculé sont aussi affectés
par l’inoculation. La macroségrégation positive en soufre sur le pied du lingot correspond à
la présence d’inclusions au cérium contenant du soufre qui se forment avant le début de la
solidification. Pour la macroségrégation en carbone, le lingot inoculé possède un pied avec une
ségrégation négative plus forte mais l’augmentation de la concentration en carbone est beaucoup
plus graduelle. Le passage en macroségrégation positive se produit à une hauteur plus haute que
pour le lingot référence. Une étude numérique pour identifier le mécanisme d’action du cérium
sur la macroségrégation (tension interfaciale solide/liquide, densité du liquide, changement des
mécanismes germination/fragmentation) est nécessaire pour améliorer la compréhension des
phénomènes.
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Annexe A : Propriétés des poudres inocu-
lantes
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A.1 Ferroalliage de cérium pour l’inoculation endogène

A.1.1 Granulométrie

La granulométrie du ferroalliage de cérium a été caractérisée par tamisage. Après passage
dans un répartiteur de chute, 1 kg de poudre est placé en entrée d’un empilement de tamis de
plus en plus fins en vibration. La hauteur de vibration et le temps de vibration sont de 1,8mm
et de 10min. Une fois le temps de vibration terminé, le pesage de la poudre restante dans chaque
tamis permet de déterminer la fonction de répartition en masse. Les tailles de tamis minimum
et maximum sont respectivement 0,040mm et 2mm.

0,00 0,25 0,50 0,75 1,00 1,25 1,50 1,75 2,00
Ouverture du tamis (mm)

0

20

40

60

80

100

Fo
nc
tio

n
de

ré
pa

rt
iti
on

Figure A.1 – Fonction de répartition des tailles du ferroalliage de cérium

A.1.2 Microstructure

La microstructure du ferroalliage de cérium a été étudiée au microscope électronique à ba-
layage. Un exemple de cette microstructure pour un grain de poudre est présenté en figure A.2.

Les analyses des différentes phases par EDX indiquent que les phases blanche, grise et gris-
foncé peuvent être respectivement identifiées comme CeSi2, FeSi et FeSi2. Une phase inclu-
sionnaire de type nitrure contenant de l’aluminium, du silicium et du magnésium a aussi été
observée.

Un calcul avec le module Scheil de ThermoCalc indique que notre inoculant commence
par solidifier en CeSi2 puis en FeSi. La dernière phase à se former est Fe2Si. Les fractions
massiques respectives des phases lorsque le système atteint le solidus sont 0,27 ; 0,55 et 0,18. Les

152



250 µm 25 µm

Figure A.2 – Microstructure d’un grain de poudre de ferroalliage de cérium au microscope
électronique à balayage en électrons rétrodiffusés. Le fond de l’image A.2a a été retraité pour
enlever des artefacts dus à la surcharge de la résine.

températures de liquidus et de solidus obtenues sont respectivement 1536 ◦C et 1197 ◦C. Un essai
d’analyse thermique différentielle sur deux fusions a montré que les températures de liquidus et
de solidus sont respectivement 1300 ◦C et 1100 ◦C. La température de solidus déterminée par
ATD peut être différente car le cérium de l’inoculant réagit probablement avec l’alumine des
creusets de fusion.

La prédiction de ThermoCalc de la formation de Fe2Si en fin de solidification n’est pas
conforme aux phases observées expérimentalement. Le procédé de fabrication de la poudre ou
la nouveauté de la base TCFE9 pourraient expliquer l’écart entre prédictions et réalité.

A.2 Granulométrie des poudres inoculantes exogènes

La granulométrie de l’ensemble des poudres achetées chez Alfa-Aesar ou chez Sigma-Aldrich
a été caractérisée par diffraction laser. Les expériences ont été réalisées par M. Waldogel du
Laboratoire Interdisciplinaire des Environnements Continentaux (LIEC, UMR 7360 CNRS -
Université de Lorraine).

Le dispositif expérimental utilisé est un diffractomètre HELOS BF de la marque Sympa-
tec équipé d’un laser He-Ne rouge. La dispersion en voie humide est réalisée par un dispositif
SUCELL (cuve de 450mL couplée à un agitateur à pales, à un transducteur à ultrasons et
à une cellule de mesure). Le détecteur est hémisphérique et dispose de 31 canaux. La lentille
utilisée (distance focale de 50mm) permet de détecter les particules entre 0,25µm et 87,5 µm.
Les ultrasons dans la cuve de dispersion ont été appliqués pendant 60 s. Les différents résultats
sont donnés dans la figure A.3. Les informations obtenues sont uniquement exprimées en termes
volumiques. Les particules de taille inférieure à 0,25µm ne peuvent être caractérisées avec cette
technique.

La majeure partie des distributions cumulées obtenues est caractéristique de distributions
log-normales. Cependant, trois distributions diffèrent notablement des autres : HfC, W2C et
ZrO2. Pour les carbures, la cause probable est que la densité est trop importante pour que les
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particules de gros diamètre soient caractérisées de manière correcte. Pour le cas de la zircone,
une tendance à la formation d’amas a été montrée lors d’investigations au microscope électro-
nique d’échantillons de poudres enrobées. Pour ces trois échantillons, les grandes particules ont
probablement sédimenté/flotté dans la cuve de dispersion avant analyse.
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Figure A.3 – Fonctions de répartition des tailles de particules contenues dans les différents
inoculants exogènes

La conversion des données de la figure A.3 est possible en faisant l’hypothèse que les particules
sont sphériques. La densité volumique de particules de la classe i, Nvi peut être calculée comme :

Nvi = Pi/
∑
i Pi

4π ∗ r3
i /3

(A.1)

avec :

– Pi, probabilité de la classe i de taille de particule. Pi est obtenue en passant à la densité
de probabilité, c’est-à-dire en dérivant les courbes de la figure A.3. Les probabilités
sont normalisées pour retrouver le pourcentage de particules de chaque classe dans
l’échantillon total.

– ri, le rayon de particule dans la classe de taille i

Le résultat pour l’ensemble des classes de taille est représenté dans la figure A.4.

154



100 101

Taille de particle (µm)

1011

1012

1013

1014

1015

1016

1017

1018

1019

D
en
sit

é
vo

lu
m
iq
ue

de
cl
as
se

(m
−
3 )

Al2O3

CeO2

HfC
Si3N4

SiO2

TiN
W2C
ZrO2

Figure A.4 – Densités volumiques de classe des inoculants exogènes calculées à partir de A.3
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Annexe B : Outils thermodynamiques utiles
pour l’inoculation
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Les outils thermodynamiques permettant l’étude de l’inoculation seront décrits ci-après en
allant du modèle le plus simple, la solution infiniment diluée, à un modèle plus complexe de
solution diluée.

B.1 Revue bibliographique des paramètres thermodynamiques
utiles

Avant tout calcul thermodynamique, il convient de rassembler les données utiles. Pour les cal-
culs du présent rapport, les données requises sont les énergies de précipitation et les paramètres
d’interactions du premier ordre. Elles sont relativement difficiles à trouver et sont généralement
disponibles à 1600 ◦C avec un domaine de validité parfois restreint.

B.1.1 Quelques mots sur les états de référence

La valeur numérique de l’enthalpie libre standard de réaction est liée au choix des états de
référence. Ces états de référence sont posés comme : pour les solides, le solide pur ou stœchiomé-
trique, et, pour toutes les autres espèces, l’état dissous dans le fer pur à 1 pds%. Sauf indication
contraire, dans la suite du propos, la teneur en oxygène et en soufre sera respectivement 0,0008
et 0,008 pds%.

Les énergies libres standards de formation à partir de ces états de référence ne sont pas
toujours disponibles dans la littérature. En effet, elles sont parfois données pour la précipitation
du solide à partir des éléments purs sous leur forme stable (si la forme stable est gazeuse, la
pression est fixée à 1 atm). Pour convertir les données, il faut connaître les énergies libres des
réactions de dissolutions suivantes pour les éléments chimiques impliqués dans la formation du
solide :

i(pur, stable, T) → [i](1 pds%, T) (B.1)

Ces paramètres non renseignés ici sont compilés dans [Rist et al., 2016].

