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Introduction

La caractérisation des changements de phases est essentielle pour comprendre
et prévoir la formation des microstructures dans un matériau. L’étude des transfor-
mations de phases passe généralement par la caractérisation des phases en présence,
I’étude des cinétiques et des mécanismes de transformations. Un grand nombre de
techniques est utilisé pour accéder a ces données. Ainsi, la thermodilatométrie
est généralement utilisée pour le suivi des cinétiques de changement de phase des
aciers, la résistivité électrique pour ’étude des cinétiques de transformation d’al-
liages d’aluminium [1,2] et de titane [3] et la calorimétrie différentielle & balayage
(DSC) [2,4]. Ces techniques conduisent & des mesures de variations de propriétés
(dimension, résistivité électrique et variation de flux de chaleur), qui sont ensuite
corrélées, moyennant différentes hypothéses, aux taux de phases pour accéder aux
cinétiques de transformation.

Pour caractériser les phases en présence, c’est a dire leur nature cristallogra-
phique, leurs paramétres cristallins, la morphologie, la taille, la densité, les relations
d’orientations entre matrice et phases formées, mais également la composition chi-
mique, il faut faire appel a d’autres techniques d’investigation. Il peut étre cité la
microscopie électronique & balayage ou en transmission. Cependant, ces outils pré-
sentent certaines limites, comme par exemple la faible représentativité du volume
analysé (ce qui pose des problémes lorsque le matériau présente des hétérogénéités
microstructurales ou chimiques), ou encore la lourdeur des analyses quantitatives
de la taille et de la fraction volumique des précipités étudiés.

La deuxiéme famille de techniques de caractérisation trés utilisées dans le do-
maine de la métallurgie est la diffraction/diffusion des rayons X ou des neutrons.
Ces techniques, trés anciennes, permettent de renseigner sur la nature cristallogra-
phique des phases, leurs paramétres cristallins, d’éventuels états de contrainte et
enfin la taille et la fraction volumique des précipités. Généralement, pour étudier
I’évolution des phases, le chercheur réalise des analyses dites post-mortem. C’est a
dire que la caractérisation des phases est réalisée, si c’est possible, sur des échan-
tillons trempés et partiellement transformés, dans le but de figer la microstructure
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INTRODUCTION

a différents instants de la transformation. De telles approches sont plus délicates
si d’éventuelles transformations se produisent au cours de la trempe.

Avec les techniques conventionnelles de laboratoire, des mesures en continu
peuvent néanmoins étre réalisées, mais sont représentatives d’un faible volume
analysé en surface. De plus, les mesures peuvent étre trés fortement perturbées
par des réactions en surface.

L’utilisation de ces techniques sur des grands instruments permet une analyse
plus statistique et limite les perturbations exposées précédemment. Ainsi, des me-
sures in situ et en volume peuvent étre obtenues. Au laboratoire, depuis plusieurs
années, différentes études ont pu étre menées en utilisant ces techniques dans le cas
des aciers [5] ou encore des alliages d’aluminium [6]. Le matériau que nous avons
choisi d’étudier pour cette étude, est un alliage de titane Til7, pour lequel diffé-
rentes études ont déja été menées au laboratoire [7-9]. L’objectif est de corréler
les résultats obtenus préalablement par différentes techniques de suivi global du
comportement du matériau, aux évolutions des phases caractérisées par diffraction
des rayons X a haute énergie.

De plus, la diffraction des rayons X conduit & une trés grande richesse de résul-
tats et nous a permis de suivre le comportement du matériau au cours d’évolutions
microstructurales tant pour la dissolution que la croissance des phases.

Ce mémoire s’articule en quatre chapitres.

Le chapitre 1 présente les avantages et les apports des techniques associées aux
grands instruments tels que la diffusion et la diffraction des rayons X et des neu-
trons sur ’étude des transformations de phases dans les matériaux métalliques.
Nous rappelons rapidement les principes des techniques et exposons différents
exemples d’applications.

Le second chapitre est dédié a la présentation des alliages de titane utilisés, aux
traitements thermiques que nous avons imposé a ces matériaux et aux différentes
techniques expérimentales utilisées pour cette étude.

Le troiséme chapitre présente les résultats obtenus par diffraction des rayons
X a haute énergie, sur I’étude de la transformation de phases a+/3 — [ ayant lieu
au cours du chauffage dans les alliages de titane. Cette technique nous a permis
d’avoir acceés aux cinétiques de transformation et aux évolutions des parameétres de
maille des phases en présence. Ces résultats nous ont permis d’analyser 'influence
de la composition chimique sur ’évolution des phases présentes, en étudiant trois
alliages de composition différente. Dans le cas de I'alliage Til7, nous avons égale-
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INTRODUCTION

ment pu étudier I'effet de la microstructure initiale et I’influence de la vitesse de
chauffage. Par ailleurs, les résultats ont été discutés et comparés a des évolutions
quantitatives de compositions chimiques calculées par 'intermédiaire du logiciel
ThermoCalc. Pour finir, les cinétiques de transformations de phases ont été com-
parées a des résultats obtenus par simulation numérique.

Le chapitre 4 porte sur I'étude la décomposition de la phase (. Différentes
conditions de traitements ont été réalisées, soit aux cours de refroidissement de-
puis le domaine monophasé [ (a hautes températures) en condition isotherme (au
cours de maintiens a différentes températures) ou encore en condition anisotherme
(au cours de refroidissements continus jusqu’a température ambiante). L’influence
du chemin thermique a également été étudiée. Pour cela, la décomposition de la
phase [ a été analysée au cours de revenu a différentes températures a partir d'un
état fmétastable. Dans ces conditions, I'influence de la vitesse de chauffage a éga-
lement été étudiée. Les cinétiques de transformation de phases caractérisées par
diffraction des rayons X ont été comparées a celles obtenues par résistivité élec-
trique.

Enfin, nous rappelons les conclusions principales de ce travail et des perspec-
tives de développement.

13



INTRODUCTION

14



Chapitre 1

Les techniques de diffusion et de
diffraction associées aux grands
instruments

1.1 Introduction

L’objectif de ce chapitre est de présenter les avantages de I'utilisation des grands
instruments pour les techniques de diffusion et de diffraction des rayons X ou des
neutrons. Ces derniéres sont des techniques utilisées depuis de trés nombreuses an-
nées dans le domaine de la métallurgie. Fn effet, elles permettent de caractériser,
de maniére quantitative et précise, la nature cristallographique des phases, leur
parameétre de maille, voire leur fraction respective et la taille des domaines diffrac-
tants (cas des précipités ou des nano-grains). Avec le développement des grands
instruments, ces techniques ont connu un véritable renouveau et sont devenues des
outils trés puissants de caractérisation. L’utilisation des grands instruments comme
source d’émission de rayons X ou de neutrons présente de nombreux avantages par
rapport aux techniques de diffraction ou de diffusion de laboratoire.

La différence majeure se situe au niveau de I'énergie et du flux des rayons X ou des
neutrons émis. Avec le rayonnement synchrotron, le faisceau délivré posséde une
brillance de 'ordre de 10'2 photons/s. Ce flux est 10? fois supérieur a celui obtenu a
partir de générateur de rayons X tels que les anodes tournantes ou encore les tubes
a rayons X. De plus, I'énergie du faisceau de rayons X produit a partir de la lumiére
synchrotron s’étale de quelques keV a plusieurs dizaines de meV (4 'ESRF, sur
la ligne ID15, l'énergie du faisceau est de Pordre de 150 keV [10], [11]). L’analyse
réalisée n’est donc plus une analyse de surface de ’échantillon comme cela est le
cas en utilisant les techniques de diffraction de laboratoire, mais une analyse du
volume du matériau étudié. Les analyses étant relatives au volume de I’échantillon,
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CHAPITRE 1 : Les techniques de diffusion et de diffraction associées aux grands
instruments

les échantillons étudiés ne subissent plus les étapes de préparation (tels que le
découpage et le polissage), qui peuvent engendrer de fortes perturbations pour
I’analyse. De plus, ’analyse du matériau en volume permet également de limiter
les contaminations de la surface de ’échantillon, tels que les problémes d’oxydation
rencontrés dans la plupart des matériaux a haute température.

Un autre avantage du faisceau de rayons X produit par le rayonnement synchrotron
est qu’il permet, aprés injection des électrons, une utilisation continue sur une
échelle de plusieurs heures. Cette particularité a permis de réaliser des expériences
in situ au cours de traitements thermiques ou thermomécaniques, en combinant &
Iexpérience des systémes de chauffage ou encore des machines de traction.

L’essor des grands instruments s’est également accompagné du développement
considérable des détecteurs CCD bidimentionnels. Avec certains types de détec-
teurs, il est dorénavant possible de réaliser des acquisitions avec des temps trés
faibles. Pour exemple, le détecteur appelé Camera FReLoN développé a 'ESRF,
est capable d’enregistrer des acquisitions avec un temps de 50 ms, ouvrant ainsi
la possibilité d’analyser des transformations de phases trés rapides telles que les
transformations de type martensitique.

Les techniques utilisant les neutrons permettent également de réaliser des ana-
lyses en temps réel. Cependant, le temps d’acquisition pour obtenir un spectre de
diffraction ou de diffusion est relativement long (1 heure). Dans ce cas, seules les
transformations de phases lentes peuvent étre analysées.

Les différents avantages des techniques utilisant les grands instruments ont ainsi
permis d’ouvrir de nouveaux champs d’étude dans le domaine de la métallurgie.
Les caractérisations des cinétiques de transformations peuvent étre réalisées en
temps réel aux cours de traitements thermiques. Les premiers instants peuvent
étre analysés a différentes échelles, permettant ainsi d’étudier les mécanismes de
transformation mis en jeu.

Dans la suite de ce chapitre, nous présenterons tout d’abord un rappel sur les
principes de bases des techniques de diffusion des rayons X ou de neutrons et de
diffraction des rayons X. Dans le but de mieux comprendre ’apport important et
grandissant de ces méthodes de caractérisation, nous exposerons quelques études
appliquées a la métallurgie ou leur utilisation a permis de réaliser des avancées
scientifiques notables. Enfin, d’autres exemples d’études seront exposés pour mieux
comprendre leurs limites.

16



CHAPITRE 1 : Les techniques de diffusion et de diffraction associées aux grands
instruments

1.2 La diffusion aux petits angles des rayons X ou
des neutrons

La diffusion centrale, encore appellée DXPA (Diffusion des Rayons X aux Petits
Angles) ou encore SAXS (en anglais, Small Angle X-ray Scattering) [12,13] pour
les rayons X et DNPA (Diffusion des Neutrons aux Petits Angles) ou encore SANS
(en anglais, Small Angle Neutrons Scattering) [14] pour les neutrons, sont des
techniques largement utilisées dans le domaine de la métallurgie. Elles permettent
de renseigner sur les dimensions (taille et forme), Parrangement et 1’organisation
des particules de petite dimension (comprises entre 10 A et 1000 A) et dispersées
dans un milieu homogéne. Avant de présenter différents exemples de résultats ob-
tenus au cours d’expériences réalisées par diffusion centrale, nous allons rappeler
briévement le principe de la technique.

1.2.1 Rappel et principe de la technique

La diffusion aux petits angles consiste a envoyer un faisceau monochromatique
de rayons X ou de neutrons sur un échantillon et & mesurer la variation de I'intensité
diffusée en fonction de 'angle de diffusion 260 sur un détecteur. La direction de
diffusion est caractérisée par le vecteur de diffusion q défini par :

41 X sinf
q= N (1.1)

avec A la longueur d’onde.

Le schéma typique d’un dispositif de diffusion des rayons X aux petits angles tel
qu’il existe sur la ligne D2AM de I'ESRF est précisé figure 1.1.

Dans le cas des rayons X, les photons interagissent avec les électrons. Pour un
systéme binaire, le contraste mesuré sera donc fonction des densités électroniques
des phases ou des éléments en présence. Dans le cas des neutrons, la diffusion des
neutrons incidents par la matiére résulte de deux interactions distinctes liées aux
caractéristiques des neutrons [16] :

— Une interaction nucléaire entre le neutron et le noyau des atomes. Cette
interaction nucléaire est caractérisée par un parameétre b appelé longueur de
diffusion.

— Une interaction magnétique entre le moment magnétique du neutron et celui
de I'atome qui dépend du spin des électrons des couches totalement remplies.

Les résultats obtenus au cours d’expériences de diffusion des rayons X ou de neu-
trons sont des cartographies d’intensité diffusée dans toutes les directions. La figure
1.2a montre une image typique de diffusion centrale aux rayons X provenant d’un
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Faisceau monochromatique de . . .
s Faisceau diffusé
rayons X ou de neutrons incidents
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Détecteur

bidimensionnel

F1G. 1.1 — Schéma du dispositif expérimental utilisant la diffusion aux petits angles
des rayons X [15].

alliage Fe-Cu enregistrée avec une caméra CCD sur la ligne D2AM [17]. La figure
1.2b montre quant a elle une image typique de diffusion centrale aux neutrons d’un
alliage Fe-Cu obtenue sous un champs magnétique de 1.3 Tesla, sur I'instrument
D22 de I'ILL [18].
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F1c. 1.2 — Figure typique de diffusion aux petits angles a)des rayons X réalisée sur
la ligne D2AM (ESRF) |17], b) des neutrons sur l'instrument D22(ILL) [18].

Comme nous I'avons mentionné précédemment, la diffusion centrale permet de
déterminer le rayon moyen des précipités et la fraction volumique de ’ensemble
des précipités présents dans la matrice. La détermination de ces deux paramétres
est obtenue & partir de courbes représentant I’évolution de l'intensité diffusée en
fonction du vecteur de diffusion q. Le passage d’une image brute de diffusion cen-
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trale (comme le montre les figures 1.2a et b) a une courbe I = f(q) est obtenue en
intégrant 'intensité en tous points de I'image. La figure 1.3 montre un exemple de
courbe I-I,.=f(q), obtenue aprés intégration d’une image de diffusion de rayons
X provenant d’un alliage d’aluminium trempé et présentant des précipités trés fins
appelés zones GP (Guinier Preston) [19].

10

1 1 ] 1 ] )
0 005 01 045 02 025 03 035 04
q* (A%

FiG. 1.3 — Courbe typique de 'intensité diffusée en fonction du vecteur de diffusion
q d’un alliage d’aluminium ayant des zones GP [19].

Pour expliquer la méthode de détermination des paramétres morphologiques et de
la fraction volumique des précipités, nous prendrons le cas de la diffusion centrale
des rayons X.

Pour déterminer le rayon moyen des particules, I'approche la plus utilisée est
celle basée sur I’approximation de Guinier, qui permet la détermination du rayon de
Guinier. Ce dernier peut étre obtenu a partir du développement limité de 'intensité
diffusée :

2R2
I — I1que O exp (_Q3g) (1.2)
ou Iy, est une constante de correction,

Rg : le rayon de Guinier,

q : le vecteur de diffusion défini précédemment. Ensuite, le rayon de Guinier peut
étre obtenu en tracant le log(/ — I74.) en fonction de ¢*. Celui-ci correspondra a

la pente de la partie linéaire de la courbe (cf. fig.1.3).