B.1.2 Enthalpies libres de réaction

Les valeurs de la littérature sont données dans le tableau B.2. Celles calculées à partir de
[Rist et al., 2016] ont nécessité un changement d’état de référence. À noter que la démarche
nécessite souvent de faire l’hypothèse de solution régulière. Comme pour une solution idéale, les
atomes d’une solution régulière sont mélangés aléatoirement. La différence est que ces atomes
possèdent des énergies d’interactions différentes entre eux. Ainsi, l’entropie de mélange conserve
la même valeur que pour la solution idéale, mais, un terme d’excès doit être ajouté à l’enthalpie
de mélange, [Atkins et al., 2006].
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B.1.3 Paramètres d’interaction du premier ordre

Les paramètres d’interaction des systèmes d’intérêt sont présentés dans le tableau B.1. Toutes
les valeurs inconnues sont supposées nulles dans les calculs.

L’évolution des paramètres d’interaction du premier ordre, eji , avec la température est une
question délicate. Peu d’études de la littérature fournissent des valeurs à plusieurs températures.
En première approche, il avait été proposé par [Mendez Boveda, 2012] que :

∀(i, j), eji (T ) = 1873 · eji (1873 K)
T

(B.2)

avec :

– T , température

Une comparaison entre l’hypothèse de [Mendez Boveda, 2012] et les valeurs expérimentales de
[Chung et al., 2008] montrent que la validité de l’équation B.2 est discutable. Pour le cas des élé-
ments avec faibles interactions comme Ti/Nb et Nb/N, le comportement linéaire convient bien.
Par contre, pour des éléments avec de fortes interactions comme Ti/N et N/Ti, l’équation B.2
n’est plus valable.

Comme aucune meilleure relation n’a pu être trouvée, il a été choisi pour la suite des calculs
de se placer à la température où les paramètres d’interaction sont connus, i.e., 1600 ◦C.

B.2 Solution diluée non idéale

L’hypothèse de solution idéale est insuffisante pour le cas des aciers. Autrement dit, les
interactions atomiques ne sont pas négligeables et les termes de mélange sont non nuls. Pour le
cas d’addition de ferroalliage, il convient donc de calculer les coefficients d’activité.

B.2.1 Description du modèle de précipitation

Le cas du binaire permet de bien comprendre la définition du coefficient d’activité. Dans ce
cas, il décrit uniquement la non-idéalité de la solution dans le cas du mélange solvant + soluté.
Plus la concentration du soluté i – pds%i – est faible, plus la solution est proche de l’idéalité.
Autrement dit, plus sa concentration dans le liquide augmente, plus le coefficient d’interaction,
fi, s’éloigne de l’unité. Cet éloignement est modélisé sous la forme d’une loi exponentielle du
type :

log (fi) = ei · pds%i (B.3)

avec :

– ei, coefficient d’interaction

Le cas d’un alliage multi-constitué est plus complexe. Ici, tous les solutés peuvent interagir
entre eux. La loi exponentielle est donc modifiée de la manière suivante :
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i Al Ce O S Si Cr Mo Mn N P C

e(O,i) -3,9 -0,57 -0,2 -0,133a -0,131 -0,04 -0,035 -0,03 0,057 0,07 X

e(Ce,i) -2,6b 0,0066c -3 -8,24b -0,10 X X 0,13d X X -0,43b

e(S,i) -0,035 -1,88b -0,27 -0,028 0,063 -0,013 0,027 -0,026 0,029 X 0,11

Tableau B.1 – Paramètres d’interaction du premier ordre pour l’oxygène, la cérium et le soufre
issus de a, [Cramb, 2003] ; b, [Han et al., 1985] ; c, [Qiyong, 1986] ; d, [Bi et al., 2014] ; reste :
[Vahed et Kay, 1976, Wilson et al., 1974]

Précipités ∆G0
r (Jmol−1) Source

CeO2 −854275 + 250,37T [Andersson et al., 2011]

Ce2O3 −1429313 + 359,62T [Andersson et al., 2011]

Ce2O2S −1353592 + 331,59T [Andersson et al., 2011]

CeS −422783 + 120,58T [Andersson et al., 2011]

Ce2S3 −1074584 + 328,25T [Andersson et al., 2011]

Ce3S4 −1495441 + 439,19T [Andersson et al., 2011]

ZrO2 −779547 + 226T [Rist et al., 2016]

Al2O3 −1199068 + 392,93T [Cramb, 2003]

MnS −168196 + 93,2T [Rist et al., 2016]

TiN −377913 + 148,83T [Cramb, 2003]

WC −96232 + 102T [Rist et al., 2016]

Si3N4 −211668 + 188T [Cramb, 2003]

Tableau B.2 – Enthalpies libres standards de formation à 1600 ◦C à partir des états 1 pds%
dissous dans le fer pur liquide
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log (fi) = eii · pds%i +
∑
j

eji · pds%j (B.4)

avec :

– eji = dfi
dpds%j , coefficient d’interaction de j sur i (i et j étant dissous dans le fer liquide)

Le coefficient d’interaction est donc la variable qui vient quantifier l’influence des interactions
solutales sur l’écart à l’idéalité. Un signe négatif du coefficient d’interaction, eji , implique une
diminution du terme log (fi) lorsque la concentration en soluté j augmente. Dans ce cas, l’activité
serait donc plus faible que pour le cas d’une solution idéale.

À noter que l’égalité B.4 fait implicitement l’hypothèse que les interactions du second ordre
sont négligeables. Autrement dit, les termes de type de second ordre en composition sont supposés
faibles devant ceux du premier ordre. Cette hypothèse est généralement vérifiée tant que le
domaine de concentration envisagé permet de considérer une solution diluée, [Lupis et Elliott,
1966].

B.2.2 Solution diluée non idéale hors équilibre

L’énergie de formation, ∆Gr, d’une réaction de précipitation s’écrit de la manière suivante :

∆Gr(T ) = ∆G0
r(T ) +RT lnQ (B.5)

avec :

– Q, constante de réaction

– ∆G0
r , énergie de précipitation standard

Pour la précipitation de MαXβ, la relation B.5 devient :

∆Gr(T ) = ∆G0
r(T ) +RT ln (αfMpds%M · βfXpds%X) (B.6)

Le seul calcul de ∆Gr(T ) pour plusieurs précipités est utile. Ainsi, la valeur maximale est
atteinte pour le précipité possédant la plus grande force motrice de précipitation.

B.2.3 Retour à l’équilibre d’une solution diluée non idéale

Pour un ajout de ferroalliage, il est intéressant de connaître l’état inclusionnaire final du
système à une température donnée. Le temps de maintien à cette température est supposé
suffisamment long pour que l’équilibre thermodynamique soit atteint.

L’hypothèse principale est que le premier précipité à se former est celui possédant l’éner-
gie de formation la plus négative. Cette précipitation se traduit par une faible variation de la
composition du liquide. Cette faible variation correspond à une désaturation en espèces ayant
précipités. Comme la composition a changé, il faut recalculer les enthalpies libres de formation.
Le procédé est répété jusqu’à ce que les réactions de précipitation ne soient plus prédites. La fin
du calcul se produit quand :
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– Une des espèces chimiques impliquées dans la précipitation a été totalement consommée.
Dans le cas présent, il s’agira par exemple du cérium, de l’oxygène ou du soufre.

– Toutes les enthalpies libres de précipitation sont nulles.

B.2.4 Application au cas de l’inoculation endogène au cérium

L’addition d’un ferroalliage à des fins d’inoculation nécessite la vérification postérieure que
l’ajout sera bien générateur d’inclusions. Si tel est le cas, il convient aussi de s’assurer que les
inclusions formées sont bien les inclusions souhaitées.

B.2.4.1 Cas de validation

Du fait, de la non-concordance de certaines énergies de précipitation, les diagrammes d’ac-
tivité (ln aO, ln aS , ln aCe) tracés par certains auteurs ne sont pas identiques. Par exemple, deux
diagrammes Fe – Ce – O – S différents sont reproduits en figure B.1.

(a) Reproduit de [Wilson et al., 1974] (b) Reproduit de [To Duy, 1999]

Figure B.1 – Diagrammes ln(aCe) – ln(aO) – ln(aS) à 1600 ◦C issus de la littérature

Ces diagrammes d’activité peuvent permettre de valider les calculs effectués. Plutôt que
d’utiliser une représentation en 3D comme [To Duy, 1999], la figure B.2 présente des coupes
faites pour différentes concentrations en cérium. La zone appelée "Liquide" correspond en fait
aux conditions pour lesquelles toutes les enthalpies libres de précipitation sont positives. Dans
cette zone, la formation d’aucun précipité n’est prédite. À noter que la frontière entre la zone
"Liquide" et les autres zones correspond directement aux surfaces tracées sur la figure B.1.
Cette frontière peut être considérée comme l’équivalent de l’intersection de toutes les limites de
solubilité dans l’espace des activités (et non des concentrations).

La solution calculée est proche de celle de [Wilson et al., 1974]. Seule la frontière liquide/Ce2S3

n’est pas reproduite. Il est possible que cette frontière n’apparaisse pas dans des conditions de
concentrations réalistes. Autrement dit, la concentration en soufre est si importante que le mo-
dèle de solution diluée ne convient plus. Par ailleurs, [Wilson et al., 1974] confirment bien que
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Figure B.2 – Diagrammes calculés log(aCe) – log(aO) – log(aS) à 1600 ◦C

Ce2S3 et CeO2 ne peuvent pas se former pour des teneurs en soufre et en oxygène usuellement
rencontrées dans la fabrication de leur acier.

B.2.4.2 Prédiction de l’état final du système en fonction de la teneur en cérium
ajoutée

Une des premières applications du modèle est de connaître la composition inclusionnaire
(prédite par la thermodynamique) sur une plage de concentration en cérium. C’est ce qui a été
fait sur la figure B.3.

En ce qui concerne l’état final du système, une augmentation de la quantité ajoutée de
cérium pour favoriser la précipitation d’oxysulfures de cérium est une stratégie insuffisante. En
effet, à partir d’un ajout de l’ordre de 0,04 pds%Ce, tout l’oxygène et le soufre dissous ont été
consommés par les réactions de précipitation.

B.2.4.3 Influence du soufre et de l’oxygène initiaux

Ces prédictions restent uniquement valables dans le cas où le métal est dans des conditions
bien précises en termes de concentrations en oxygène et en soufre. Pour aller plus loin, il faut
étudier l’influence de ces paramètres. Les résultats sont donnés sur la figure B.4. Il s’agit d’un
diagramme similaire à ceux de la figure B.2. L’espace utilisé est l’espace des concentrations,
plus simple à appréhender que l’espace des activités. De plus, le résultat obtenu décrit le type
de composition inclusionnaire finale qu’il est possible d’obtenir en fonction de la composition
initiale (pds%O, pds%S). En plaçant le point (0,0008 pds%O, 0,008 pds%S), il est possible de
retrouver les compositions inclusionnaires finales de la figure B.3.

Les implications directes de ces diagrammes sont que :
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Figure B.3 – Évolution de l’état inclusionnaire final en fonction de la quantité ajoutée de cérium
dans une nuance 42CrMo4 (0,0008 pds%O et 0,008 pds%S) à 1600 ◦C

– Pour précipiter, il faut s’assurer que les concentrations en oxygène et soufre soient
suffisantes pour se placer en dehors de la zone jaune.

– Si la formation d’oxysulfures de cérium est souhaitée, une condition nécessaire est que la
concentration en soufre du métal liquide soit supérieure à la concentration en oxygène.
Une certaine teneur en soufre ne doit pas être dépassée pour éviter la précipitation de
sulfures.

– La précipitation d’oxysulfures seulement devient malaisée pour des hautes teneurs en
cérium. À 0,1 pds%Ce ajouté, la zone cyan est très restreinte et ne parait atteignable
qu’après des désoxydations et désulfurations soigneuses. De manière générale, les zones
monophasiques sont plus aisées à atteindre à des faibles teneurs en cérium.

B.2.4.4 Comparaison du modèle avec Thermo-Calc

La base de données TCFE9 sortit récemment (23 Juillet 2017) inclut l’élément Ce avec 19
systèmes binaires Ce-X (X=Al, B, C, Ca, Co, Cr, Cu, Fe, Mg, Mn, Mo, Ni, O, S, Si,V, Y, Zn,
Zr).

Un exemple de calcul pour la nuance 42CrMo4 est présenté sur la figure B.5. Les conditions
imposées sont les mêmes que pour la figure B.3 sauf pour la teneur en silicium. Cette dernière
a été fixée nulle pour permettre la réussite du calcul. La raison de cette défaillance reste à
expliquer.

164



10−6 10−5 10−4 10−3 10−2 10−1

pds%O

10−6

10−5

10−4

10−3

10−2

10−1

pd
s%

S

(a) 0,001 pds%Ce

10−6 10−5 10−4 10−3 10−2 10−1

pds%O

10−6

10−5

10−4

10−3

10−2

10−1

pd
s%

S

(b) 0,01 pds%Ce

10−6 10−5 10−4 10−3 10−2 10−1

pds%O

10−6

10−5

10−4

10−3

10−2

10−1

pd
s%

S

(c) 0,1 pds%Ce

Ce2O2S
Ce2O2S/Ce2O3

Ce2O2S/Ce2O3/Ce3S4/CeS

Ce2O2S/Ce2O3/CeS
Ce2O2S/Ce3S4

Ce2O2S/Ce3S4/CeS

Ce2O2S/CeS
Ce2O3
Ce3S4

Ce3S4/CeS
Liquide

Figure B.4 – État final d’un acier 42CrMo4 en fonction de la composition en O et en S
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Figure B.5 – État inclusionnaire final d’un acier 42CrMo4 prédit par Thermo-Calc dans les
conditions de la figure B.3
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L’état inclusionnaire final du système est très différent de celui prédit par le modèle développé
et présenté sur la figure B.3. La raison probable des différences réside dans le choix des données
utilisées dans le modèle de précipitation : ∆G0

r et eji .
Le recours à Thermo-Calc dans le présent manuscrit s’est fait sur la base de la meilleure

cohérence avec les résultats expérimentaux pour la nuance 42CrMo4 (voir le Chapitre 4).

B.3 Bilan

Au cours de cette étude thermodynamique, des outils prédictifs sur les issues de l’inoculation
ont été décrits. Les principaux résultats sont :

– La limite principale des calculs de cette partie est que le domaine de composition étudié
doit permettre de rester dans le domaine respectif des solutions infiniment diluées ou
diluées.

– Un modèle de précipitation de cérium a été développé. Il permet d’obtenir les teneurs
en inclusions pour un acier de composition quelconque.

– Les calculs du modèle de prédiction donnent des résultats très différents d’un calcul
Thermo-Calc. Au vu des résultats expérimentaux obtenus, le choix du modèle Thermo-
Calc a été fait. Une étude plus poussée est nécessaire pour comprendre les raisons des
différences observées.
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Annexe C : Code FIJI pour les mesures sur
les structures équiaxes
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C.1 Mesure de la taille de grains équiaxes

La macro présentée ci-dessous nécessite l’utilisation de la macro ROI Color Coder développée
par [Ferreira et al., 2018]. Les deux macro doivent être placées dans le dossier "./macros/autorun"
de FIJI. La macro peut être lancée en pressant le chiffre 1 du pavé numérique. Ce code nécessite
qu’une image soit ouverte et que les contours des grains soient déjà ajoutés au gestionnaire de
zones d’intérêt (ROI Manager) en tant que ROI (Region of Interest).