Une seconde méthode permet la détermination du rayon de Guinier. Il s’agit
de tracer le carré du produit de l'intensité diffusée I et du vecteur de diffusion q,
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en fonction du carré du vecteur de diffusion ¢2, comme le montre la figure 1.4. A
partir de cette représentation, la valeur de Rg est inversement proportionnelle a la
racine carré de gmqe, valeur pour laquelle I¢? est maximun.
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F1G. 1.4 — Représentation permettant la détermination du rayon de Guinier, (I —
I1aue)-¢* en fonction de ¢* [19)].

La fraction volumique des précipités est, quant & elle, considérée comme étant
proportionnelle & Paire sous la courbe I? = f(¢?) (fig.1.4) :

QO — /OOO(I - ILaue)Qqu (13)

Or, Qg est lié & la fraction volumique selon I’équation suivante :

Q0:27T2 X (pp_pm)Q va (1_fv) (1'4)

ol p, — pm correspond au contraste de densité électronique entre la matrice et les
précipités. Ceci nécessite donc de connaitre les densités électroniques des précipités,
c’est a dire leur composition chimique. Connaissant ainsi Qo, p, et pp,, il est possible
de déterminer f,,.

Il peut étre remarqué que ces méthodes, illustrées pour la technique de diffusion
des rayons X, DXPA, sont également utilisées pour la technique DNPA, utilisant
les neutrons. En effet, la différence entre les deux techniques repose seulement sur
le contraste mesuré. Dans le cas des rayons X, on parle d’intensité diffusée (A*’),
alors que pour les neutrons, on parle de section efficace de diffusion (em™!). Le
rapport entre les deux unités est le carré du rayon de I’électron [20].
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Maintenant que le principe de base est rappelé, nous allons présenter différents
travaux d’études utilisant les techniques DXPA et DNPA associées aux grands
instruments, dans le but de montrer leurs avantages par rapport a celles utilisées
en laboratoire. Néanmoins, leurs limites seront également discutées.

1.2.2 Exemples d’application de la diffusion aux petits angles :
la précipitation dans les matériaux métalliques

La technique de diffusion centrale permet de renseigner sur la taille et la fraction
volumique des précipités dans une matrice, elle est donc bien adaptée pour ’étude
de la précipitation dans les matériaux métalliques. Nous pouvons citer les travaux
de Dumont, Deschamps et Tsao et al. [17,19,21-24] sur les alliages d’aluminium
ou encore ceux de Perrard, Berveiller, Decarlan et Mathon [25-29]| pour les aciers.

1.2.2.1 La diffusion aux petits angles des rayons X

L’association de la technique DXPA au rayonnement synchrotron a permis

d’améliorer la résolution angulaire par rapport a celle utilisée en laboratoire. En
effet, les expériences de diffusion, réalisées dans des conditions classiques, per-
mettent la caractérisation de précipités de diamétre d’environ 20 nm, car les vec-
teurs de diffusion q pouvant étre mesurés sont supérieurs a 1073 A1, Avec le
rayonnement synchrotron et le développement des détecteurs bidimentionnels, il
est possible d’analyser des précipités dont la taille varie de quelques nanomeétres
a plusieurs centaines de nanométres. La figure 1.5 illustre ce point. Dumont et
al. [30] ont caractérisé I’état de précipitation d’un alliage Al Zn Mg Cu obtenu
apreés vieillissement pour un refroidissement rapide et un second, lent, depuis la
température de mise en solution. Les auteurs ont pu ainsi étudier en méme temps
les différentes familles de précipités. La figure 1.5 montre les spectres de diffusion
centrale, associés au matériau et obtenus aprés traitements. Ces expériences ont
été réalisées sur la ligne D2AM de 'ESRF.
Dans les deux cas, les spectres de diffusion présentent un maximun situé aux
grandes valeurs de vecteurs q a 0,02 A1, Ce maximun met clairement en évidence
la précipitation durcissante composée de précipités fins. Ces précipités ont un dia-
meétre d’environ 14 nm et leur fraction volumique est de 3,7%. Par contre, dans
le cas oul la vitesse de trempe utilisée est faible, le profil de diffusion obtenu pré-
sente, en plus du maximun déja observé dans le premier cas, un second pic situé
aux petites valeurs de vecteurs q a 0,002 A1, Ce dernier est caractéristique de la
seconde famille de précipités plus grossiers (formés au cours de la trempe), dont le
diamétre est de 160 nm.
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Fia. 1.5 — Spectres de diffusion centrale de deux alliages Al Zn Mg Cu obtenus
aprés trempe rapide suivie d’un vieillissement & 160 ° C pour I'un et aprés trempe
lente suivie d’un vieillissement & 160 ° C pour le second |30].

La premiére étape de la précipitation, correspondant a ’apparition des zones
GP, est difficilement caractérisable en raison de leur trés faible taille. Dans certains
cas, il est méme impossible de les analyser avec les techniques d’observation telle
que la microscopie électronique a transmission. Ceci est le cas dans les alliages de
Magnésium. Au cours de leurs travaux, Andion et al. [31] ont étudié ’évolution de
I’état de précipitation de l'alliage Mg 4Y 3RE (4%m Y et 3%m Nd). La technique
DXPA leur a permis de caractériser les différentes étapes de la précipitation et
notamment les premiers instants. Ils ont ainsi pu mesurer des tailles de zones GP
de 0,7 nm.

L’une des caractéristiques du rayonnement synchrotron est son flux intense et
continu de photons. Selon les lignes de lumiére utilisées, le flux peut étre de 'ordre
de 10'? photons.s™! en comparaison aux 107 photons.s~! pour les tubes & rayons
X de laboratoire. Lorsque le signal diffusé est enregistré par une caméra bidimen-
tionnelle CCD, il est possible d’obtenir des spectres de diffusion avec un temps de
comptage trés court. Avec ce type d’appareillage, des essais de diffusion centrale au
cours de traitements thermiques ou thermomécaniques peuvent étre réalisés. Dans
le cas de lalliage Al-Zn-Mg, Nicolas et al. [23,32] ont étudié les évolutions des
états de précipitation au cours de traitements thermiques de réversion (consistant
en une montée rapide en température suivie d’un maintien a cette méme tempé-
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rature pendant plusieurs heures). Les auteurs ont suivi 1’évolution de la fraction
volumique et de la taille moyenne des précipités 7/ (initialement présents) toutes
les 10 secondes au cours du traitement. Les résultats sont exposés figure 1.6 pour
différentes températures de maintien.
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F1G. 1.6 — (a)Evolution, a différentes températures de maintien, de la fraction
volumique et (b) du rayon moyen des précipités au cours de différents traitements
de réversion pour un échantillon initialement composé de précipités semi-cohérents

[32]

A partir de ces résultats, les auteurs ont pu, par exemple, mettre en évidence la
dissolution des précipités i/ (par l'intermédiaire de la diminution de leur fraction
volumique et de la valeur constante du rayon moyen) et la coalescence des pré-
cipités 7/ restants (par I'intermédiaire de I'augmentation de f, et du rayon moyen).

Nicolas et al. [32] ont également étudié 'évolution de I'é¢tat de précipitation au
cours de traitements thermiques appelés rampe de montée en température (corres-
pondant & un chauffage controlé) [23]. Pour ce type de traitement, les auteurs se
sont intéressés a I'influence de la vitesse de chauffage. Les évolutions de la fraction
volumique et de la taille des précipités ont été étudiées au cours du chauffage entre
25 ° C et 400 ° C avec différentes vitesses (10 ° C/s a 300 ° C/s), pour un échantillon
initialement composé de précipités GP. Les résultats sont présentés figure 1.7.

Les résultats obtenus ont permis de montrer que la dissolution des précipités
GP n’est pas dépendante de la vitesse de chauffage (celle-ci se produit dans tous
les cas, entre 25° C et 200 ° C), mais que cette derniére a de fortes incidences sur
la formation des précipités n aux températures supérieures a 200 ° C. En effet, plus
la vitesse est élevée, plus la fraction volumique des précipités n est faible.

Ces différents essais ont été complétés par I’étude de la précipitation dans les al-
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F1Ga. 1.7 — Evolution de fraction volumique des précipités au cours du chauffage
d’un échantillon (composé initialement de zones GP) a différentes vitesses de chauf-
fage [23].

liages d’aluminium sous contrainte. Comme la technique DXPA permet de réaliser
des mesures in situ, Deschamps et al. [19] Pont utilisé pour étudier la précipitation
dynamique de l'alliage Al-Zn-Mg-Cu & température ambiante, au cours d’essais
de traction. Il est bien connu que la précipitation a lieu généralement au cours de
vieillissement a partir d’une solution solide sursaturée, mais il est également pos-
sible de faire précipiter les zones GP par déformation plastique de 1’échantillon.
Dans ce cas, on parle alors de précipitation dynamique. Les auteurs ont pu claire-
ment mettre en évidence que dans ces conditions, la cinétique de précipitation est
fortement accélérée par le mouvement des dislocations, comme le montre la figure
1.8.

La diffusion aux petits angles des rayons X présente malgré tout des limites.
En effet, tous les matériaux ne peuvent étre analysés par rayons X. Notamment les
matériaux dont les composants ont un numéro atomique trés proche. Ceci est le
cas des atomes de cuivre, chrome, manganése et nickel avec le fer, qui sont souvent
utilisés comme éléments d’addition dans les aciers. Le contraste de densité électro-
nique ainsi mesuré est trés faible. La technique de diffusion centrale aux neutrons
s’avére alors étre la technique la mieux adaptée pour I'étude des transformations
de phases. Comme nous 'avons mentionné précédemment, avec les neutrons, le
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F1c. 1.8 — Evolution de la fraction volumique a température ambiante, en préci-
pitation statique et dynamique (en cours de déformation) [19].

contraste mesuré n’est plus la différence de densité électronique mais un contraste
nucléaire et magnétique qui n’est pas proportionnel au numéro atomique.

1.2.2.2 Etude de la précipitation par diffusion aux petits angles des
neutrons

La diffusion aux petits angles des neutrons est également utilisée pour 1’étude
de la précipitation dans les matériaux métalliques tels que les aciers [25-29,33-35]
ou encore les alliages de nickel-titane [36,37]. Cette technique permet d’obte-
nir, comme pour la technique DXPA, la fraction volumique, la taille des préci-
pités [25,34] mais aussi des informations supplémentaires relatives a la forme [38],
a larrangement spatial et & une estimation de la composition chimique des pré-
cipités [35]. La technique DNPA permet également de réaliser des essais in situ
au cours de traitements thermiques ou thermomécaniques. L’inconvénient de cette
technique est le temps d’acquisition élevé pour obtenir les spectres de diffusion.
Celle-ci se limite donc a des transformations de phases relativement lentes ol a la
caractérisation d’états a différents stades d’évolution.

Un exemple d’application de la diffusion des neutrons aux petits angles porte
sur ’étude de la précipitation de carbures NbC dans la phase ferritique d’un alliage
Fe Nb C (avec 800 p.p.m. de Nb wt%), dans la gamme de température 600 ° C -
800 ° C, réalisée par Perrard et al. [25]. Pour ce type d’alliage, il a déja été montré
que les éléments tels que le nobium permettent la précipitation de carbures, ce
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qui augmente de maniére considérable les propriétés mécaniques des aciers [39].
Dans le but de mieux comprendre les différentes étapes de la précipitation de
ces carbures (germination, croissance et coalescence), les auteurs ont caractérisé
quantitativement les cinétiques de précipitation de NbC aux cours de traitements
thermiques isothermes entre 600 ° C et 800 ° C. La figure 1.9 montre I’évolution de
la fraction volumique (fig.1.9a) et de la taille des précipités (fig.1.9b) en fonction
du temps, obtenue au cours de maintiens entre 600 " C - 800 ° C.
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F1G. 1.9 — Cinétiques de précipitation des carbures NbC déterminées par DNPA
au cours de traitements de viellissement dans la gamme de température 600 ° C -
800 ° C, pour un alliage a 800 p.p.m de Nb. a) évolution de la fraction volumique,
b) évolution de la taille des précipités [25].

A partir des évolutions des fractions volumiques mesurées a différentes tempé-
ratures, les auteurs ont ainsi pu construire le diagramme TTT (transformation-
temps-température) pour cet alliage, figure 1.10.

Nous avons mentionné précédemment que la diffusion des neutrons permet de
renseigner sur la forme des précipités. Pour illustrer cette caractéristique, prenons
comme exemple, 'étude de Véron et al. [38] sur les superalliages a base nickel. La
technique DNPA a permis aux auteurs d’étudier quantitativement le changement
de morphologie des précipités 7/ dans la matrice . En effet, initialement, la mi-
crostructure de ces matériaux est composée de phase v de structure cubique a face
centrée (CFC) et d’une seconde phase ordonnée, +' (de structure L1s), qui préci-
pite sous forme cuboidale et dont la taille est de 'ordre de 0,5 ym. Un traitement
a haute température, sous contrainte externe, provoque un changement drastique
de la forme des précipités (vers 1050 ° C), entrainant ainsi une forte anisotropie

26



CHAPITRE 1 : Les techniques de diffusion et de diffraction associées aux grands

instruments

1173 T T

o 10%| |
o 50%
0 90%)| -

1123

1073

1023

973

923 -

Temperature (K)

8731

823 "

773 sasul aaa aaul sl i L
10 100 1000 10* 10° 10

Time (s)

F1G. 1.10 — Diagramme TTT de 'alliage & haute teneur en Nb [25].

de la microstructure. En effet, les précipités prennent une forme plus grossiére
et allongée. Au cours de leur étude, Veron et al. [38] ont étudié I'influence d’une
prédéformation de P’échantillon (réalisée a basse température) sur I’évolution de
la coalescence des précipités au cours du recuit & 1050 ° C. La figure 1.11a pré-
sente la microstructure d’un échantillon de superalliage AM1 prédéformeé (0,2%)
avant le recuit. Celle-ci est composée de la matrice v et de précipités cuboidaux
~’. La figure 1.11b montre la microstructure du méme échantillon obtenue apreés
vieillissement a 1050 ° C, illustrant le changement de morphologie des précipités

Fic. 1.11 — Microstructures d’un super alliage AM1 obtenues par microscopie

électronique a transmission a) avant vieillissement et b) aprés vieillissement a
1050 © C pendant 10h [38].
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La technique de diffusion aux petits angles des neutrons a permis d’observer
en continu le changement de morphologie des précipités. La figure 1.12 présente
trois courbes d’iso-intensité obtenues par la technique DNPA, sur 'instrument D11
de I'ILL, a différents instants du vieillissement a 1050 ° C d’un échantillon AM1
prédéformé & 0,6% a) a t=0, b) t=4h et ¢) a t = 20h.