1 macro " Manual Grain Size [n1]" {
2 // Initialisation ROI
3 nROIs = roiManager ("count");
4 array_ROI = newArray ("0");
5 for (i=1;i<nROIs;i++){
6 array_ROI = Array. concat (array_ROI ,i);
7 }
8 roiManager (" select ", array_ROI );
9 roiManager ("Set Color", " yellow ");

10 roiManager ("Set Line Width", 10);
11 roiManager ("Show None");
12 // Initialisation image
13 imTitle = getTitle ();
14 imID = getImageID ()
15 dir = getDirectory ("image");
16 dotIndex = indexOf (imTitle , ".");
17 name = substring (imTitle , 0, dotIndex );
18 // Initialisation mesure
19 run("Set Measurements ...", "area mean centroid center perimeter
20 bounding fit shape feret ’s area_fraction stack scientific
21 redirect =None decimal =3");
22 // Initialisation dossier
23 new_dir = dir + File. separator + name + " _Grain_Size ";
24 File. makeDirectory ( new_dir );
25 new_dir_Grains = new_dir + File. separator + "0 _Individual_Grains "
26 File. makeDirectory ( new_dir_Grains );
27 // Début
28 selectWindow ( imTitle );
29 run("8-bit");
30 roiManager ("Show None");
31 // Sé lection ROI par ROI + Mesure
32 for (i=0; i<nROIs; i++) {
33 // Sé lection
34 selectWindow ( imTitle );
35 roiManager (" Deselect ");
36 roiManager (" Select ", i);
37 run(" Interpolate ", " interval =1");
38 roiManager ("Set Line Width", 0);
39 // Mesure
40 run(" Measure ");
41 setResult (" Number ", i, i);
42 // Sauvegarde du grain
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43 run(" Duplicate ...", "title=Test.jpg");
44 run(" Flatten ");
45 saveAs ("JPG", new_dir_Grains +File. separator +i);
46 temp_string = "" + i + ".jpg";
47 // Fermetures
48 while ( isOpen ("Test.jpg")) {
49 selectWindow ("Test.jpg");
50 run("Close");
51 }
52 while ( isOpen ( temp_string )) {
53 selectWindow ( temp_string );
54 run("Close");
55 }
56 }
57 updateResults ();
58 // Coloration de tous les grains
59 run("ROI Color Coder", " measurement = Number lut= Glasbey width =-1 opacity =30");
60 while ( isOpen (" Number Ramp")) {
61 selectWindow (" Number Ramp");
62 run("Close");
63 }
64 // Sauvegarde du ré sultat
65 saveAs (" Results ", new_dir +File. separator +" Grain_Characteristics .csv");
66 roiManager (" Deselect ");
67 roiManager ("save", new_dir +File. separator +"ROI.zip")
68 // Fermeture des mesures
69 while ( isOpen (" Results ")) {
70 selectWindow (" Results ");
71 run("Close");
72 }
73 // Sauvegarde de l’image colorée
74 nROIs = roiManager ("count");
75 array_ROI = newArray ("0");
76 for (i=1;i<nROIs;i++){
77 array_ROI = Array. concat (array_ROI ,i);
78 }
79 selectWindow ( imTitle );
80 roiManager (" select ", array_ROI );
81 roiManager ("Show All without labels ");
82 run(" Flatten ");
83 saveAs ("JPG", new_dir +File. separator +" Flatten ");
84 close ();
85 // Passage l’image suivante
86 roiManager (" select ", array_ROI );
87 roiManager (" Deselect ");
88 roiManager (" Delete ");
89 run("Open Next");
90 }

169



C.2 Mesure d’espacements interdendritiques

La macro peut être lancée en pressant le chiffre 2 du pavé numérique. Cette macro nécessite que des
lignes soient déjà ajoutées dans le ROI Manager. Les lignes doivent être positionnées parallèlement ou
perpendiculairement aux bras secondaires selon le type de mesure désirée (PDAS ou SDAS).

1 macro "DAS [n2]"{
2 // Initialisation image
3 imTitle = getTitle ();
4 imID = getImageID ()
5 dir = getDirectory ("image");
6 dotIndex = indexOf (imTitle , ".");
7 name = substring (imTitle , 0, dotIndex );
8 selectWindow ( imTitle );
9 run("8-bit");

10 // Initialisation ROI
11 nROIs = roiManager ("count");
12 array_ROI = newArray ("0");
13 roiManager ("Show None");
14 // Fonction pour les couleurs
15 function pad(n) {
16 n= toString (n); if ( lengthOf (n)==1) n= "0"+n; return n;
17 }
18 function loadLutColors (lut) {
19 run(lut);
20 getLut (reds , greens , blues);
21 hexColors = newArray (256);
22 for (i=0; i <256; i++) {
23 r= toHex(reds[i]); g= toHex( greens [i]); b= toHex(blues[i]);
24 hexColors [i]= ""+ pad(r) +""+ pad(g) +""+ pad(b);
25 }
26 return hexColors ;
27 }
28 roiColors = loadLutColors (" Glasbey ");
29 for (i=0; i<nROIs; i++) {
30 roiManager (" select ", i);
31 roiManager ("Set Line Width", 07);
32 roiManager ("Set Color", " yellow ");
33 }
34 // Initialisation avant mesure
35 run("Grays");
36 DAS = newArray (nROIs);
37 run("Set Measurements ...", " scientific redirect =None decimal =3");
38 // Sé lection ROI par ROI + Mesure
39 for (i=0; i<nROIs; i++) {
40 // Sé lection
41 roiManager (" select ", i);
42 roiManager (" Measure ");
43 Longueur = getResult (" Length ", 0);
44 run("Clear Results ");
45 run(" Flatten ");
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46 // Mesure par nuage de points
47 setTool (" multipoint ");
48 waitForUser ( "Ligne "+(i+1)+"/"+nROIs ,"Click on features ");
49 run(" Properties ... ", "name=Points -"+i+" position =none stroke = yellow

point=Dot size =[ Extra Large]");
50 roiManager ("Add");
51 // Calcul DAS
52 roiManager (" select ", nROIs+i);
53 roiManager (" Measure ");
54 N= getValue (" results .count");
55 DAS[i]= Longueur /N;
56 // Fermeture
57 run("Clear Results ");
58 imTitle_temp = getTitle ();
59 selectWindow ( imTitle_temp );
60 close ();
61 }
62 // Coloration
63 for (i=0; i<nROIs; i++) {
64 roiManager (" select ", nROIs+i);
65 roiManager ("Set Color", roiColors [i]);
66 roiManager (" select ", i);
67 roiManager ("Set Color", roiColors [i]);
68 a = getInfo ("roi.name");
69 }
70 // Sauvegarde image
71 roiManager ("save", dir+name+"_ROI.zip");
72 roiManager (" Select ", Array. getSequence (nROIs));
73 roiManager ("Show All without labels ");
74 run(" Flatten ");
75 saveAs ("Jpeg", dir+name+" _Modified .jpg");
76 selectWindow (name+" _Modified .jpg");
77 run("Close");
78 roiManager ("reset")
79 run("Open Next");
80 run("Open Next");
81 // Sauvegarde texte
82 for (i=0; i<nROIs; i++){
83 setResult ("DAS", i, DAS[i]);
84 }
85 saveAs (" Results ", dir+name+"_DAS.csv");
86 // Fermeture
87 setTool ("line");
88 run("Clear Results ");
89 roiManager (" select ", Array. getSequence (2* nROIs));
90 roiManager (" Deselect ");
91 roiManager (" Delete ");
92 }
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Annexe D : Inoculation de la nuance 100Cr6
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La nuance 100Cr6 est une nuance bien connue de l’Institut Jean Lamour, e.g. [Mazet, 1995, Wintz
et al., 1998]. Pour cette raison, une série préliminaire d’essais d’inoculation a été menée sur cette nuance
avec des ajouts de ferroalliage. Plusieurs échelles de lingots ont été coulées pour étudier les effets d’échelle.

D.1 Moyen d’élaboration

Les moyens d’élaboration utilisés sont :

– Creuset froid décrit dans le Chapitre 2
– Four VIM décrit dans le Chapitre 2

Pour les lingots en creuset froid, le procédé est similaire en tout point aux lingots décrits dans le
Chapitre 2. Par contre, pour les lingots élaborés en four VIM, les types de lingots coulés sont :

– Des lingotins de 100 g prélevés directement dans le creuset de fusion VIM à partir d’un système
de prélèvement en alumine. Ces lingotins sont sortis du four au moyen d’un sas et refroidis à
l’air libre.

– Des lingots de 20 kg coulés dans la lingotière décrite en page 47 après avoir retiré la paroi
isolante ajoutée à l’intérieur. De plus, la hauteur du socle en fer (partie en contact avec le
pied du lingot) est plus petite de 2 cm. Des plaques en fer ont été ajoutées dans le fond de la
lingotière pour un souci d’étanchéité.

L’ensemble des lingots présenté dans cette Annexe a été inoculé avec le ferroalliage de cérium décrit
dans l’Annexe A.

D.2 Inoculation par ferroalliage de cérium

D.2.1 Inoculation de sole froide

Trois lingots inoculés ont été coulés avec les ajouts de cérium suivants : 0 pds%Ce ; 0,1 pds%Ce et
0,24 pds%Ce. Les macrographies sont données en figure D.1.

Trois observations principales peuvent être faites :

– Il y a un grossissement généralisé de la taille de grains, que ce soit la taille de grains équiaxes
ou la taille de grains colonnaires.

– La zone équiaxe est rétrécie par l’ajout de cérium.
– La retassure est visiblement plus grande.

Les mesures de tailles de grains – faites sur les grains équiaxes et sur les grains colonnaires de manière
indifférente – sont tracées dans la figure D.2.

Elles confirment les tendances observées de manière visuelle sur les macrographies. Les deux lingots
inoculés présentent des distributions et des tailles de grains similaires.

Les indicateurs de forme et de morphologie des grains sont donnés dans la figure D.3. La diminution
conjointe des deux indicateurs vont dans le sens de la diminution de la zone équiaxe. Il y a plus de grains
colonnaires dans les échantillons inoculés. Ces grains colonnaires sont plus allongés et ont donc un facteur
d’allongement plus faible. Ils ont aussi une fraction interne plus faible car ils sont très dendritiques et
possèdent de nombreux bras secondaires.

Enfin, les propriétés des inclusions (quantifiées par MeTiS) pour les différents échantillons sont re-
présentées dans le tableau D.1.
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(a) 0 pds%Ce (b) 0,1 pds%Ce (c) 0,24 pds%Ce
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Figure D.1 – Macrographies des lingots 100Cr6 inoculés en sole froide au cérium
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Figure D.2 – Évolution de la taille de grains de la nuance 100Cr6 avec la teneur en cérium
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Figure D.3 – Évolution de la forme et de la morphologie des grains de la nuance 100Cr6 inoculée
au cérium en sole froide
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pds%Ce Fractions massiques < d > (µm) Nv (m−3)

0 0,15 pds%MnS 1,9 7,6× 1013

0,08 0,009 pds%Ce2As +
0,34 pds%CeAs

2 2,8× 1013

0,24 0,022 pds%CeAs 1,9 1,5× 1013

Tableau D.1 – Caractéristiques inclusionnaires des 100Cr6 inoculés Ce en sole froide

La taille moyenne des inclusions est très peu influencée par l’ajout de cérium. Par contre, la com-
position change beaucoup et les sulfures de manganèse sont absents des échantillons inoculés. Ils sont
remplacés par des arséniures de cérium simples ou doubles. À noter que le dernier échantillon est très
propre et possède une fraction massique très faible.

D.2.2 Lingots prélevés en four VIM

Les macrographies des prélèvements après mesure manuelle de taille de grains sont données en fi-
gure D.4. Ces lingots correspondent à cinq ajouts différents en cérium : 0 ; 0,04 ; 0,08 ; 0,12 et 0,16 pds%Ce.

Les observations faites précédemment pour les boutons de sole froide peuvent être reconduites dans
leur ensemble. Les étendues de la zone colonnaire et de la retassure augmentent avec la teneur en cérium
ajoutée. La taille de grains semble, elle-aussi, croître avec l’ajout de cérium.

La synthèse des mesures faites sur ces lingots est donnée en figure D.5. Les mesures confirment
une augmentation graduelle de la taille de grains. Une légère diminution se produit pour l’ajout de
0,08 pds%Ce qui peut être attribuée à la réduction drastique de la zone équiaxe pour cet échantillon. Sur
les échantillons suivants, la zone équiaxe est plus grande et les grains équiaxes de l’échantillon 0,16 pds%Ce
sont plus gros que ceux de l’échantillon 0,16 pds%Ce.

Concernant les facteurs d’allongement, les diminutions après les deux premiers ajouts peuvent être
attribuées à l’augmentation de la zone colonnaire. Par contre, le grossissement des grains colonnaires
observé sur les derniers échantillons se produit majoritairement le long des axes secondaires. Ainsi, la
largeur de ces grains est plus grande et le facteur d’allongement augmente.

D.2.3 Lingots coulés en four VIM

Les macrographies de l’ensemble des lingots sont données en figure D.6. Le pied des lingots D.6a et
D.6e (0 et 0,16 pds%Ce) a malheureusement été coupé. Pour les autres lingots, la bande gris foncée -
noire correspond à une des plaques en fer disposée en fond de lingotière qui s’est soudé au pied de lingot.
À cause de la découpe de deux lingot, il est difficile de commenter la forme de la transition colonnaire
équiaxe. Il en va de même pour les différentes zones caractéristiques de ces lingots.

L’ensemble des macrographies possèdent un ou plusieurs disques blancs. Ces derniers sont dus aux
supports de positionnement des plaques dans le bain d’attaque.

Le lingot 0,16 pds%Ce a été obtenu dans des conditions différentes des autres lingots. En effet, le
niveau 0,16 pds%Ce a été obtenu par coulée du liquide inoculé pour réaliser les prélèvements de la par-
tie D.2.2. Comme la séquence ajout de cérium/réalisation d’un prélèvements est longue, le temps de
maintien entre le premier ajout de cérium et la coulée du lingot de 20 kg est long. De plus, le métal est
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(a) 0 pds%Ce (b) 0,04 pds%Ce (c) 0,08 pds%Ce (d) 0,12 pds%Ce (e) 0,16 pds%Ce

2 cm

Figure D.4 – Macrographies des lingots 100Cr6 inoculés au cérium prélevés en creuset VIM
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Figure D.5 – Synthèse des mesures effectuées sur les prélèvements 100Cr6 inoculés Ce
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(a) 0 pds%Ce (b) 0,04 pds%Ce (c) 0,08 pds%Ce (d) 0,12 pds%Ce (e) 0,16 pds%Ce

5 cm

Figure D.6 – Macrographies des lingots 100Cr6 VIM de 20 kg inoculés cérium

contaminé par la plongée du creuset de prélèvement en alumine dans le métal liquide. Cela pourrait en
partie expliquer la taille de grains très différente pour ce lingot.

Le dernier lingot mis à part, il peut être vu que l’ajout de cérium change la forme de la retassure. La
retassure se creuse progressivement avec des teneurs en cérium croissantes. De plus, le lingot 0,2 pds%Ce
possède même une retassure débouchante, i.e. le haut du lingot n’est plus fermé.

Les micrographies des pieds de lingots sont données en figure D.7. Pour la taille des structures
équiaxes, une mesure a été faite sur chacune de ces images. Le résultat est présenté sur la figure D.8.
L’échantillon 0,16 pds%Ce a été volontairement retiré des figures D.8c et D.8d pour permettre de voir les
tendances sur les premières additions.

Pour les lingots produits dans la même gamme de conditions, la référence et le premier ajout
(0,04 pds%Ce) sont semblables en termes de taille de grains. Par contre, les ajouts plus forts possèdent
des tailles de grains nettement plus importantes. Une réserve reste néanmoins à faire quant à la mesure
pour le lingot référence. La position de la mesure n’est pas strictement connue à cause de la découpe de
plusieurs centimètres de lingot en pied.

D.3 Inoculation par ajouts de poudre

Pour les essais d’ajouts de poudre, seules les caractérisations structurales (taille de grains, fraction
interne et longueur interceptée) ont été menées. Les résultats sont donnés dans les figures D.9 et D.10.
Les images utilisées pour les mesures sont données dans l’Annexe E.

Comme pour le cas des additions de poudre en sole froide dans la nuance 42CrMo4, plus le misfit
poudre/austénite est petit, plus la taille de grains est affinée. Les meilleurs candidats sont Si3N4, SiO2 et
ZrO2. L’addition de W2C a provoqué une croissance de la taille de grains qui demeure inexpliquée.

Au niveau morphologique, l’échantillon Al2O3 est plus dendritique, tandis que, SiO2, TiN et Si3N4
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(a) 0 pds%Ce (b) 0,04 pds%Ce (c) 0,08 pds%Ce (d) 0,12 pds%Ce (e) 0,16 pds%Ce

150 µm

Figure D.7 – Micrographies des lingots 100Cr6 inoculés au cérium coulés en VIM
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Figure D.8 – Synthèse des mesures effectuées sur les lingots de 20 kg 100Cr6 inoculés Ce
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Figure D.9 – Influence du misfit de la poudre ajoutée sur la taille de grains

sont plus globulaires que la référence. Ces derniers possèdent aussi les longueurs interceptées les plus
grandes. Dans le cas de structures globulaires, la longueur interceptée moyenne est plus grande car les
bras secondaires n’interceptent plus les lignes de mesure.

Les seuls inoculants ayant eu un effet affinant sur la longueur moyenne interceptée sont ceux qui ont
conservé des fractions internes proches de la référence : W2C, HfC et CeO2.