F1G. 1.12 — Courbes d’iso-intensité d’un échantillon AM1 prédéformé a 0,6%,
obtenues par DNPA & différents instants d’un vieillissement & 1050 ° C [38].

La courbe d’iso-intensité obtenue au temps t = 0 montre trés clairement une
symétrie d’ordre 4, directement liée a la forme cuboidale des précipités . Les
courbes d’iso-intensité obtenues au temps supérieurs, indiquent une diminution de
cette symétrie d’ordre 4, qui met en évidence la modification de morphologie des
précipités ~y’.

1.2.2.3 Conclusion sur les techniques DXPA et DNPA

Au travers de ces différents exemples, nous avons pu préciser les nombreux
avantages que présentent la diffusion des rayons X aux petits angles en utilisant
les grands instruments pour 'étude des transformations de phases dans les ma-
tériaux métalliques. Ces techniques permettent d’avoir accés aux fractions volu-
miques des phases en présence, a la taille et la morphologie des précipités. Celles-ci
renseignent également mais de maniére qualitative sur la composition chimique des
phases formées. Ces techniques présentent néanmoins des limites. Les expériences
DXPA nécessitent 'utilisation d’échantillons de trés faible épaisseur. Celle-ci est
fonction du coefficient d’absorption de I'alliage étudié et donc de 1’énergie du fais-
ceau de rayons X utilisé. Généralement, les échantillons sont plats et leur épaisseur
est inférieure & 100 um. Dans le cas des alliages d’aluminium, comme le 7108.50,
Nicolas et al. [32] utilisaient des échantillons de 75 pm d’épaisseur. Ces conditions
d’expérience entrainent une faible statistique des résultats surtout dans le cas ou
les précipités sont de grandes dimensions. De plus, I'utilisation de cette technique
nécessite obligatoirement d’avoir des connaissances préalables sur le matériau étu-
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dié, telles que la nature cristallographique des phases ou encore les séquences de
transformations au cours de traitements thermiques. Cette technique doit donc
obligatoirement étre complétée par I'utilisation d’autres techniques de caractéri-
sation telles que la microscopie électronique en transmission ou la diffraction des
rayons X.

1.3 La diffraction & haute énergie des rayons X

La diffraction des rayons X est I'une des méthodes les plus utilisées pour ca-
ractériser les phases en présence dans les matériaux métalliques. En effet, celle-ci
permet de déterminer la nature cristallographique de phases et leurs paramétres
cristallins ou encore d’éventuels états de contrainte et de textures cristallogra-
phiques. Le principe de cette technique repose sur la mesure des distances inter
réticulaires relatives aux différentes familles de plans cristallins (en accord avec la
relation de Bragg).

Selon la source d’émission de photons utilisée pour les expériences de diffrac-
tion, le volume analysé est différent. En effet, lors d’expériences de diffraction
réalisées en laboratoire qui utilisent des tubes a rayons X comme générateurs de
photons, seule une faible épaisseur en surface de I’échantillon est analysée. Ceci
s’explique par la faible énergie du faisceau qui dépend du matériau que constitue
Panticathode. L’énergie obtenue avec une anticathode de cobalt est de 7 keV. Avec
une anticathode de cuivre elle est de 8 keV et elle sera de 17 keV avec une cible
en molybdéne. Avec ces gammes d’énergie, le pouvoir de pénétration des photons
reste faible. La figure 1.13 présente 1’évolution de la profondeur de pénétration des
éléments tels que le titane, I’aluminum ou encore le chrome, I’étain, le zirconium
et le molybdéne.

Pour réaliser des analyses dans le volume de 1’échantillon, celui-ci doit étre
découpé et poli pour étre analysé couche par couche. De plus, du fait du faible
flux de rayons X délivré par le tube a rayons X, le temps nécessaire pour acquérir
un spectre de diffraction est relativement élevé (environ 1 heure), limitant ainsi
la possibilité d’un suivi in situ des cinétiques de transformations souvent rapides.
Néanmoins, des efforts importants ont été réalisés pour effectuer des analyses en
temps réel en température en combinant des systémes de chauffage a l'intérieur
des diffractométres. Ce type d’expérience ne convient donc que pour des trans-
formations de phases dont la cinétique est lente. De plus, lors d’analyses in situ
en température, les échantillons peuvent réagir en surface. Cette réaction vient
perturber les résultats, d’autant plus que la zone analysée est proche de la surface.
Ceci est le cas pour de nombreux matériaux tels les aciers ou encore les alliages de
titane aux températures élevées.

Lorsque la technique de diffraction est combinée au rayonnement synchrotron,
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F1a. 1.13 — Courbes d’absorption de différents éléments en fonction de I’énergie
du faisceau de photons (eV).

elle présente de nombreux avantages par rapport a celle utilisée en laboratoire.
Tout d’abord, le rayonnement synchrotron permet d’obtenir des faisceaux de pho-
tons avec une trés grande gamme d’énergie s’étalant de quelques eV a 500-700 keV.
Ceci permet donc de réaliser des mesures en surface de I’échantillon avec les faibles
énergies mais également de réaliser des analyses en volume en travaillant avec les
grandes énergies (>90 keV). Lorsque 'on travaille avec des faisceaux d’énergie de
I'ordre de 90 keV (A= 0,013 nm), il est donc possible de réaliser des expériences
de diffraction des rayons X sur des échantillons massifs. Les informations obtenues
sont représentatives du volume de ’échantillon et ’expérience est ainsi non des-
tructive. Il ne doit pas étre oublié que le rayonnement synchrotron n’est pas le seul
moyen pour obtenir des faisceaux de trés haute énergie. En effet, certains diffracto-
meétres de laboratoire, dont le générateur de rayon X est équipé d’une anticathode
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de tungsténe [40], permettent d’obtenir une énergie de faisceau de 59 keV. Les ca-
ractéristiques du tube a rayons X (450kV, 4.5kW) permettent également d’obtenir
des énergies pouvant atteindre 155keV. Sachant que le flux de photons diminue
avec I’énergie du faisceau, il est évident que dans ces conditions, le flux de photons
est trés faible.

La deuxiéme caractéristique que présente le rayonnement synchrotron est que
la brillance du rayonnement délivrée est trés élevée (de 1'ordre de 10'2 ph/s).
Ceci permet de diminuer considérablement le temps d’acquisition pour obtenir un
spectre de diffraction. Dans le cas des alliages de titane et pour un échantillon
cylindrique de diamétre 6 mm, le temps d’acquisition est de 'ordre de la seconde.
Enfin, grace a la grande stabilité temporelle du faisceau de rayons X, il est possible
de réaliser des analyses in situ.

1.3.1 Principe de la technique

Lorsque la technique de diffraction des rayons X est associée au rayonnement
synchrotron, des expériences peuvent étre réalisées dans différentes conditions. La
méthode la plus employée consiste & envoyer un faisceau de rayons X monochro-
matique sur I'échantillon. Le faisceau diffracté est ensuite récupéré grace a un
détecteur. Les résultats bruts de telles expériences sont, dans le cas de matériaux
polycristallins, des anneaux de Debye Scherrer. Un exemple de résultat est pré-
senté figure 1.14. Chacun de ces anneaux est composé d’un ensemble de taches
correspondant chacune a la diffraction d’'un ensemble de grains de méme orien-
tation (c’est a dire un domaine cohérent de diffraction). I’analyse de ces images
se réalise généralement aprés une intégration de l'intensité des anneaux. Le résul-
tat obtenu correspond & des spectres de diffraction dans le format classique (26,
Intensité).

Il est néanmoins important de noter que lors d’expérience de diffraction, le faisceau
de rayons X n’est pas toujours monochromatique. En effet, lors d’expériences de
microdiffraction, encore appelées "micro Laue", le faisceau de rayons X est po-
lychromatique [41]. Avec cette technique, le faisceau blanc balaye la surface de
I’échantillon en x, y. A chaque position x, y, le grain monocristallin est illuminé
par le faisceau et donne naissance & un diagramme de diffraction de Laue (en-
semble de taches) qui est enregistré sur un détecteur bidimentionnel. L utilisation
de cette méthode permet de renseigner sur l'orientation du grain et sur son état
de déformation. A 'ESRF, cette technique a été développée sur la ligne BM32.
Dans la suite de cette partie, nous exposerons différents exemples d’études
pour lesquelles la diffraction des rayons X a été utilisée. Ces exemples ont pour
but de montrer les différents résultats pouvant étre obtenus. Nous nous limiterons
ici a des exemples ou la diffraction des rayons X a été utilisée avec un faisceau
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FiG. 1.14 - Exemple d’anneau de Debye Scherrer d'un alliage de titane Til7 obtenu
au cours d’'une expérience de diffraction des rayons X a haute énergie (90 keV).

monochromatique.

1.3.2 Etude des séquences de transformations de phases

Comme nous ’avons déja mentionné, le faisceau de rayons X produit par le
rayonnement synchrotron, posséde une trés grande stabilité spatiale et temporelle
qui permet, aprés 'injection des électrons dans ’anneau, une utilisation continue
sur une échelle de plusieurs heures. En utilisant des détecteurs bidimentionnels
(2D), il est possible de collecter des spectres de diffraction avec des intervalles de
temps trés courts (pouvant étre inférieur a la seconde). Tout type de transforma-
tions de phases peut ainsi étre étudié, méme les plus rapides comme la transfor-
mation martensitique dans les aciers. Cela a été mis & profit par un grand nombre
d’auteurs pour étudier in situ les transformations de phases au cours de sollicita-
tions externes [42-45]. Au laboratoire, Bénéteau et al. [46] ont utilisé cette tech-
nique pour étudier la transformation austénitique dans 'acier XD15N ou encore
Dehmas et al. [6] pour I’étude de la précipitation dans les alliages d’aluminium.
Les détecteurs bidimentionnels présentent d’autres avantages par rapport aux dé-
tecteurs couramment utilisés, comme les détecteurs unidimentionnels (courbes ou
linéaires) ou encore les détecteurs ponctuels. En effet, ils permettent d’enregistrer,
pour des matériaux polycristallins, ’ensemble des anneaux de Debye Scherrer et
augmentent ainsi de maniére considérable la statistique de comptage. En com-
paraison, les détecteurs courbes (1D) permettent seulement d’obtenir un diffrac-
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togramme (260-Intensité) pour une direction de mesure donnée. Enfin, le rapport
signal sur bruit, obtenu par les détecteurs 2D est nettement amélioré par rapport
aux détecteurs ponctuels.

Prenons comme premier exemple, les travaux d’Elmer et al. [43], durant lesquels les
auteurs ont suivi en temps réel la dissolution de la phase ¢ au cours du chauffage
et du refroidissement, dans I'acier inoxydable duplex 2205. Il avait déja été montré
que dans le cas de I'acier inoxydable 2205 (avec 22wt% de chrome), entre 600 ° C
et 1000 ° C, une phase de structure tétragonale appelée ¢ apparait au niveau des
joints de grain austénite/ferrite et croit dans la ferrite. La figure 1.15 présente la
microstructure d'un tel alliage. Sur celle-ci, la phase v et la phase « apparaissent
de couleur blanche et grise respectivement. La phase o apparait quant a elle au
niveau des joints de grains de couleur foncée.

F1G. 1.15 — Microstructure obtenue par microscopie optique d’un échantillon
d’acier inoxydable 2205 aprés attaque (avec une solution de KOH et eau), montrant
les phases v, a et o [43].

Cette phase o est indésirable car elle entraine une importante fragilisation du
matériau, tant en terme de propriétés mécaniques que de corrosion. Dans le but
d’obtenir des informations les plus précises possibles sur les cinétiques d’apparition
et de dissolution de cette phase o, les auteurs ont utilisé la diffraction des rayons X
a haute énergie. Cette technique leur a permis de déterminer quantitativement la
cinétique de transformation de phases a(CC) + y(CFC) — o + a(CC) + ~(CFC).

Les expériences ont été réalisées sur la ligne BM-33-C de ’APS (Advance Photons
Source) avec un faisceau de rayons X d’énergie 30 keV. Le faisceau diffracté était
enregistré par l'intermédiaire d’un détecteur CCD toutes les 3 secondes. Un sys-
téme de chauffage permettait de réaliser les traitements thermiques. Les auteurs
ont ainsi pu étudier la formation et la dissolution de la phase o au cours de deux
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maintiens a 850 ° C pendant 30 min chacun, séparés d'une montée en température
a 1000 " C. Ils ont pu déterminer ’évolution de la fraction volumique des trois
phases & partir des spectres de diffraction. Les résultats sont présentés figure 1.16
en fonction du temps.
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Fi1G. 1.16 — Evolution de la fraction volumique des phases v, a et o et de la
température en fonction du temps, au cours du traitement thermique [43].

1.3.3 Etude des transformations de phases a I’échelle du
grain

La technique de diffraction des rayons X a été poussée plus en avant par I’équipe
de Poulsen et al. [47] en développant la technique appelée 3DXRD (3 dimension X-
ray diffraction). Cette technique permet I’analyse des évolutions microstructurales
d’un seul ou de plusieurs grains choisis dans le volume du matériau. Les détails
de cette technique ont été décrits par Poulsen et Al [47]. La figure 1.17 montre le
schéma du dispositif expérimental utilisé.

Le principe de la technique consiste a illuminer un petit volume de I’échantillon
avec un faisceau monochromatique de rayons X. Le volume de I’échantillon a ana-
lyser est défini par la taille du faisceau. Pour cela, un systéme de fente permet
d’obtenir les dimensions du faisceau désiré. En faisant tourner légérement 1’échan-
tillon autour de l'axe perpendiculaire au faisceau, un certain nombre de grains
seront en position de Bragg pour diffracter et feront apparaitre des taches de dif-
fraction sur le détecteur bidimentionnel. Un exemple de résultat est présenté figure
1.18.

Cette technique a été employée par Offerman et al. [49] pour suivre in situ
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F1G. 1.17 — Schéma du dispositif expérimental utilisé pour la technique 3DXRD
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F1G. 1.18 — Diagramme de diffraction d’un acier C22 totalement austénitique ob-
tenu & 915° C [48].

le comportement des grains au cours de la transformation ferrito-perlitique des
aciers. Ils ont ensuite comparé leurs résultats a ceux obtenus par des modéles de
germination et de croissance existants. Cette étude a été réalisée & 'ESRF (Gre-
noble) sur la ligne ID11. Le matériau utilisé était un acier a 0,2 % C. L’expérience
consistait a chauffer ’échantillon jusqu’a 900 ° C dans le domaine austénitique et a
le refroidir de maniére continue jusqu’a 600 ° C pendant 1 heure, permettant ainsi
I’apparition de la transformation ferritique dans un premier temps, suivie de la
transformation perlitique & plus basse température.