D.4 Bilan

Les coulées en nuance 100Cr6 ont permis d’apporter des résultats complémentaires sur l’inoculation
par ajout de cérium et par ajout de poudres :

– Les additions de cérium fournissent le même type de résultat que pour la nuance 42CrMo4, et
cela, quel que soit le format de lingot. La taille de grains augmente après ajout de cérium, et dans
le même temps, la fraction interne et l’élongation diminuent. Comme pour les lingots industriels
coulés en 34Cr4, la population inclusionnaire est majoritairement composée d’arséniures de
cérium.

– Les additions de poudre ont permis d’affiner la taille de grains pour les faibles misfits. Le cas
de l’addition W2C qui a provoqué une croissance de la taille de grains reste à étudier. Des
changements morphologiques ont aussi eu lieu pour Al2O3 (plus dendritique) et SiO2, Si3N4
et TiN (plus globulaires). Enfin, les carbures et CeO2 ont affiné les espacements entre bras
secondaires.
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Figure D.10 – Mesures effectuées sur les lingots 100Cr6 coulés en sole froide avec ajouts de
poudre
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Annexe E : Micrographies et macrographies
supplémentaires
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E.1 Sole froide

E.1.1 Macrographies des lingots sole froide 42CrMo4 inoculés par poudres
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Figure E.1 – Macrographies des lingots sole froide 42CrMo4 inoculés poudres
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E.1.2 Macrographies des lingots sole froide 100Cr6 inoculés par poudres
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Figure E.2 – Macrographies des lingots sole froide 100Cr6 inoculés poudres
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E.1.3 Macrographies des lingots sole froide 42CrMo4 inoculés au cérium
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Figure E.3 – Macrographies des lingots sole froide 42CrMo4 inoculés cérium après mesure de
taille de grains
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E.1.4 Grains identifiés sur lingots sole froide 42CrMo4 inoculés par poudres
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Figure E.4 – Micrographies des lingots sole froide 42CrMo4 inoculés poudres après mesure de
taille de grains et de fraction interne
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E.1.5 Grains identifiés sur lingots sole froide 100Cr6 inoculés par poudres
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Figure E.5 – Micrographies des lingots sole froide 100Cr6 inoculés poudres après mesure de
taille de grains et de fraction interne
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E.2 Macrographies des lingots 8 kg coulés en four à induction
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Figure E.6 – Macrographies des lingots 8 kg après découpe de la masselotte
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E.3 Grains identifiés sur les lingots 6,2 t industriels
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Figure E.7 – Micrographies des lingots 6,2 t après mesure de taille de grains
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Annexe F : Déroulement de la solidification
en creuset froid
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Le but de cette annexe est de fournir des détails sur le procédé de sole froide. Avant ce travail,
les principales interrogations concernaient la vitesse du liquide lors du brassage électromagnétique, les
paramètres procédés et la germination/croissance potentielle de l’austénite. Des outils sont donnés ici
pour améliorer la compréhension de ces paramètres.

F.1 Calcul des énergies de germination corrigées

La présence de particules (considérées sphériques) dans le liquide pourrait favoriser la germination de
l’austénite à la place de la ferrite prédite par les calculs thermodynamiques. À l’aide des granulométries
calculées précédemment, il devient possible de corriger les énergies de germination, ∆G (voir [Mott et
Nabarro, 1940]) avec un terme élastique, Eel :

∆G = −4
3πr

3(∆Gv + Eel) + 4πr2γsl (F.1)

avec :

– r, rayon du germe hémisphérique

– ∆Gv, terme volumique de la différence d’énergie libre

– γsl, énergie de surface solide / liquide

Le terme d’énergie élastique, Eel, qui prend en compte la déformation élastique des réseaux cristallins
pour s’accommoder du écart paramétrique. Ce terme s’écrit sous la forme :

Eel = E

1− ν δ
2 (F.2)

avec :

– E, module d’Young des particules

– ν, coefficients de Poisson

– δ, écart paramétrique particule/phase primaire

Deux grandeurs doivent être évaluées pour résoudre ce système : Eel et ∆Gv. Pour la première, la
connaissance des propriétés matériaux est suffisante. Celles-ci sont données dans le tableau F.1. Pour les
valeurs d’écart paramétrique, il faut se reporter au Chapitre 2.

La seconde grandeur, ∆Gv, peut être estimée à l’aide de Thermo-Calc. Un calcul Poly avec la base
TCFE9 pour l’alliage Fe-0,42 pds%C est fait avec uniquement trois phases : phase liquide, austénite et
ferrite. Les statuts des deux phases solides sont ensuite réglés sur "dormant". Une fois l’équilibre calculé
pour une température entre la température de péritectique et la température de liquidus de l’austénite (ici,
T = 1498 ◦C), la force motrice normalisée est directement donnée par Thermo-Calc. Le terme volumique
de la différence d’énergie libre pour la formation des phases peut être connu après multiplication par un
terme RT/Vm pour passer d’un terme molaire à un terme volumique.
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Les valeurs obtenues sont :

– Pour l’austénite, ∆Gv = 5900 kJ m−3

– Pour la ferrite, ∆Gv = 3944 kJ m−3

À l’aide des tensions interfaciales de la ferrite et de l’austénite (0,379 pour l’austénite/0,261 pour la
ferrite, estimées à l’aide de [Miettinen, 2000]), il devient possible d’évaluer la variation de l’énergie libre
pour la solidification de l’équation F.1 pour les deux phases en fonction du rayon de germe. Un exemple
pour le cas de Si3N4 est donnée sur la figure F.1.

Les courbes obtenues pour l’ensemble des inoculants montrent, qu’à rayon de germe constant, la
variation d’énergie libre est toujours plus faible pour la ferrite que pour l’austénite quel que soit l’inoculant
ajouté. Pour conclure, l’addition de particules dans le liquide ne devrait donc pas permettre de faire germer
de l’austénite.

À noter qu’une étude annexe a aussi été menée pour voir l’influence de la température sur l’écart
paramétrique. Des coefficients de dilation thermique pour les inoculants ont été utilisés pour estimer les
paramètres de maille à 1600 ◦C. De plus, les paramètres de maille de la ferrite et de l’austénite pour un
système Fe – 0,42 pds%C à 1600 ◦C ont été calculés avec Thermo-Calc. Les résultats demeurent inchangés
et montre que le classement des écarts paramétriques à température ambiante est globalement conservé.

193



Tableau F.1 – Propriétés matériaux à 1500 ◦C utilisées pour le calcul de l’énergie élastique

Phase E (GPa) ν Référence

HfC 190 0,17 [Li et al., 2011]

Si3N4 273 0,23 [Sánchez-González et al., 2009]

TiN 400 0,25 [Steneteg et al., 2013]

Al2O3 368 0,26 [Saeki et al., 2011]

ZrO2 175 0,32 [Fogaing et al., 2006]

CeO2 266 0,297 [Cui et al., 2012]

SiO2 55 0,25 [Pabst et Gregorová, 2013]
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Figure F.1 – Effet d’un ajout de Si3N4 sur la variation d’énergie libre associée la germination
pour l’austénite et la ferrite
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F.2 Estimation de la vitesse du liquide

F.2.1 Bilan énergétique

À l’aide de la démarche de [Galenko et al., 2004, Herlach, 2015] basée sur un bilan cinétique, il est
possible d’estimer la vitesse du liquide, V , comme une somme de trois termes :

V =
√
V0 + Va + Vb (F.3)

avec :

– V0, vitesse due à la gravité

– Va, vitesse due à la dissipation visqueuse

– Vb, vitesse due au champ magnétique

Ces différents termes s’écrivent sous les formes suivantes :

V0 = 2gR0 (F.4)

Va = (µ/δ)2 (F.5)

Vb = (B2
0/(2ρLµ0)) · (1− exp (−2R0/δM )) (F.6)

avec B0, amplitude du champ magnétique, estimée pour le cas d’un solénoïde fini dans le vide :

B0 = µ0NI

l
(F.7)

et avec δM , profondeur de pénétration du champ magnétique, définie comme :

δM =
√

1
πσfµ0

(F.8)

Les significations des différents symboles et les valeurs utilisées pour une température de 1600 ◦C sont
données dans le tableau F.2. Avec l’utilisation des équations précédentes, la valeur de vitesse de l’acier
liquide est 0,5m s−1.

F.2.2 Vitesse des radeaux d’oxydes

Une seconde estimation pour valider les calculs précédents a été faite à l’aide d’une caméra à haute
fréquence d’acquisition. Un film de 4 s (fréquence d’acquisition de 500 images/s) a été réalisé lors de la
fusion d’un acier 42CrMo4. La position de quinze morceaux d’oxyde (aussi appelés radeaux d’oxydes,
voir figure F.2) se déplaçant à la surface du métal liquide a ensuite été repérée toutes les 0,1ms.

Bien que ne prenant pas en compte les défauts de parallaxe et la courbure du bouton, cette méthode a
l’avantage de permettre d’arriver rapidement à un résultat. Elle suppose aussi que la vitesse des radeaux
est égale à la vitesse du liquide en surface de la goutte.

Les vitesses moyennes atteintes par les quinze radeaux sont comprises entre 0,1 et 0,2m s−1. L’ordre
de grandeur de cette vitesse est le même que pour celle estimée par le bilan cinétique.
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Tableau F.2 – Signification des différents symboles et valeurs utilisées dans le calcul de la vitesse
du liquide

Symbole Grandeur Valeur utilisée Référence

g Accélération de la gravité 10m s−2 X

R0 Rayon de l’échantillon 1 cm X

µ Viscosité cinématique du liquide 4,07× 10−5 m2 s−1 [Korolczuk-Hejnak et al., 2015]

ρl Densité du liquide 7000 kgm−3 [Miettinen, 2000]

µ0 Perméabilité magnétique du vide 4π · 10−7 H m−1 X

N Nombre de spires de l’inducteur 4 X

l Longueur de l’inducteur 7,5 cm X

I Intensité parcourant l’inducteur 200A X

f Fréquence du champ magnétique 219 kHz X

σ Conductivité électrique du liquide 2,9× 107 Sm−1 [Yang et al., 2013]

1 cm

Figure F.2 – Exemples de morceaux d’oxydes (en noir) flottant à la surface d’une goutte d’acier
42CrMo4 liquide (en gris)
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F.3 Estimation des paramètres procédés

Une simulation axisymétrique de la thermique sous COMSOL (https://www.comsol.fr/) d’un bou-
ton de sole froide – dont les conditions aux limites sont décrites dans [Reilly, 2016] – a été utilisée pour
estimer les gradients et vitesses des isothermes, (G,V).

Les propriétés matériaux utilisées sont renseignées dans le tableau F.3.

Tableau F.3 – Propriétés matériaux utilisées pour la simulation COMSOL

Propriétés Valeur Propriétés Valeur

Intervalle de solidification 100 ◦C Température de liquidus 1445 ◦C

Conductivité thermique du solide 25Wm−1 K−1 Conductivité thermique du liquide 39,3Wm−1 K−1

Chaleur latente de solidification 2,71 × 105 J kg−1 Capacité calorifique du solide 500 J kg−1 K−1

Capacité calorifique du liquide 500 J kg−1 K−1 Densité de l’acier 6900 kgm−3

Température ambiante 20 ◦C Surchauffe 30 ◦C

Coefficient d’échange cuivre/liquide 1 × 106 Wm−2 K−1 Coefficient d’échange argon/liquide 5 × 103 Wm−2 K−1

Le coefficient d’échange thermique par convection à l’interface argon/liquide a été choisi pour que
la température simulée en haut de bouton corresponde aux thermogrammes expérimentaux. Le résultat
obtenu est tracé dans la figure F.3.
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Figure F.3 – Comparaison des profils de température expérimentaux (5 essais de fusion de
42CrMo4) et simulés par COMSOL
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L’accord entre les courbes expérimentales est jugé suffisant pour l’estimation des gradients et vitesses
des isothermes. Pour cela, les températures ainsi que les gradients thermiques ont été tracées pour chaque
pas de temps sur l’axe central du lingot. Les résultats sont fournis sur la figure F.4.
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(a) Températures sur l’axe central du lingot. Les lignes
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Figure F.4 – Détermination des conditions (G,V) sur l’axe d’un bouton de sole froide

La position du liquidus à chaque pas de temps est déterminée à l’aide de la partie haute de la
figure F.4a. Chaque position est ensuite reportée sur la courbe correspondante de gradient thermique et
la répétition de cette étape permet de construire la courbe en pointillé sur la figure F.4b. Les vitesses des
isothermes sont ensuite calculées à l’aide des distances entre chacune des isothermes sur la figure F.4b.
Les valeurs obtenues pour la température de liquidus sont données dans le tableau F.4.

Tableau F.4 – Résultats du modèle Comsol pour la prédiction des paramètres procédés au
passage de la température de liquidus sur l’axe du lingot

Position (cm s−1) Gradient (Km−1) Vitesse (m s−1)

0,12 28000 0,13

0,26 21000 0,19

0,46 12000 0,17

0,63 15000 0,15

0,94 11000 0,25

1,19 7000 0,32

1,51 400 0,107

1,62 2600 0,069

1,69 4000 0,045

1,74 4400 0,035
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F.4 Sélection de phase en fonction des paramètres procédés

F.4.1 Modèle de croissance de pointe

La surfusion des pointes des dendrites, ∆T , a été calculée comme la somme de différentes contribu-
tions :

∆T = ∆Tt + ∆Tr + ∆Tn + ∆Tk + ∆Tc (F.9)

avec les contributions suivantes :

– Surfusion thermique, [Herlach, 2015] : ∆Tt = ∆Hf · Iv(Pet)/Cl
p. La fonction d’Ivantsov est

exprimée comme Iv(P ) = P exp (P )E1(P ).

– Surfusion de courbure, [Kurz, 2001] : ∆Tr = 2Γsl/Rtip

– Surfusion pour le changement de la nappe du liquidus, [Herlach, 2015] : ∆Tn = (me −ml) ·C0

– Surfusion de cinétique d’attachement, [Kurz, 2001] : ∆Tk = R ∗ Tm ∗ Vtip/(V0 ∗∆Sf )

– Surfusion constitutionnelle, [Appolaire et al., 2008] : ∆Tc = mvC0 · (kv − 1)Iv(Pec)/(1− (1−
kv)Iv(Pec))

– Surfusion pour la croissance globulaire à faible Vtip, [Kurz, 2001] : ∆Tg = GDl/Vtip

Les différents nombres de Péclet sont exprimés comme :

– Péclet thermique : Pet = RtipVtip/(2al)

– Péclet chimique : Pec = RtipVtip/(2Dl)

– Péclet interfacial : Pei = a0Vtip/Dl

Comme les pentes de liquidus et de solidus dépendent de la cinétique de croissance, des valeurs
modifiées, mv et kv, sont utilisées d’après [Kurz, 2001] :

mv = ml(1− kv)(1− ln (kv/k0))/(1− k0) (F.10)

et
kv = (k0 + Pei)/(1 + Pei) (F.11)

Pour prendre en compte, l’influence du brassage électromagnétique, un nombre de Péclet thermique
dû à la convection (Pef

t = RtipU0/(2al) avec U0, intensité de la convection) doit être ajouté. La surfusion
thermique est donc modifiée et s’exprime comme : [Herlach, 2015]

∆Tt = (∆Hf/C
l
p)Pet exp (Pet + Pef

t )
∫ ∞

1
q−1 exp (−qPet + (ln q − q)Pef

t )dq (F.12)

L’équation F.9 possède deux inconnues, le rayon de pointe, Rtip, et la vitesse de pointe, Vtip. Pour
pouvoir les identifier, il convient d’ajouter une équation. [Lipton et al., 1987] ont estimé le rayon de pointe
en utilisant le critère de stabilité marginale comme :

Rtip = 8π2Γsl((2PetLf/cp)− (2PecmlC0(1− k0)/(1− (1− k0)Iv(Pec)−1 (F.13)

Le but de ce modèle est d’évaluer si la phase sélectionnée en croissance est l’austénite ou la ferrite.
Pour cela, il faut calculer la surfusion à l’aide de l’équation F.9 pour chacune des phases. La phase
sélectionnée sera la phase possédant la température de pointe la plus chaude, [Kurz, 2001].
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Un calcul de température du front plan, Tplan, (en supposant une cinétique d’attachement linéaire et
une solution diluée) a aussi été effectué : [Trivedi et Kurz, 1994, Aziz et Boettinger, 1994]

Tplan = Tm + (Clmv/kv)− (RTm/∆Sf )V/V0 (F.14)

Les significations et les valeurs des propriétés matériaux utilisées sont données dans le tableau F.5
pour un système ternaire Fe - 0,42 pds%C – 1 pds%Cr.