Pour étudier la vitesse de germination, les auteurs ont déterminé 1’évolution
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du nombre de grain! en fonction de la température et du temps. Les résultats
sont présentés figure 1.19a. Ils montrent que les germes de ferrite apparaissent a la
température de 822 ° C et que leur nombre augmente rapidement. I a également
été observé que de nouveaux germes apparaissent continuement jusqu’a la tem-
pérature de 685° C, cette derniére correspondant a la température de transition
v — a+FesC. A partir de ces résultats, les auteurs ont pu déterminer 1’évolution
de la vitesse de germination en fonction de la température et 'ont comparé avec
celle calculée & partir de la théorie classique de germination (CNT) (fig.1.19b).
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F1G. 1.19 — (a) Evolution du nombre de grain de ferrite en fonction de la tem-
pérature, (b) Comparaison de I’évolution de la vitesse de germination obtenue
expérimentalement avec celle calculée en utilisant la théorie classique de germina-
tion [49].

Le deuxiéme ensemble d’observations consistait a faire un suivi de 1’évolution
de la croissance de différents grains de ferrite. Les auteurs ont déterminé le com-
portement des grains individuels de ferrite et des colonies de perlite en contrélant
I'intensité des spots de diffraction. Le volume d’un grain de ferrite a été déduit
de 'intensité mesurée des taches de diffraction. Les auteurs ont ensuite déterminé
le rayon de grain a partir de leur volume en émettant I’hypothése que les grains
sont de forme sphérique. Le comportement de la croissance correspondait alors a
I’évolution du rayon de grain de ferrite en fonction de la température. Il a pu étre
constaté que 4 types de croissances coexistaient, comme le montre la figure 1.20.

Toutes les courbes sont comparées aux prédictions obtenues avec le modéle clas-
sique de Zener. Ce modéle décrit la croissance de grains sphériques dont la vitesse

Lcorrespondant aux taches de diffraction sur le diagramme.
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F1G. 1.20 — Evolution du rayon des grains de ferrite en fonction de la température
durant le refroidissement continu entre 900~ C et 600 ° C, pendant 1 heure dans
différentes conditions [49].

est controlée par la diffusion. Le premier ensemble de courbes (fig. 1.20a) montre
I’évolution classique de la croissance de différents grains de ferrite, conduisant les
auteurs & montrer la validité du modéle jusqu’a ce qu’il y ait recouvrement des
champs de diffusion. Le deuxiéme ensemble de courbes (fig. 1.20b) illustre la crois-
sance de la ferrite dans le constituant biphasé perlitique. Les auteurs soulignent
qu’il est possible d’observer une croissance continue de la ferrite eutectoide, qui
garde la méme orientation cristallographique que celle de la ferrite proeutectoide.
La figure 1.20c montre le troisiéme type de croissance. Dans ce cas, les grains de
ferrite intéragissent les uns avec les autres indirectement. Un retard de la germina-
tion et de la croissance de la ferrite est mesuré et est attribué a un enrichissement
en carbone du grain primaire d’austénite et par les phénomeénes de recouvrement
des champs de diffusion, ou encore par les champs de contraintes locaux, respecti-
vement. Le dernier type de croissance est montré avec la figure 1.20d. Dans ce cas,
les grains de ferrite interagissent directement entre eux. La croissance obtenue est
assez complexe et ce comportement est attribué a une compétition intergranulaire.

Cette technique 3DXRD a également été utilisée par Jimenez et al. [50] pour
étudier la stabilité des grains austénitiques résiduels lors de leur transformation
en martensite, d'un acier TRIP (a4 0,2%C) au cours de refroidissement entre 25 ° C
et -173 ° C et dont I’état microstructural a température ambiante est bainitique +
Vresiduelle- OUT cette étude, 'énergie de faisceau utilisée est d’environ 80 keV et
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le temps d’acquisition d’un spectre de diffraction est de 'ordre de 2 secondes. En
effet, la tranformation martensitique étant trés rapide, il était nécessaire d’enregis-
trer des anneaux de diffraction en un temps trés court pour obtenir un maximun
de données. Le dispositif expérimental reste similaire & celui montré figure 1.17.
Quelques grains sont analysés en utilisant un faisceau de rayons X de faible di-
mension 30x30 um? et en faisant tourner légérement 1’échantillon autour de son
axe vertical avec un angle de = 0,5 ° C. Les grains en position de Bragg diffractent
sous forme de taches de diffraction sur le détecteur. La figure 1.21a montre le
cliché de diffraction obtenu a température ambiante d’un tel acier, comme 1’évolu-
tion d’une tache de diffraction caractéristique de I'austénite obtenue avant et aprés
refroidissement, figure 1.21b et c respectivement.

Fia. 1.21 — Diagramme de diffraction obtenu & température ambiante de ’acier
TRIP (a), tache de diffraction (200), obtenue avant et aprés refroidissement a
-173° C, respectivement b et ¢ [50].

Il apparait clairement que l'intensité de la tache de diffraction (200)., a forte-
ment diminué, traduisant ainsi la formation de martensite. Les auteurs ont évalué
la stabilité des grains austénitiques au cours de la transformation martensitique
en controlant trois paramétres :(i) I’évolution de la teneur en carbone de différents
grains, (ii) le volume du grain et (iii) la température de début de transformation
martensitique (Ms). La détermination de la teneur en carbone et le volume des
grains austénitiques sont obtenus respectivement a partir de la position angulaire
et a partir de l'intensité des taches de diffraction. La température Ms est quant
a elle déterminée & partir de I'instant ou les taches de diffraction caractéristiques
de la phase martensitique apparaissent. Pour cette étude, un total de 70 grains
d’austénite a été analysé.

La figure 1.22 montre ’évolution du volume de 11 différents grains d’austénite
en fonction de la température. Les auteurs ont pu montrer que la stabilité des
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Fic. 1.22 — Evolution du volume de différents grains individuels d’austénite au
cours du refroidissement en fonction de la température [50].

grains d’austénite différe fortement d’un grain a 'autre. En effet, les grains ne se
transforment pas tous entiérement en martensite. Pour certain, la transformation
n’a pas lieu. Enfin, la température Ms est également différente d’un grain a 'autre.

Les auteurs ont attribué ces différences de stabilité des grains austénitiques uni-
quement a I’évolution de leur teneur en carbone. Ils 'ont déterminé pour chaque
grain a partir d’une loi de type Végard, a partir des parameétres de maille de 'austé-
nite. Le carbone est un élément interstitiel qui, en s’insérant dans la maille cubique
a face centrée, augmente les paramétres cristallins de 'austénite. Ces résultats sont
présentés sur la figure 1.23, en fonction du volume de grains austénitiques obtenu
a température ambiante.
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FiG. 1.23 — Evolution de la teneur en carbone en fonction du volume des grains
austénitiques [50].

Les points de différentes couleurs correspondent aux grains transformés en mar-
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tensite dans différentes gammes de température : les points de couleur bleue, orange
et verte correspondent aux grains pour lesquels la température Ms est située entre
27°Cet -14° C, entre -13° C et -73° C et entre -73° C et -173 ° C respectivement.

Les résultats montrent clairement I'enrichissement en carbone des grains aus-
ténitiques résiduels a cause de la transformation bainitique préalable. Ensuite, les
auteurs ont également montré que la teneur en carbone est fortement dépendante
de la taille des grains (plus ils sont petits, plus la teneur en carbone est élevée),
engendrant ainsi une diminution de la température Ms.

Il peut étre noté que les auteurs n’ont pas pris en compte 'effet des contraintes
internes présentes dans les phases. En effet, il ne faut pas omettre que lors du
refroidissement de la température ambiante a -173° C, des contraintes internes
peuvent apparaitre a cause de la différence de coefficient de dilatation entre la
ferrite et 'auténite ou encore la cémentite et entrainer également une stabilisation
des grains austénitiques.

1.3.4 Suivi des paramétres de maille des phases austéni-
tiques et ferritiques au cours d’une transformation
bainitique dans les aciers

Comme nous 'avons dit précédement, la diffraction des rayons X permet de
déterminer les paramétres de maille des phases en présence. Le suivi de ces derniers
peut renseigner sur les mécanismes gouvernant les transformations de phases. Dans
’exemple qui suit, Babu et al. [51] ont utilisé la diffraction des rayons X a haute
énergie pour suivre I’évolution des paramétres de maille et du taux d’austénite au
cours de la transformation bainitique dans un acier & 0,75 %m de carbone. La trans-
formation bainitique a été étudiée in situ au cours d’un maintien a 300 * C pendant
12 heures aprés une austénitisation de 4 minutes & 1000 ° C. Les expériences ont
été réalisées au synchrotron APS (Advanced Photon Source) (Argonne, Illinois)
sur la ligne X33-BM-B. Ils utilisaient un faisceau de rayons X dont I'énergie était
de 30 keV. Dans le but de travailler en mode transmission, les échantillons utilisés
étaient sous forme de plaques de 0,16 mm d’épaisseur. La figure 1.24 présente le
schéma du dispositif expérimental utilisé pour cette expérience.

Comme précédemment, les résultats de ces expériences correspondent & des an-
neaux de Debye Scherrer. Pour améliorer la précision des mesures, les auteurs ont
positionné le détecteur de maniére & enregistrer les angles de Bragg compris entre
10 et 21 7. Ces derniers ont ensuite été intégrés sur toutes leurs circonférences dans
le but d’obtenir des spectres de diffraction de format classique (26, I).

La figure 1.25 montre ’évolution des spectres de diffraction obtenus durant le
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FiG. 1.24 — Schéma du dispositif expérimental utilisé pour I’étude in situ de la
transformation bainitique réalisée par Babu et al. [51].

maintien & 300 ° C, au cours du temps. Au début du maintien et dans l'intervalle
de distance interréticulaire considéré (1.80° - 2.15°), les spectres de diffraction
montrent que seule la phase austénitique est présente avec ses pics caractéristiques
(111) et (002). La transformation bainitique est quant a elle mise en évidence avec
lapparition du pic (011) de la ferrite & partir de t = 1000 s.
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F1c. 1.25 — Evolution des spectres de diffraction en fonction du temps, obtenue
au cours du maintien & 300 ° C pendant 12 heures [51].

Les auteurs ont montré que les pics (002), et (111), se dédoublent avant que les
pics caractéristiques de la phase ferritique apparaissent (figure 1.26a). Les auteurs
attribuent ce dédoublement & ’apparition de zones austénitiques riches et pauvres
en carbone. Ensuite, lorsque la transformation se produit, le dédoublement des
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pics disparait.

A partir de ces spectres, les auteurs ont déterminé 1’évolution de la distance
interréticulaire du pic (111) de 'austénite riche et pauvre en carbone comme 1’évo-
lution de la fraction de ces différentes zones. La figure 1.26b indique ces résultats.
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F1G. 1.26 — a) Affinement du spectre de diffraction obtenu au cours du maintien &
300 ° C au temps t=302s et b) évolution des fractions des zones riches et pauvres
en carbone et des distances interréticulaires du pic (111) de l'austénite [51].

Comme nous ’avons déja mentionné, les auteurs ont attribué les variations des
parameétres de maille & Deffet de la température et de la variation de teneur en
carbone. Néanmoins, avec leur raisonnement, les auteurs ne se sont pas intéressés
a un éventuel phénoméne de décarburation a la surface de 1’échantillon. En effet,
durant I’étape d’austénitisation, les échantillons ont pu décarburer, entrainant ainsi
I’apparition d’une zone appauvrie en carbone. De plus, les auteurs ont préféré
utiliser des échantillons de faibles épaisseurs dans le but de pouvoir travailler en
transmission mais ont ainsi fortement diminué la statistique de comptage.

1.3.5 Conclusion sur la technique de diffraction & haute
énergie

A travers ces différents exemples, nous avons pu montrer que la diffraction des
rayons X a haute énergie est une technique bien adaptée a I’é¢tude des transfor-
mations de phases dans les matériaux métalliques. Celle-ci permet de caractériser
quantitativement les transformations de phases dans le volume du matériau et
en temps réel au cours de traitements thermiques ou thermomécaniques. La dif-
fraction des rayons X & haute énergie permet également d’analyser le matériau a
différentes échelles. Ceci a permis de répondre & de nombreuses questions concer-
nant I'é¢tude des mécanismes mis en jeu au cours de ces changements de phases,
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comme la germination et la croissance dans le cas de la transformation ferritique
et perlitique dans les aciers.

1.4 Conclusion

Au cours de ce premier chapitre, nous avons exposé l'intérét des grands ins-
truments (comme source de rayons X ou de neutrons) pour les études de diffusion
centrale et de diffraction des rayons X. Ces deux techniques permettent d’accéder a
des informations différentes. La diffusion des rayons X ou des neutrons permettra
de renseigner sur la taille moyenne et la fraction volumique des précipités dans
une matrice. La diffraction des rayons X permettra, quant & elle, de caractériser la
nature cristallographique des phases en présence, de déterminer leurs paramétres
cristallins et leur proportion. Le tableau 1.1 ci-dessous synthétise les spécificités
des deux techniques.

Diffusion centrale  Diffraction des rayons X

DXPA DNPA a haute énergie
Volume quelques plusieurs plusieurs
analysé wm? mm3 mm3
7 Terr'q?s' 1s plusi'eurs 1
d’acquisition min
Mesure in situ Oui Oui Oui

TaB. 1.1 — Comparaison des techniques SAXS, SANS et DRXHE

Pour étudier les transformations de phases dans les alliages de titane et dans
les aciers, nous avons utilisé la diffraction des rayons X a haute énergie. Les raisons
de ce choix sont multiples.

Premiérement, cette étude avait pour objectif de caractériser quantitativement
et en temps réel les changements de phases ayant lieu dans I’alliage de titane Til7
aux cours de traitements thermiques. C’est un alliage S-métastable composé de
deux phases d’équilibre, la phase « (de structure hexagonale compacte) et la phase
B (de structure cubique centrée). Le changement de phase que nous avons étudié
est le suivant : § + a <= (. Grace a la brillance du rayonnement trés élevée du
faisceau, la diffraction des rayons X a permis d’acquérir des diffractogrammes avec
un temps trés court (3 secondes). Cette caractéristique nous a permis d’étudier les
transformations de phases trés rapides ayant lieu a basse température. Ensuite,
nous avons également pu étudier 'influence de différentes conditions de traitement
telles que l'effet de la vitesse de chauffage ou encore de refroidissement.
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Par ailleurs, la transformation martensitique de I'acier 35NiCrMol6 a été étu-
dié au cours de refroidissement rapide aprés une austénitisation a 875 ° C. La tech-
nique nous a permis d’acqueérir un nombre suffisant de données pour caractériser
la transformation et ses premiers instants. Pour comparaison, d’autres nuances
d’aciers ont été utilisés afin d’étudier 'influence du carbone sur la transformation
martensitique. Il s’agit de acier XD15N (fortement alli¢) et de P'acier Maraging
(un acier a bas carbone), les résultats de cette étude sont portés dans 'annexe A.

La deuxiéme raison concerne la taille du volume analysé. En raison de la haute
énergie du faisceau (90 keV) et de I’absorption des échantillons analysés, le volume
analysé est relativement important (jusqu’a 0,24 mm3 pour les alliages de titane ou
0,12 mm? pour les aciers). Ceci a été doublement intéressant, car malgré la taille
trés élevée des grains [ présents dans les échantillons de Til7, un nombre suffisant
de grains 3 a pu étre analysé. Enfin, I'analyse relative au volume de 1’échantillon
permet également de limiter les effets perturbateurs d’oxydation de surface de
I’échantillon, rencontrés lors des traitements thermiques a haute température.

La troisiéme raison qui justifie 'utilisation de cette technique est que la dif-
fraction des rayons X permet d’accéder aux paramétres cristallins des phases en
présence. Comme nous I’avons montré dans la littérature, 'étude de 1’évolution des
paramétres de maille permet de détecter les modifications de composition chimique
des phases. Par ailleurs, elle peut aussi donner des indications quant a ’existence
de contrainte dans les phases au cours de la transformation. Ce point a d’ailleurs
été peu mentionné dans les travaux publiés.
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Chapitre 2

Alliages étudiés et méthodes
d’analyse

Dans la premiére partie de ce chapitre, nous présenterons les matériaux étu-
diés. La seconde partie est dédiée a la description de la technique de diffraction
des rayons X a haute énergie que nous avons largement utilisée, tant pour les dis-
positifs expérimentaux que pour les méthodes d’analyses quantitatives. Puis, nous
exposerons les différents traitements thermiques réalisés et les autres techniques
mises en oeuvre.

2.1 Présentation du matériau étudié

Pour cette étude, trois alliages de titane ont été étudiés : 1'alliage Til7, I'al-
liage Ti64 et 'alliage Ti6242. Nous avons également été amenés a analyser la
transformation martensitique de différents aciers. Leur description et les résultats
les concernant sont placés dans 'annexe A.

2.1.1 L’alliage de titane Til7

Le corps principal de ce travail porte sur 'alliage de titane Til7. Il fait parti
de la famille des alliages (G-métastable, qui est une des 4 familles qui regroupe
I'ensemble des alliages de titane (fig. 2.1). Le numéro 17 correspond au pourcen-
tage d’éléments d’addition. Sa composition chimique nominale est indiquée dans
le tableau 2.1.

Dans les conditions d’équilibre et & température ambiante, cet alliage est constitué
d’un mélange de deux phases a-+ (3. La phase « est de structure hexagonale com-
pacte (HC) et la phase § de structure cubique centrée (CC). La température de
transus de cet alliage (température d’équilibre entre le domaine biphasé a+( et le
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Ti Al Mo Cr Sn Zr O-
Upoids 82,9 503 4,03 309 1,99 1,97 1225 ppm

TAB. 2.1 — Composition pondérale de 1'alliage Til7.

domaine monophasé (3) est de 880 ° C. Celle-ci a été déterminée par J. Da-Costa
Teixeira par thermodilatométrie et observations métallographiques [8]. Cet alliage
est dit métastable car une trempe rapide depuis le domaine monophasé 3 conduit
a une phase [ métastable & température ambiante.

\& B (cc)

Tg

Température —s

Lil7 /

o (HC)

FiG. 2.1 — Coupe binaire schématique des alliages de titane.

Les éléments tels que le molybdéne et le chrome sont deux éléments Ggénes qui
conférent respectivement a ’alliage, une bonne trempabilité et une bonne stabilité
thermique de la phase § [52|. L’aluminium est un élément agéne qui augmentera
la résistance a chaud et diminuera la densité de 1’alliage. Les éléments tels que le
zirconium et I’étain permettent d’augmenter la résistance au fluage et a la traction
du matériau [52].

Cet alliage est utilisé dans le domaine de 'aéronautique et ’aérospatial. Dans
les moteurs d’avions, il est utilisé pour les aubes ou encore pour les disques de
turbines, c¢’est & dire des piéces du moteur dont la température de fonctionnement
n’excéde pas 500 ° C.

L’alliage de titane Til7, utilisé pour cette étude, nous a été fourni par la société
Snecma. Les échantillons proviennent de barres cylindriques de diamétre 199,5 mm
et de hauteur 113 mm. L’état microstructural, & 'état de livraison (figure 3.4) a
été obtenu aprés différentes opérations de forgeage.
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F1G. 2.2 — Microstructure (obtenue par MEB-SE) de alliage Til7 obtenue & I'état
de livraison.

La microstructure est composée de deux phases : la phase o (HC) qui apparait
de couleur sombre et la phase 3 (CC) de couleur plus claire. La phase o apparait
sous forme de précipités équiaxes et lamellaires. Les précipités de phase a équiaxes
ont une taille moyenne de 5 um (mesurée par observations micrographiques). Les
précipités lamellaires sont quant a eux trés fins et désorientés les uns par rapport
aux autres.

2.1.2 Les alliages Ti64 et Ti6242

Dans le but d’étudier I'influence de la composition chimique des alliages de
titane, nous avons utilisé deux autres matériaux : 'alliage Ti64 et ’alliage Ti6242.

L’alliage Ti64 est une alliage de type a+/3. Ce dernier est composé majoritaire-
ment d’aluminium (6%) et de vanadium (4%). Sa composition chimique est décrite
dans le tableau 2.2. L’alliage Ti64 se distingue des alliages fmétastables par le fait
qu’il forme de la martensite par trempe (figure 2.1). Il présente une température
de transus de 990 ° C.

Ti Al V Fe N, ¢ O, 1O
U%poids 894 6 4 0,3 0,03 0,08 0,2 150ppm

TAB. 2.2 — Composition nominale de I'alliage Ti64.

La figure 2.3 présente la microstructure de lalliage Ti64 a I’état initial, obtenue
par microscopie optique.
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-

F1G. 2.3 — Micrographie optique de I'alliage Ti64 obtenu a I’état initial, Travaux
de thése de Yannick Robert [53].

Les zones claires représentent la phase « et celles plus foncées correspondent
a la phase . En comparaison a l’alliage Til7, il apparait clairement que la pro-
portion de phase « est beaucoup plus importante. De plus, nous pouvons observer
Iexistence de deux familles de précipités de phase «. La premiére dont les précipi-
tés présentent une taille moyenne de 25 pum et la seconde avec des précipités plus
petits, dont la taille n’excéde pas 5 pm.

L’alliage Ti6242 est proche de la famille des alliages quasi a.. Ce dernier est riche
en éléments alphagénes. Sa composition chimique est présentée dans le tableau 2.3.

Ti Al Mo Zr Sn Si 0O
Y%poids 85,9 6 2 4 2 0,01 0,01

TAB. 2.3 — Composition nominale de 'alliage Ti6242.
La température de transus de ’alliage Ti6242 est de 1000~ C.

2.2 La diffraction des rayons X a haute énergie

Le suivi in-situ des transformations de phases par diffraction des rayons X a
haute énergie a été réalisé a 'ESRF sur la ligne ID15B. Le travail de mise au
point méthodologique a été réalisé par Guillaume Geandier au cours de son post-
doctorat a 'ESRF. Le principe et la description du synchrotron sont portés dans
I’annexe B.

Nous allons rapidement présenter le systéme de I'installation ainsi que les dif-
férents dispositifs expérimentaux utilisés sur la ligne ID15B. Ensuite, nous expli-
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querons les logiciels d’analyse des résultats et les différents traitements thermiques
réalisés au cours de ces expériences.

2.2.1 Description des dispositifs expérimentaux utilisés sur
la ligne ID15B

Toutes les expériences ont été réalisées sur la ligne & haute énergie ID15B.
ID15B est une des deux stations (la seconde étant ID15A) qui compose la ligne
ID15. Cette ligne est située sur un élément d’insertion de type Wiggler et celle-ci
permet de réaliser des expériences de diffraction des rayons X & haute énergie.

Nombre de période 1
Energie critique |[keV] 95,8 keV
Champ magnétique Bmax [Tesla] 4
Taille de la source (HxV) [um?] 57x10
Divergence de la source (HxV) [urad?] 98x4

Taille du faisceau a 30 m (FWHM, verticalement) [mm| 3,4 @ 100 keV

TAB. 2.4 — Caractéristiques principales de la source sur la ligne ID15B [54].

Dans le tableau 2.4, nous avons présenté les informations essentielles de la ligne
ID15B données par 1'élément d’insertion Wiggler. Dans la cabine optique, il y a
trois monochromateurs en silicium de type Laue permettant de sélectionner trois
énergies possibles : 30, 60 et 90keV. Dans le cas de notre étude, nous avons utilisé
une énergie de l'ordre de 90 keV pour toutes les expériences. La résolution en
AE/E est de 1073 & 90 keV. Le faisceau est de section rectangulaire. Sa surface
est définie par deux systémes de fentes horizontales et verticales permettant de
la faire varier entre 0,01 mm? et 1 mm?. Dans la cabine expérimentale, il v a un
circuit de controle permanent de la position du faisceau, pour assurer en continu
le meilleur flux sur I'échantillon. Celui-ci est de I'ordre de 2,1 10'? ph/sec a 90keV.

Nous avons utilisé des détecteurs bidimentionnels pour enregistrer des acquisi-
tions simultanées d’anneaux complets de Debye-Scherrer. Les transformations de
phases que nous avons étudiés, sont trés variables en terme de vitesse de réaction.
Dans le cas des alliages de titane, au refroidissement depuis 920 ° C et en condi-
tion isotherme, elles sont trés rapides & 500 ° C et assez lentes & 750 ° C. Dans le
cas des aciers, la transformation martensitique ne dure que quelques minutes. Ces
conditions nous ont donc amené a utiliser différents types de détecteurs pour réa-
liser des acquisitions plus ou moins rapidement. Trois détecteurs ont été utilisés :
le MAR 345 (Mar research Hamburg), la caméra FReLoN et le MAR 133. Leurs
caractéristiques sont données dans le tableau 2.5.
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Détecteur Temps de Taille de 'image Taille d'un

transfert (en pixels) pixel
MAR 345 80 s 2300x2300 150 pm
FReLon Camera 4s 2048x2048 140pm
MAR 133 10 s 2048 %2048 65um

TaB. 2.5 — Caractéristiques principales des trois détecteurs utilisés.

Afin d’obtenir le temps total pour acquérir une image, il faut ajouter le temps
d’exposition du faisceau sur ’échantillon, en plus des temps de transfert indiqués
dans le tableau 2.5. Celui-ci dépend du matériau et du détecteur utilisé. Il est de 15
secondes avec le détecteur MAR 345, de 3 et 4 secondes pour la Caméra FReLoN
et le MAR133. Pour résumer, le détecteur MAR 345 permet de faire 'acquisition
d’un spectre de diffraction toutes les 2 minutes, la Caméra FReLoN toutes les 5
secondes et le MAR 133 toutes les 14 secondes.

2.2.1.1 Dispositifs expérimentaux utilisés pour les essais au cours de
traitements thermiques

Pour réaliser les traitements thermiques, deux systémes de chauffage ont été
utilisés.

2.2.1.1.1 Traitements thermiques avec des vitesses de chauffage et de
refroidissement lentes

Le premier dispositif consiste en un four tubulaire & résistance. Celui-ci a été
utilisé pour réaliser des cycles thermiques avec des vitesses de chauffage ou de
refroidissement relativement lentes (au maximun 0,71 C/s). Les figures 2.4a et
2.4b montrent le schéma et une photographie du dispositif expérimental utilisé.
L’échantillon est placé a l'intérieur du four sur un porte échantillon. Pour laisser
passer le faisceau incident et le faisceau diffracté, le four est percé de part en part
avec des trous de 2 mm et de 5 mm respectivement. La température est mesurée
par un thermocouple de type K et le contréle du cycle thermique est assuré par un
régulateur numérique (type Eurothem 2408). Dans cette configuration, le détecteur
utilisé est le MAR 345 permettant de réaliser des acquisitions toutes les 2 minutes.

Les échantillons utilisés sont de forme cylindrique. Dans le cas de 'alliage de
titane Til7, ceux-ci ont été usinés avec un diamétre de 6 mm et une hauteur de 8
mm. Les grains 3 grossissent dans le domaine monophasé (a hautes températures)
et atteignent une taille moyenne de 200 pum. Le diameétre de I’échantillon a été
choisi dans le but d’obtenir un nombre suffisant de grains (3 a faire diffracter.
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Thermocouple

Echantillon
@Bmm =6mm

Cdnes de diffraction

Detecteur
MAR345

Faisceau incident
E=89.12 keV TR
Four i
résistance

FiG. 2.4 — Dispositif experimental utilisé lors de traitements thermiques avec des
vitesses de chauffage ou de refroidissement lentes.

2.2.1.1.2 Traitements thermiques avec des vitesses de chauffage et de
refoidissement rapides

Pour réaliser des montées en température rapides (de l'ordre de 7,5°C/s),
des refroidissements continus avec des vitesses supérieures a 3 ° C/s ou encore des
maintiens isothermes & basse température aprés une remise en solution, nous avons
utilisé un systéme de chauffage a rayonnement. Les figures 2.5a et 2.5b montrent
le schéma et la photographie du dispositif de chauffage.

Thermocouple

Faisceau meident
E=89 keV

Lampes a halogéne

FiG. 2.5 — Dispositif experimental utilisé lors de traitements thermiques avec des
vitesses de chauffage ou de refroidissement rapides.

Celui-ci est composé de deux lampes halogénes (d’une puissance de 1000 Watts
chacune) placées 1'une en face de autre. Comme dans le cas du systéme de chauf-
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fage résistif, nous avons utilisé des échantillons cylindriques (¢= 6 mm, 1=8 mm
pour l'alliage Til7). La distance entre les deux lampes et la position de ’échantillon
ont été optimisées dans le but d’atteindre la température maximale sur 1’échan-
tillon. Dans ce cas, la température est obtenue en controlant la puissance fournie
aux lampes. Ceci a nécessité une identification du dispositif. Nous avons réalisé
cette identification (T ° C, tension du four) en mesurant la température, avec un
thermocouple soudé a la surface de I’échantillon.

Pour programmer les cycles thermiques a réaliser, ces derniers sont divisés en diffé-
rents segments, représentatifs de chaque étape du traitement (chauffage, maintien,
refroidissement, etc...). Pour définir ces segments, 1’expérimentateur indique :

— la tension initiale au début du segment,

— la tension finale atteinte & la fin du segment,

— la durée du segment.

Pour I'acquisition des anneaux de Debye Scherrer, nous avons utilisé le dé-
tecteur CCD caméra FReLoN permettant une acquisition rapide, de 'ordre de 3
secondes.

2.2.1.1.3 Mesure de la température

Comme nous ’avons mentionné précédemment, les échantillons présentent des
grains de phase ( trés grossiers de 'ordre de 200 pm, limitant ainsi le nombre
de grains pouvant diffracter et entrainant ainsi des anneaux de Debye Scherrer
discontinus (figure 2.6a). Dans le but d’obtenir des anneaux continus (figure 2.6b),
il a été nécessaire d’augmenter le nombre de grains pouvant diffracter. La solution
a été de faire tourner I’échantillon selon ’axe perpendiculaire & la direction du
faisceau. Pour cela, nous avons ajouté un moteur rotatif sur le systéme porte
échantillon, placé juste en dessous du four.