Tableau F.5 – Significations et valeurs des propriétés matériaux utilisées pour le calcul de tem-
pérature de pointe

Symbole Grandeur Valeur utilisée Référence

k0(Cr) Coefficient de partage du chrome 0,87 (γ) / 0,93 (δ) Estimé avec Thermo-Calc

k0(C) Coefficient de partage du carbone 0,33 (γ) / 0,18 (δ) Estimé avec Thermo-Calc

R Constante des gaz parfaits 8,31 X

Tm Température de fusion du corps pur 1527 ◦C (γ) / 1537 ◦C (δ) Estimée avec Thermo-Calc

V0 Vitesse du son dans l’acier 6100m s−1 www.engineeringtoolbox.com

a0 Distance de saut atomique 1Å Choisie

∆Sf Entropie molaire de changement d’état 8 (γ) / 7 (δ) (JK−1 mol−1) [Miettinen, 2000]

Γsl Coefficient de Gibbs-Thomson 3,4 (γ) / 2.9 (δ) (107 Km−1) [Miettinen, 2000]

Dl(Cr) Coefficient de diffusion dans le liquide 5,64 × 10−9 m2 s−1 [Miettinen, 2000]

Dl(C) Coefficient de diffusion dans le liquide 2,64 × 10−9 m2 s−1 [Miettinen, 2000]

ρl Densité du liquide 6805 kgm3 [Miettinen et Louhenkilpi, 1994]

ρs Densité du solide 6983 (γ) / 7014 (δ) (kgm−3) [Miettinen et Louhenkilpi, 1994]

Clp Capacité calorifique du liquide 45,6 Jmol−1 [Miettinen et Louhenkilpi, 1994]

al Diffusivité thermique du liquide 5,8 × 10−6 m2 s−1 [Ceotto, 2013]

ν Viscosité cinématique 6,4 × 10−7 mPa s [Miettinen et al., 2010]
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F.4.2 Modèle de transition colonnaire/équiaxe

Le critère de [Hunt, 1984] qui décrit le blocage mécanique du front colonnaire a été utilisé. L’équation
finale dérivée de ce modèle prédit une structure équiaxe si le critère suivant est respecté :

∆Tn+1
ge −∆Tn + (n+ 1)G(3fg/(4πNv))1/3∆Tn > 0 (F.15)

Dans ce modèle, la surfusion de la pointe de dendrite, ∆T est utilisée comme calculée précédemment.
Les autres propriétés sont explicitées et données dans le tableau F.6.

Le coefficient n provient d’une modélisation de la vitesse comme une loi puissance : Vtip ∝ ∆Tn. À
l’aide du modèle précédent, il a été déterminé pour le cas de la ferrite et de l’austénite pour différentes
intensités de convection, U0. Les résultats sont présentés dans le tableau F.7.

La densité volumique de grains équiaxes a été choisie à l’aide des expériences de sole froide en utilisant
une relation du type Nv = 1/ < d >3.

Tableau F.6 – Paramètres du modèle de TCE

Symbole Grandeur Valeur utilisée

∆Tge Surfusion de germination équiaxe 3 ◦C (γ) / 5 ◦C (δ)

fg Fraction de blocage 0,66

Nv Densité volumique de grains 1× 1010 grains/m3

Tableau F.7 – Valeurs du coefficient n pour la ferrite et l’austénite en fonction de l’intensité de
la convection

U0 (m s−1) n (δ) n (γ)

0 3,14 3,38

0,1 1,78 1,84

0,5 1,47 1,45
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F.4.3 Cartographies des phases stables

Une fois les calculs validés à l’aide d’un modèle interne (sur la base de [Appolaire et al., 2008]), les
cartographies de la figure F.5 ont pu être obtenues pour différentes intensités.
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Figure F.5 – Carte de sélection de phase à différentes intensités de convection. En noir, les
valeurs du tableau F.4 simulées avec Comsol pour le passage du liquidus sur l’axe du lingot, en
gris pour le passage du solidus.

La transition colonnaire/équiaxe est correctement positionnée par rapport à la courbe des valeurs
(G,V) sur l’axe du lingot sole froide. Le bas de l’échantillon démarre en colonnaire puis, au fur et à
mesure que la hauteur augmente, passe en équiaxe. Ensuite, le haut de l’échantillon revient vers la
transition colonnaire-équiaxe sans la franchir réellement (coude sur la courbe noire). La correspondance
avec les observations expérimentales est bonne car aucune structure colonnaire n’est observable sur le
haut des lingotins.

Sans convection, le colonnaire du bas de l’échantillon est austénitique, de même que les grains équiaxes
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du milieu haut de l’échantillon. Par contre, les structures équiaxes du haut de l’échantillon passent du
côté ferritique.

Comme la zone de stabilité de l’austénite diminue en présence de convection, seule de la ferrite est
prédite, à la fois pour les structures colonnaires et à la fois pour les structures équiaxes. Une vérification de
ces résultats pourrait être menée sur des échantillons solidifiés de manière unidirectionnelle. La proximité
de la frontière ferrite-austénite fait suspecter la possibilité expérimentale de faire croître le début des
dendrites colonnaires en austénite. La présence d’une zone collée dans les échantillons de sole froide
assimilable à un front plan suggère aussi que le bas de l’échantillon croît en austénite.
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Résumé

L’amélioration de la solidification de lingots d’acier industriels de plusieurs tonnes demeure un défi
scientifique. Lors de cette étape cruciale, des hétérogénéités chimiques – à l’échelle du mètre – peuvent
se développer. Le mouvement des grains solides qui se forment et se déplacent dans le bain liquide est
un des leviers d’action sur la macroségrégation. L’inoculation permet d’agir sur le nombre, la taille et
la morphologie de ces grains via des ajouts dans le métal liquide. Dans ce travail, les nuances 42CrMo4
et 34Cr4 ont été inoculées pour plusieurs formats de lingots. Des techniques de caractérisation (2D et
3D) ont été développées pour la comparaison des structures de solidification dendritiques avant et après
inoculation. Une première série de lingotins (50 g) a montré l’effet affinant de poudres à bonne cohérence
cristallographique avec la ferrite et l’effet grossissant d’un ferroalliage de cérium. Après une étude à plus
grande échelle (8 kg) pour les meilleurs candidats (poudres de TiN, CeO2, Si3N4 et ferroalliage de cérium),
un ajout de cérium a été fait dans un lingot industriel de 6,2 t. Le cérium est responsable de la croissance
des grains équiaxes pour l’ensemble des lingots caractérisés. Il agit probablement sur les tensions inter-
faciales solide/liquide et moule/liquide tout en remplaçant les sites de germination nativement présents
dans le métal liquide par des inclusions au cérium qui ne servent pas de sites de germination.

Mots-clés: Solidification des lingots d’acier, Caractérisation 2D/3D, Inoculation

Abstract

Improving the solidification of large industrial steel ingots remains a scientific challenge. During
casting chemical heterogeneities (macrosegregation), sometimes in the scale of meters, can arise. Solid
grain motion is one phenomena responsible for macrosegregation. Inoculation allows the number, size and
morphology of these grains to be modified through additions to the liquid metal. In this work 42CrMo4
and 34Cr4 grade steel ingots of several sizes were modified with potential inoculants. Characterization
techniques (2D and 3D) were developed to compare dendritic solidification structures before and after
inoculation. The first series of small ingots (50 g) showed grain refinement for powder additions with a
low lattice misfit between the inoculant and solidifying melt, and a coarsening effect when ferrocerium
was added. The best inoculant candidates (TiN, CeO2, Si3N4 powders and cerium ferroalloy) were tested
in medium sized ingots, after which the cerium addition was tested with a 6,2 t industrial ingot. Cerium
is responsible for coarsening the grain size in all sizes of cast ingots investigated. This is likely due to a
modification of the solid/liquid and liquid/mold interfacial energy along with the replacement of existing
sites with cerium inclusions which are not active during nucleation.

Keywords: Steel ingot solidification, 2D/3D characterization, Inoculation
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