En faisant tourner ’échantillon, il n’est plus possible de mesurer directement la
température & l'aide d’un thermocouple soudé a la surface de I’échantillon. Ainsi,
lors des essais, la température a été mesurée a ’aide d’un thermocouple rigide (de
type K) positionné a quelques millimétres au dessus de I’échantillon. Cela entraine
des écarts entre la température réelle et la température mesurée en continu. Afin de
tenir compte de ces écarts, nous avons réalisé une étape préliminaire de calibration
qui nous a permis de :

— vérifier '’homogénéité de la température a I'aide de trois thermocouples sou-

dés a la surface de ’échantillon,

— mesurer ’écart de température entre le thermocouple soudé et le thermo-
couple rigide placé au dessus de I’échantillon

Nous avons considéré que la température réelle est la température mesurée a

I’aide du thermocouple placé au dessus de 1’échantillon en rotation, corrigée de
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F1G. 2.6 — Anneaux de Debye Scherrer de I'alliage Ti17 obtenu (a) avec et (b) sans
rotation de 1’échantillon.

I’écart mesuré préalablement !. Les écarts, introduits, varient au cours du temps
et restent importants comme le montre la figure 2.7. Par ailleurs, nous avons égale-
ment comparé les paramétres de maille de la phase  a haute température (dans le
domaine monophasé), pour vérifier que la température ainsi corrigée est correcte.

2.2.2 Traitements des données

Le dépouillement des résultats nécessitent de connaitre avec précision la lon-
gueur d’onde du rayonnement incident (a £ 107°nm). Aussi, avant chaque ex-
périence, nous avons passé une poudre d’aluminium pure dont les parameétres de
maille sont connus et égaux a 0,40494 £10~°nm. A partir du cliché obtenu, nous
pouvons déterminer la longueur d’onde utilisée (avec une précision de + 107° nm).
De plus, toutes les images de diffraction obtenues lors des expériences, ont été ca-
librées par rapport a cette référence, dans le but de corriger d’éventuelles erreurs
telles que les erreurs de centrage.

Pour effectuer I’analyse quantitative & partir de spectre de diffraction classique
I = £(26), nous avons réalisé une intégration circulaire de ’ensemble des anneaux
de Debye Scherrer. Cette étape d’intégration a été réalisée grace a un programme

'nous faisons ’hypothése que la rotation de I’échantillon n’engendre pas de différence d’écarts
et que les écarts sont reproductibles.
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F1G. 2.7 — Evolution de T°"-T"9 en fonction de la température de régulation
obtenue lors d’un traitement composé d’un chauffage (avec Ve=0,5° C/s) jusqu’a
920 ° C suivi d’un maintien de 15 minutes a cette méme température, d'un refroi-
dissement de 920 ° C a 748 * C, d’un maintien de 3 heures a 748 * C et d’un troisiéme
refroidissement jusqu’a température ambiante.

développé par Guillaume Geandier sur le logiciel Matlab.

Apres U'intégration successive des anneaux de Debye Scherrer, nous disposons
d’'un ensemble de diffractogrammes. A titre d’exemple, la figure 2.8 montre les
résultats obtenus lors d'un traitement thermique sur l'alliage Til7. Cette image en
trois dimensions représente ’ensemble des profils de diffraction enregistrés toutes
les deux minutes au cours d’un essai consistant en un chauffage jusqu’a 920 ° C pen-
dant 15 min, suivi d'un refroidissement jusqu’a 748 ° C et d’'un maintien isotherme
a 748 * C pendant 3 heures.

2.2.3 Exploitation des résultats

L’analyse qualitative et quantitative de chaque diffractogramme a été réalisée
en utilisant deux logiciels : EVA et Fullprof.
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F1G. 2.8 — Représentation 3D de I'évolution des profils de diffraction au cours du
temps lors d’un traitement thermique qui consiste en un chauffage jusqu’a 920 ° C,
d’un maintien a 920 ° C pendant 15 min, d’un refroidissement jusqu’a 748 ° C suivi
d’un maintien a 748 ° C durant 3 heures.

2.2.3.1 Le logiciel EVA

Le logiciel a tout d’abord été utilisé pour indexer ’ensemble des pics de diffrac-

tion et donc pour caractériser la nature cristallographique des différentes phases
en présence.

L’analyse quantitative des profils de diffraction nécessite la soustraction du
bruit de fond. Celle-ci a été réalisée a I'aide du logiciel EVA. Elle est la méme pour
une expérience, c’est a dire pour l'ensemble des spectres de diffraction obtenus
au cours d’un essai. Enfin, nous avons également utilisé ce logiciel pour mesurer
la largeur & mi-hauteur des pics encore appelée FWHM (Full Witdh Half Maxi-
mun). Cette grandeur permet de quantifier I'élargissement des raies de diffraction.
Celle-ci a été déterminée en mesurant la largeur, en degré, du segment qui inter-
cepte le profil & la moitié de la hauteur nette aprés soustraction du bruit de fond.
L’élargissement des raies de diffraction peut étre lié au matériau par :

— la taille des cristallites

— des microdéformations

Mais cette variation de largeur de pics peut également étre liée a des parameétres
instrumentaux telles que :

— la taille du faisceau

— la divergence

— la taille de I’échantillon

Dans notre cas, ces derniéres sont identiques, une variation de FWHM sera
principalement due au matériau.
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2.2.3.2 Le logiciel Fullprof

Pour analyser quantitativement les diagrammes de diffraction, nous avons uti-
lisé le programme Fullprof, développé par J.R Carvajal [55]. Il nous a permis de
déterminer les fractions de phases en présence et leurs paramétres de maille. Ce
programme utilise la méthode de Rietveld [56]. Cette méthode a été développée
par H.M. Rietveld en 1968 pour I'exploitation des données issues de la diffraction
des neutrons et fut ensuite adaptée pour la diffraction des rayons X. Contrairement
aux techniques habituelles ot seuls les pics de Bragg d’un diagramme de diffraction
sont analysés, la méthode de Rietveld permet de traiter 'intégralité du diagramme
mesuré. Son principe est basé sur la capacité a reproduire un spectre théorique et
a l'ajuster au profil expérimental, en minimisant les écarts par la méthode des
moindres carrés, via la fonction suivante :

M= Px (g yus)? (2.1)

avec

P; : le poids assigné a l'intensité de chaque réflexion égal a 1/S2 (S; étant la
variance assignée a 1’observation y;),

y; : I'intensité observée pour ’angle 26;,

Yei - U'intensité calculée pour 'angle 26;.

La figure 2.9 illustre un diagramme de diffraction de l'alliage de titane Til7 ob-
tenu & température ambiante & ’état initial et son affinement par la méthode de
Rietveld.

La minimisation de I’équation 2.1 est obtenue a partir de la détermination de la
valeur de l'intensité calculée y.; en chaque positions angulaires 26.

Calcul de l’intensité y;

Les pics d’intensité qui composent les diffractogrammes sont définis par leur
maximum, leur position, leur largeur, leur forme et leur surface qui sont propor-
tionnels a l'intensité de Bragg I,k ou h, k et I représentent les indices de Miller.
En général, dans le cas ou plusieurs phases sont présentes dans le matériau, les
pics de diffraction caractéristiques des différentes phases se chevauchent. Plusieurs
pics de Bragg peuvent ainsi contribuer a la mesure de l'intensité y; observée a
une position 26; arbitaire du diagramme. Par conséquent, le calcul de I'intensité
Yei & chaque point du diagramme fait intervenir la somme des contributions des
réflexions de Bragg pour toutes les phases présentes auquel il faut ajouter le bruit
de fond (si nécessaire).
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F1G. 2.9 — Exemple d’un diagramme de diffraction, aprés affinement correspondant
a l'alliage de titane Til7 obtenu a température ambiante et réalisé sur la ligne
ID15B. Le spectre de couleur noire correspond au profil expérimental et le spectre
calculé & partir de la méthode de Rietveld est de couleur rouge. La ligne bleue
correspond a la différence des deux.

La formule utilisée pour le calcul de I'intensité s’écrit de la maniére suivante :

N
Yei = Z S; Z[\F(hm)i|2-Q(hkl)i-(29i — 20(hk1)s) - Pkiyi- AS (i -L(20)] + y6(20) (2.2)
=1

ol

N : le nombre de phases considérées,

(hkl)i : les indices de Miller hkl d’une réflection de Bragg de la phase i,

S; ¢ le facteur d’échelle de la phase i,

L : comprend le facteur de Lorentz-polarisation,

Fipryi + le facteur de structure pour la réflexion de Bragg hkl de la phase i,
Qnrryi + 1a fonction analytique choisie pour modéliser les pics,

Piprayi + le facteur d’orientation préférentielle,

As iy« le facteur d’asymeétrie,

yp : intensité du bruit de fond.
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Décrivons maintenant les différents parameétres intervenant dans la relation ci-
dessus.

Le facteur d’échelle S;

Ce facteur est un des facteurs permettant 'analyse quantitative des fractions
massiques des phases en présence. Il est relié & la fraction massique x; de la phase
i dans le mélange par :

S;. ZM;.V;[t;

TSNS ZM, V)t (2:3)

avec
Z M; : la masse de la maille élémentaire de la phase i,
V; : le volume de la maille élémentaire de la phase i,

t : le coefficient de Brindley qui permet de corriger 'erreur due & ’absorption des
photons X par I’échantillon sur 'intensité diffractée. Celui-ci est déterminé par la
relation suivante :

LY en
t=— “Wim) JdV; 2.4
- / e (2.4)

ou
1; correspond a ’absorption linéaire du grain

1 correspond a ’absorption linéaire moyenne du matériau massif.

Le facteur de structure F{;

Le facteur de structure s’exprime par

Fowyi = Y Nj.fy-exp[2mi(ha; + ky; + 1z;)].exp[—M;] (2.5)
J
ou
xj, yj et z; : les coordonnées de 'atome j dans la maille,
fj : facteur de diffusion atomique de ’atome j,
Le dernier terme exp[—M,| correspond au facteur de température, avec M; =
(8.72.U2.51n?0) | \2.
La fonction de profil normalisée €

Cette fonction a pour but de modéliser la répartition de I'intensité autour du
pic "(hkl)i" a la position angulaire 260;k;. Celle-ci permet de prendre en compte
les effets de I'instrument, comme ’asymétrie des profils et aussi les effets d’aber-
ration dus au matériau. De nombreuses fonctions de profils ont été développées.
Elles sont dérivées des fonctions Gaussienne et Lorentzienne. Pour notre cas, nous
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avons toujours utilisé la fonction de type pseudo-Voigt, c’est a dire une fonction
combinant celle de type Gaussienne avec celle de type Lorentzienne. Celle-ci s’écrit
sous la forme :

o,

L(26, H) correspond a la contribution Lorentzienne,

oha 1
L(20, H) = . (2.7)
Hnrayi-m (R0—20(n1)i)?
et,
G(20, H) correspond a la contribution Gaussienne,
Cy? —C0(20 — 200ii)?
G(20,H) = 0 TP (2.8)
H gy mt/? H(2hkl)i)

Cy et (' sont des constantes et sont égales & 4In2 et 4 respectivement.

Hhipy; représente la largeur & mi-hauteur des réflexions de Bragg (hkl) ou en-
core FWHM, défini auparavant. Ce paramétre est modélisé en utilisant la loi de
Caglioti :

Hlpyi = Utg?(20) 4+ Vitg(20) + W (2.9)

Au cours de l'affinement, les paramétres U, V et W peuvent étre ajustés.

Le bruit de fond y,

La valeur du bruit de fond en n’importe quelle position angulaire peut étre
obtenue de différentes maniéres. Elle peut étre obtenue soit par une méthode d’in-
terpolation entre différents points sélectionnés, soit par une fonction polynomiale.

La minimisation de I’équation 2.1 en utilisant la relation 2.2 s’effectue par la mé-
thode des moindres carrés. Celle-ci conduit a 'affinement de différents parameétres
qui sont :

Les paramétres structuraux pour chaque phase :
— les paramétres cristallins (a, b et ¢)

— les facteurs d’agitation thermiques (BOV)

— les taux d’occupation des sites et la position atomique y;, pour la phase o”.
Ces deux paramétres ont été affinés pour le premier diffractogramme et ont
ensuite été bloqués pour ’ensemble des autres diffractogrammes.
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Les parameétres de profils pour chaque phase :

— le facteur d’échelle (Scale)

— le facteur de forme (Shape)

— la largeur a mi-hauteur (U, V et W)
— I'asymétrie des pics

Les parameétres globaux (le bruit de fond et la longueur d’onde). Pour certains cas,

a ’état initial, nous avons également affiné le décalage a 'origine et la longueur
d’onde.

L’affinement du diffractogramme calculé s’obtient en minimisant la valeur rési-
duelle donnée avec la relation 2.1. Celui-ci repose sur I'utilisation des fichiers spé-
cifiques (.PCR) qui contiennent tous les paramétres mentionnés ci-dessus. Une
description détaillée des fichiers PCR utilisés pour affiner les diagrammes de dif-
fraction des alliages de titane est exposée en annexe C.

Aprés avoir affiné le premier spectre, il est possible de faire un affinement
automatique et cyclique pour tous les autres diffractogrammes obtenus au cours
du traitement. Cependant, le logiciel a ses limites. En effet, lorsque le taux de I'une
des phases présentes est inférieure a 3%, I'affinement automatique ne fonctionne
plus. Dans ces conditions, il est nécessaire de traiter les clichés correspondants
individuellement.

Critéres d’ajustement

Pour savoir si 'ajustement est satisfaisant et méme terminé, différents critéres
d’ajustement sont utilisés : le facteur de profil 17, le facteur de profil pondéré R,
le facteur "expected" R.,, et le "Goodness Of Fit" x ou x?. Leur définition est
donnée dans 'annexe C. Ces facteurs de confiance permettent de suivre la qualité
de laffinement aprés chaque étape. Dans le cas de notre étude, nous avons utilisé
la valeur du facteur R,,. En effet, c’est ce facteur qui exprime le mieux I’évolution
et la qualité de l'affinement, car celui-ci contient au numérateur le résidu qui
est minimalisé. L’affinement est satisfisant lorsque la valeur de ce paramétre est
inférieure a 10. Néanmoins, I'examen visuel des résultats des affinements reste
le meilleur moyen de controle d’anomalies et d’indications sur les corrections a
apporter.

2.2.4 Description des essais réalisés

Les traitements thermiques effectués sur l'alliage de titane Til7 ont pour but
d’étudier les cinétiques de la transformation de phase f<=a+( par diffraction des
rayons X a haute énergie au cours du chauffage, de refroidissements en condition
isotherme et anisotherme et au cours de revenus a partir d’un état 3 métastable a
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température ambiante.

Nous avons été amenés a réaliser des essais pour différentes conditions de chauf-
fage (0,5° C/set 7,5° C/s) pour lalliage Til7 et de 0,08 * C/s pour les alliages Ti64
et Ti6242, dans le but d’obtenir les évolutions des phases pour des conditions voi-
sines de ’équilibre thermodynamique.

Pour l'alliage Til7, les études réalisées au refroidissement, pour différentes
conditions de traitement, sont les suivantes :

— des refroidissements continus jusqu’a température ambiante avec différentes
vitesses de refroidissement : 0.05° C/s, 0.1°C/s, 0.61° C/s,

— des paliers isothermes : 748 ° C, 708 ° C, 620 ° C, 477° C et 424 ° C. Les tem-
pératures indiquées sont des températures obtenues a partir de la mesure du
thermocouple positionné au dessus de I’échantillon, valeurs corrigées a partir
des calibrations préalables. En fin de traitement, I’échantillon est refroidi le
plus rapidement possible jusqu’a température ambiante.

Les cycles thermiques correspondant a ces essais sont représentés schématiquement
sur la figure 2.10a et b.

a) 1)
Mise en solution
920°C, 15 min
Refroidissement naturel : S°C/s

Température (°C)

Température de transformation

Température (°C)

, Refroidissement

,Chauffiage (0.5°C/s) /" naturel : 5°Cis

Temps (s) Temps (s)

F1G. 2.10 — Cycles thermiques effectués pour 1’étude de la transformation de phase
f—a+p de lalliage Til7 (a) en condition isotherme et (b) en condition aniso-
therme.

Nous avons également étudié 'influence du chemin thermique sur la transforma-
tion f—a+ 3 en réalisant des revenus a partir d’un état Smétastable & température
ambiante. Pour ces essais, seule ’étape du revenu a été analysée par diffraction
des rayons X. L’état Smétastable a été obtenu aprés une mise en solution & 920 ° C
de 15 min, suivie d’une trempe jusqu’a température ambiante. Celle-ci a été réali-
sée préalablement au laboratoire dans un four sous vide dans le but de limiter au
maximun 'oxydation et la contamination en oxygéne de la surface des échantillons.
La figure 2.11 montre le schéma des cycles thermiques.

Les influences de la température de revenus et de la vitesse de chauffage ont
été étudiées. Les revenus ont été réalisés a trois températures :443 " C, 520° C

61



CHAPITRE 2 : Alliages étudiés et méthodes d’analyse

et 640 ° C. Pour chacune de ces températures de revenu, nous avons utilisé deux
vitesses de chauffage : 0,7°C/s et 3,5°C/s.

Température ("C)

F1G. 2.11 — Cycles thermiques effectués pour I’étude de la transformation de phases
f—a—+( de 'alliage Til7 au cours du revenu & différentes températures : 443 ° C,
520 ° C et 640 ° C et avec trois vitesses de chauffage : 0,7°C/s et 3,5°C/s

2.3 Suivi des cinétiques de transformations de phases
de I’alliage Til7 par résistivimétrie électrique

Dans le cas des alliages de titane, nous avons également utilisé la résistivimé-
trie électrique pour déterminer les cinétiques de changements de phases. Comme
son nom l'indique, cette technique consiste & mesurer 1’évolution de la résistivité
électrique du matériau au cours de traitements thermiques. Cette méthode est
donc une méthode indirecte pour d’accéder aux cinétiques de transformation. Il
doit étre noté également que toutes évolutions de résistivité sont trés sensibles a
Papparition de défauts de trempe, de la densité de dislocations et de la taille de la
cristallinité.

Cette technique a été développée au laboratoire, pour I’étude des transformations
de phases au cours de traitements thermiques pour différents alliages : aciers,
alliages de titane et alliages d’aluminium [2,3,6,57,58|. Pour lalliage Til7, nous
avons pu disposer des résultats de J. Da Costa-Texiera [8], qui a déterminé les
évolutions des phases au refroidissement en condition de transformation isotherme
et anisotherme a partir d’une remise en solution a 920 ° C.

La méthode utilisée est la méthode dite "a quatre points". La figure 2.12 pré-
sente le schéma du principe.

62



CHAPITRE 2 : Alliages étudiés et méthodes d’analyse

Echantillon

I (amenée de
courant)

Thermocouple <]

ddp

F1G. 2.12 — Schéma de principe du montage & quatre points utilisé pour le suivi
de la résistivité électrique.

Dans le cas de notre étude, nous avons utilisé des échantillons cynlindriques de
longueur 30 mm et de diameétre 3 mm.

Les échantillons sont traversés par un courant électrique constant (1 A), amené
par deux fils de platine soudés par points aux extrémités de 1’échantillon. La dif-
férence de potentiel est mesurée a l'aide de deux autres fils de platine dans la
zone centrale de ’échantillon et entre les fils d’amenée de courant. Ceux-ci étaient
espacés d’environ 20 mm. Pour améliorer la sensibilité de la mesure, celle-ci est
amplifiée. Le signal est converti en un signal numérique par I'intermédiaire d’une
carte d’acquisition et 'acquisition se fait par le calculateur. L’échantillon et les
fils d’arrivée de courant et de mesures de tension sont placés sur un support dila-
tométrique du dilatométre & cycle rapide (DCR) mis au point par le LSG2M. Le
systéme de chauffage par rayonnement (composé de 4 lampes halogénes disposées
autour de I’échantillon) permet de réaliser des traitements thermiques avec des
vitesses de chauffage pouvant atteindre 10 ° C/s. Le controle de la température de
consigne est assuré par un calculateur paramétré par trois coefficients Proportion-
nel Intégrale Dérivée : PID. La température de ’échantillon est controlée grace a
un thermocouple de type S soudé a sa surface par point. Le refroidissement se fait
par gaz (He, Ar ou Air comprimé). L’ensemble de I'essai est réalisé sous vide secon-
daire (107*-107° mbar) permettant ainsi de limiter 'oxydation des échantillons.
Nous avons été amenés a utiliser cette technique, comme la thermodilatométrie,
pour ’étude de I’évolution du comportement, au revenu, de la phase Smétastable.
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2.4 Analyse microstructurale

La caractérisation des microstructures obtenues aprés traitement a nécessité
I'utilisation de différentes techniques de microscopie. Celles-ci nous ont permis
d’accéder a des informations comme la forme, la taille et la structure cristalline
des précipités.

Dans cette partie, nous détaillerons les modes d’observation mis en oeuvre pour
analyser les microstructures a différentes échelles. Cette description prendra éga-
lement en compte le protocole utilisé pour la préparation des échantillons.

2.4.1 Observation des microstructures

Pour les faibles grandissements (jusqu’a x1000), les observations métallogra-
phiques sont effectuées sur un microscope optique Axioplan 2 Imaging ZEISS.
Pour compléter ces observations en microscopie optique, nous avons aussi utilisé
un microscope électronique a balayage muni d’un canon a effet de champ (XL30S
FEG PHILIPS). Ce dernier nous a permis d’observer les microstructures a des
grandissements jusqu’a x 150 000.

2.4.2 Préparation des échantillons

La préparation des échantillons en vue de ’analyse par microscopie optique ou
électronique a balayage se déroule de la maniére suivante :
— 1"¢étape : Aprés traitements thermiques, les échantillons ont été tronconnés
(micro-trongonneuse LABOTOM-3 de STRUERS).

— 2™M¢étape : Enrobage de I’éprouvette dans une résine phénolique

— 3™¢¢étape : Polissage mécanique sous eau et sur papier abrasif jusqu’au grade
4000 (polissage automatique LABOPOL-5 de chez STRUERS).

— 4™¢¢tape : Polissage de finition : pour 'alliage de titane Til7, nous avons
utilisé un feutre de granulométrie 1 pum avec une solution d’OPS modifiée
(solution de silice colloidale diluée avec 30% de H»O). Dans le cas des aciers,
nous disposions de 3 feutres de granulométries décroissantes : 6um, 3um et
1pm).

Apres polissage des échantillons, la microstructure a été révélée a 'aide de
différents réactifs d’attaque selon le matériau étudié. Nous avons utilisé le réactif
dit de KROLL pour l'alliage Ti17. Il se compose d’un mélange de 90% H,0, 5%
HF et de 5% H,0; (en volume) et attaque la phase a.
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Chapitre 3

Transformations au cours du
chauffage

3.1 Introduction

Pour I'étude des cinétiques de transformation, nous avons souhaité, dans un

premier temps, aborder I’évolution des phases en fonction de la température dans
des conditions proches de I’équilibre thermodynamique. Pour cela, nous avons étu-
dié la transformation a+3 — 3 au cours d’un chauffage lent dans le but de se
rapprocher au mieux de I’équilibre. Nous avons été amenés a étudier trois alliages
différents : le Til7, le Ti64 et le Ti6242. La diffraction des rayons X nous a permis
d’obtenir le suivi de la fraction massique des deux phases et 1’évolution de leurs
parameétres de maille.
Dans une premiére partie, nous décrivons les évolutions des phases obtenues au
cours du chauffage lent dans le cas des trois alliages. Les résultats sont comparés
aux évolutions calculées avec le logiciel Thermo-Calc® en utilisant la base de don-
nées de Saunders [59]. Dans la derniére partie, nous analysons les évolutions des
paramétres de maille des phases en présence. Puis nous présentons l'influence de
la vitesse de chauffage sur la cinétique de transformation de phase.

3.2 Cinétiques d’évolutions proches de ’équilibre

La figure 3.1 montre les évolutions des fractions massiques de phase « obtenues
au cours du chauffage lent et en fonction de la température pour les trois alliages.
Dans le cas de P'alliage Ti17, nous avons utilisé une vitesse de chauffage de 0,5° C/s.
Pour les alliages Ti64 et 6242, les vitesses sont plus faibles et égales a 0,08 ° C/s.

Toutes les courbes présentent la méme allure. Dans le cas de l'alliage Til7,
le taux de phase « reste constant et égal & 62 %m jusqu’a 600 ° C. Entre 600 " C
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F1G. 3.1 — Evolutions de la fraction massique de phase « en fonction de la tempé-

rature pour les trois alliages (Ti17, Ti6242 et Ti64) obtenues par DRX au cours
d’un chauffage lent.

et 900° C, f, diminue de maniére continue, traduisant ainsi la dissolution de la
phase a. Au cours de la diminution de f,, nous pouvons également observer un
changement de pente a environ 820 ° C.

Dans le cas des alliages Ti64 et Ti6242, les évolutions du taux de phase a sont
similaires. Néanmoins, en comparaison avec l'alliage Til7, les courbes montrent
que les fractions massiques de phase «, obtenues a température ambiante, sont
supérieures et égales a 90%m. De plus, les courbes montrent une diminution du
taux de phase a aux températures plus élevées.

Ces différences sont directement liées a la composition chimique des alliages (cf
tableau 3.1). Les alliages Ti64 et Ti6242 étant beaucoup plus riches en éléments
agénes (avec aluminium équivalent de 8 %m et de 7.68 %m respectivement et un
molybdéne équivalent de 2.66 %m et de 2 %m respectivement) que 'alliage Til7,

présentent une température de transus plus élevée (73~1000 °C) et une fraction
de phase o a température ambiante supérieure.

Dans un second temps, les évolutions obtenues peuvent étre comparées aux
variations du taux de phases « calculées avec le logiciel Thermo-Calc® en utilisant
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Ti 17 Ti Al Mo Cr Sn Zr Oq g
(%poids) 82,9 5,03 4,03 399 1,99 1,97 1225 ppm 830°C

Ti 64 Ti Al \Y Fe N c Oq H T3
(%poids) 894 6 4 0,3 0,03 0,08 0,2 150ppm 990 ° C
Ti6242 Ti Al Mo Zr Sn Si O T3

(%poids) 85,9 6 2 4 2 0,01 0,01 1000° C

TAB. 3.1 — Composition nominale des trois alliages Til7, Ti64 et Ti6242.

la base de données Saunders [59]. Les résultats sont présentés sur les figures 3.2a,
b et c.

= Thermo-Calc
<= DRX

s0 b =—Thermo- Cale

e DRX

R R T P

[ Alliage T3 17 | Alliage Ti 6242

Fraction massique de phase o (%om)
Fraction massique de phase o (%am)
Fraction massique de phase o (%m)

Température (°C) Temperature (C) Temperature (1C)

F1G. 3.2 — Comparaison des évolutions de f, en fonction de la température pour
trois alliages (Til7, Ti6242 et Ti64) obtenues par DRX et calculées avec Thermo-
Calc®.

La comparaison entre I’évolution du taux de phase a déterminée par diffraction
des rayons X avec celle calculée a ’aide du logiciel Thermo-Calc® montre un assez
bon accord pour les trois alliages. Néanmoins, dans tous les cas, des écarts sont
observés.

Dans le cas de P'alliage Til7 et dans le domaine de température (600 ° C - 950 * C),
fao calculée est plus élevée que celle mesurée pour les températures inférieures a
820 ° C. Nous pouvons noter que cet écart est plus important aux basses tempé-
ratures et atteint une valeur de 0,13 a 600" C. A 820° C, les fractions massiques
expérimentales et calculées sont égales. A partir de 820° C, f, mesurée devient
supérieure & f, calculée.

Dans le cas de l'alliage Ti64, aux températures inférieures a 875 ° C, le taux de
phase a mesuré expérimentalement est inférieur a celui calculé. L’écart mesuré
est de 5 %m a 400 ° C. Cet écart diminue lorsque la température augmente et les
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évolutions de f, mesurées et calculées sont trés voisines a partir de 875 ° C. Dans le
cas de l'alliage Ti6242, la comparaison des deux évolutions montre également des
écarts aux basses températures. Comme pour les alliages précédents, f, mesurée
est inférieure & f, calculée. L’écart obtenu (7%m) reste constant jusqu’a 975° C
et diminue aux températures plus élevées.

Plusieurs raisons peuvent expliquer les différences observées. Tout d’abord, a
basse température, les écarts peuvent, d’une part étre associés a I’état hors équi-
libre des matériaux brut de réception; d’autre part, nous ne pouvons écarter le
fait que la base de données ne puisse pas décrire parfaitement 1’équilibre thermo-
dynamique a ces températures plus basses, notamment pour les alliages trés alliés.
Dans le domaine de variation rapide de la fraction de phase «, les données sont
cependant assez proches. Aux températures les plus élevées, 'alliage Til7 présente
un écart entre le calcul Thermo-Calc® et les résultats expérimentaux. Pour cet al-
liage, il y a un effet de la vitesse de chauffage, qui méme considérée lente, entraine
un décalage des cinétiques vers les plus hautes températures. Pour mettre claire-
ment en évidence 'effet de la vitesse de chauffage, nous avons étudié la cinétique
de changement de phase au cours d’'une montée en température d’'un échantillon
d’alliage Til7 chauffé rapidement avec une vitesse de 7,5° C/s. Les résultats sont
exposés dans la partie 3.4.

Pour les trois alliages, nous pouvons observer qu’un faible pourcentage (<3%m)
de phase « subsiste aux températures élevées. L’origine de ces différences est I'effet
de l'oxygéne. En effet, 'oxygéne est un élément agéne. Dans le cas de nos essais,
les traitements thermiques étant réalisés a 1’air, une fine couche d’oxydation s’est
formée a la surface des échantillons d’une part et 'oxygéne diffuse a l'intérieur
de I'échantillon entrainant la formation d’une zone de quelques pm, enrichie en
oxygéne. Cette zone aura donc une température de transus [ plus élevée que
le coeur de I’échantillon et contiendra de la phase «, méme aux températures
supérieures a la température de transus de l'alliage Til7, comme le montre la
figure 3.3.

Nous avons noté précédemment que dans le cas de I'alliage Til7, ’évolution de
fo présentait un changement de pente a 820 ° C, au cours de la dissolution de la
phase «. Cette discontinuité est associée a la microstructure initiale duplex de la
phase a, qui est composée de précipités de morphologies équiaxes et de morpho-
logies lamellaires (fig.3.4). Entre 600 ° C et 820 ° C, c’est principalement les préci-
pités lamellaires qui sont dissous. En revanche, a partir de 820 ° C, la dissolution
concerne principalement les précipités globulaires. Des observations microstructu-
rales réalisées sur des échantillons chauffés respectivement jusqu’a 760 ° C (fig.3.5a)
et 860 ° C (fig.3.5b) avec la méme vitesse de chauffage (Vc=0,5" C/s) puis trempés
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F1G. 3.3 — Micrographie optique de 'alliage Til7 obtenue aprés remise en solution
a 920 ° C pendant 15 min.

jusqu’a température ambiante confirment ces différences. La figure 3.5b montre
clairement que les précipités lamellaires ont totalement été dissous a 860 ° C, alors
que les précipités globulaires sont encore présents.

F1aG. 3.5 — Micrographie MEB-SE montrant (a) la microstructure d’un échantillon
chauffé 4 760 © C avec une vitesse de 0,5 ° C/s puis trempé, (b) la microstructure ob-
tenue aprés un chauffage jusqu’a 860 ° C avec une vitesse de 0,5 ° C/s puis trempé.
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3.3 Evolution des paramétres de maille des phases
a et 3

Comme nous I'avons mentionné précédemment, la diffraction des rayons X per-
met d’avoir accés aux parameétres de maille des phases. Le tableau 3.2 rassemble les
valeurs des paramétres de maille des phases a et 5 obtenues & basse température,
a l’état initial pour les trois matériaux.

Alliage a’ (A) & (A) al (A)
(£107* A) (£1072 A) (£107° A)

Til7 (55° C) 2,9344 4,68 3,23314

Ti64 (50 ° C) 2,9249 4,67 3,21670

Ti6242 (30°C)  2,9368 4,69 3,26449

TAB. 3.2 — Parameétres de maille a,, ¢, et cg mesurés a basse température, a 1’état
initial pour les trois alliages.

Dans la suite de cette partie, nous présentons les variations relatives des pa-
ramétres de maille des phases o et § en fonction de la température, obtenues au
cours du chauffage pour les trois alliages.

Nous avons déterminé les variations relatives de chaque paramétre de maille
(da/a), (dc/c) de la phase « et (da/a) de la phase 3, de la maniére suivante :

da Ay — a’
Sy = (—)y = — 2 x 100 3.1
o= ()= 2 .1)
Sy = (26, = Ca= % 100 (3.2)
Co = (—)a = .
c A
say = (14, = 2= % 100 (3.3)
a = —_— = .
B a B a%
ol ag, c et ay sont les valeurs des paramétres de maille des phases o et 3

obtenues a des températures proches de la température ambiante & 1’état initial.

Le tableau 3.3 regroupe les valeurs des paramétres de maille a®, ? et a% utilisées

o) o
pour déterminer leurs variations relatives. Les paramétres de maille de référence
ont été pris a 412 ° C pour l'alliage Ti64 et a 100 ° C pour l'alliage Ti6242.
Nous pouvons observer que les paramétres de maille a, et ag possédent un
niveau de précision élevé, comparé a celui de ¢,. La faible précision pour la mesure

de ¢, est due au fait que lors de 'affinement avec la méthode de Rietveld, seul un
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Alliage a’ (A) A (A) af (A)
(£10~* A) (%1072 A) (£107° A)

Til7 (55° C) 2,9344 4,68 3,23314

Ti64 (412° C) 2,9365 4,69 3,23725

Ti6242 (100°C)  2,9372 4,69 3,26450

a? (0%
relatives et pour les trois alliages.

TAB. 3.3 — Paramétres de maille a, c), et c utilisés pour déterminer les variations

pic associé a la diffraction du plan (002) de la phase « est présent dans la gamme
angulaire considérée du diffractogramme.

3.3.1 Alliage Til7

Sur la figure 3.6, nous avons reporté les variations relatives des paramétres de
maille a et ¢ de la phase « et a de la phase 3 obtenues au cours du chauffage pour
Ialliage Til7. Dans ce cas, la vitesse de chauffage était de 0,5° C/s.
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F1G. 3.6 — Variation relative des paramétres de maille et évolution de la fraction

massique de phase a en fonction de la température au cours du chauffage avec une
vitesse de 0,5° C/s.

Entre la température ambiante et 500 ° C, les paramétres de maille des deux
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phases augmentent de maniére sensiblement linéaire. La variation moyenne du
paramétre de maille a, en fonction de la température est de 9,6x107°K~! et
celle du parameétre ag est de 10,3x107 9K ~!. Cette augmentation correspond a la
dilatation du réseau cristallin provoquée par la montée en température. A partir
de 600 " C, ag dévie du comportement linéaire, avec une dérivée seconde positive.
Nous pouvons observer que 'accroissement du paramétre de maille ag se produit
lorsque f, diminue. Concernant la phase «, a, continue & augmenter de maniére
sensiblement linéaire jusqu’a la température de mise en solution. Le paramétre c,
montre, quant & lui, un comportement différent de celui observé pour a,. En effet,
son évolution au cours du chauffage, montre deux changements de pente, & 500 ° C
pour le premier et & 820 ° C pour le second. Son évolution peut donc étre divisée
en trois parties. La premiére partie est située entre la température ambiante et
500° C, durant laquelle, ¢, augmente linéairement avec la température et avec
une variation moyenne égale a 10,3x107°K L. Durant la deuxiéme partie, entre
500° C et 820° C, ¢, augmente toujours de maniére sensiblement linéaire mais
avec une pente plus élevée et égale 4 2x 107K 1. La troisiéme partie est localisée
aux températures supérieures a 820 ° C, durant laquelle nous pouvons observer une
augmentation brutale de c,.

3.3.2 Alliage Ti64

Les variations relatives des paramétres de maille obtenues au cours du chauffage
de 'alliage Ti64 avec une vitesse de 0,08 ° C/s sont présentées figure 3.7. Seules des
mesures & des températures supérieures a 400 ° C ont été reportées sur la figure.

Dans le cas de I'alliage Ti64, les paramétres de maille présentent des compor-
tements légérement différents de ceux observés pour 'alliage Til7. Les paramétres
de maille a, et ¢, augmentent de maniére non linéaire. En effet, ils augmentent
avec une dérivée seconde positive. Les pentes moyennes obtenues pour différentes
gammes de températures sont présentées dans le tableau 3.4.

Intervalle 0ag 0Cq
de température x107% K=! x1076 K—!
80°C-450"C 9.5 9.8
80°C -500°C 10,3 10,7
80°C -600°C 10,8 11,2

TAB. 3.4 — Variation moyenne des paramétres de maille a et ¢ de la phase o au
cours du chauffage avec une vitesse de 0,08 ° C.

Le parameétre de maille ag augmente quant a lui linéairement avec la tempéra-
ture et ce jusqu’a 450 ° C. La pente moyenne mesurée entre 80 ° C et 450 ° C est de
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F1G. 3.7 — Variation relative des paramétres de maille et évolution de la fraction
massique de phase « en fonction de la température au cours du chauffage avec une
vitesse de 0,08 ° C/s (alliage Ti64).

9,6 x107®K 1. Ces valeurs de variations moyennes sont en bon accord avec celles
rapportées de la littérature [60-63].

La premiére différence observée par rapport a I’alliage Til17, concerne I’évolution du
parameétre de maille ag. En effet, a partir de 450 ° C, ag diminue et atteint un mini-
mum & 575 ° C. Il peut étre noté que la diminution de ag se produit avant méme que
la dissolution de la phase o ne commence. Ensuite, aux températures supérieures a
575 ° C, ag réaugmente fortement avec une pente moyenne de 6,7x107°K !, ¢’est
a dire 6 fois plus grande que celle observée & basse température.

Entre 800 et 875 ° C, ’évolution de a, montre une légére discontinuité. En effet,
a, reste sensiblement constant dans cette gamme de température. Aux tempéra-
tures supérieures, il réaugmente avec une pente plus élevée et égale & 18 x 1076 K1,
Le paramétre c, montre, quant & lui, le méme comportement que celui observé dans
le cas de I'alliage Til7. Il augmente de maniére sensiblement linéaire et quitte la
linéarité avec une dérivée seconde positive a partir de 650 ° C. Entre 650 C et
900 ° C, la variation moyenne de c, est plus élevée que celle mesurée aux basses
températures. A partir de 900 ° C, le paramétre ¢, augmente brutalement.
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3.3.3 Alliage Ti6242

La figure 3.8 montre les variations relatives des paramétres de maille des deux
phases obtenues au cours du chauffage avec une vitesse de 0,08 ° C/s.
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F1G. 3.8 — Variation relative des paramétres de maille et évolution de la fraction
massique de phase a en fonction de la température au cours du chauffage avec une
vitesse de 0,08 ° C/s de l'alliage Ti6242.

Jusqu’a 600 ° C, les variations linéaires des paramétres de maille des deux phases,
dues a leffet de la température, sont du méme ordre de grandeur que celles ob-
tenues précédemment dans le cas de 'alliage Ti64. Pour la phase o, da, et dc,
sont égales & 10,2 x107°K~!. La valeur dag est légérement inférieure et égale a
10x107°K 1. Comme dans le cas de lalliage Ti64, 'évolution du paramétre ag
montre une discontinuité au cours du chauffage entre 590 ° C et 650 ° C, alors que f,
reste sensiblement constant. Celle-ci est moins accentuée que celle rencontrée pour
lalliage Ti64. Aux températures supérieures a 650 ° C, lorsque le taux de phase
« diminue, ag augmente fortement avec une variation moyenne de 3,6x1075K .
Concernant la phase «, le paramétre de maille a, augmente linéairement jusqu’a
1000 " C. Le paramétre ¢, montre le méme comportement que celui observé pour
les deux autres alliages. A partir de 650 ° C, celui-ci quitte la linéarité et augmente
fortement aux températures élevées proches de 1000 ° C.
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3.4 Alliage Til7, influence de la vitesse de chauf-
fage

Aprés avoir étudié 1’évolution de la cinétique de dissolution de la phase a au
cours d’un chauffage lent, nous avons voulu étendre cette étude en nous intéressant
a 'influence de la vitesse de chauffage. Ceci a été réalisé uniquement pour l'alliage
Til7, pour une vitesse de chauffage égale & 7,5° C/s.

La figure 3.9 montre ’évolution de la fraction massique de phase a obtenue
en fonction de la température, au cours du chauffage avec une vitesse rapide de
7,5° C/s. Pour comparaison, nous avons reporté 1’évolution de f, obtenue avec une
vitesse de 0,5° C/s.
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F1G. 3.9 — Evolutions de la fraction massique de phase o en fonction de la tempé-
rature obtenues au cours du chauffage lent (0,5° C/s) et au cours d’un chauffage
rapide (7,5° C/s) (alliage TilT).

A Tétat initial, ’échantillon utilisé pour réaliser 1'essai en chauffage rapide,
présente une fraction massique de phase a supérieure a celui utilisé pour réaliser
I'essai en chauffage lent. Ceci est du au fait que les deux échantillons proviennent
de deux lots de matiéres différentes. Néanmoins, les traitements post forgeages ef-
fectués sur les matériaux sont les mémes. La température de transus du matériau
provenant du second lot est environ égale a 890 ° C (déterminée par thermodilato-
métrie, au cours d’un chauffage avec une vitesse de 1°C/s, alors qu’elle était de
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880 ° C pour le premier lot). La température de transus doit donc étre légérement
inférieure & cette valeur. La comparaison des deux cinétiques met clairement en
évidence l'effet de la vitesse de chauffage, méme en tenant compte d’un décalage
des courbes d’équilibre de 10 ° C. Comme attendu, pour la vitesse de chauffage de
7,5°C/s, la cinétique de dissolution est décalée vers les hautes températures. f,
ne commence & diminuer qu’a partir de 666 ° C. La dissolution de la phase « est
totale dans ce cas, lorsque la température atteint 940 ° C.

Les figures 3.10a et b montrent, quant & elles, les variations des paramétres
de mailles des phases a et 3 en fonction de la température, obtenues lors du
chauffage a vitesse rapide. Pour comparaison, nous avons reporté sur ces figures,
les évolutions de la fraction massique de la phase a obtenues au cours du chauffage
lent, ainsi que les évolutions de leurs paramétres de maille.

Les variations des paramétres de mailles des deux phases, obtenues au cours
du chauffage rapide, ont une évolution similaire a celles obtenues au cours du
chauffage lent. Cependant, leurs variations, et notamment les températures ot les
non linéarités sont observées, sont décalées vers les plus hautes températures. Ceci
montre la liaison entre la non linéarité et la cinétique de dissolution de la phase
a. Le paramétre a, augmente linéairement avec la température jusqu’a 870 ° C.
A partir de 870 ° C, a, quitte la linéarité avec une dérivée seconde positive et ce
jusqu’a 940 ° C. 1l peut étre noté que cette augmentation non linéaire de a,, n’avait
pas été observée lors du chauffage lent.

3.5 Discussion

Les résultats obtenus par diffraction des rayons X sont riches et permettent de
caractériser la cinétique de transformation, mais aussi I’évolution des paramétres
de maille. De tels résultats ont également été obtenus par Elmer et al [61] sur
I'alliage Ti64 et par Malinov et al [64] dans le cas de l'alliage Ti6242. Dans un
premier temps, nous discutons les résultats concernant les paramétres de maille
pour ensuite discuter les cinétiques de transformation. Différentes origines peuvent
expliquer les variations des paramétres de maille. Ce sont : (i) les variations de
température, (ii) les variations de composition chimique des phases en présence
ou encore (iii) les évolutions des états de contrainte dans les phases. Dans des
conditions d’équilibre thermodynamique, la composition chimique des phases varie
lorsque la température varie et que le taux de phase varie. Pour comprendre les
évolutions des paramétres de maille mesurées, nous devons estimer les évolutions
des paramétres de maille dues a la température et celles liées aux variations de
composition chimique. Celles liées aux états de contraintes sont plus difficilement
estimables sans des analyses par modélisation micromécanique.
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F1G. 3.10 — Variations relatives des paramétres de maille (a) de la phase (§ et (b)
de la phase « en fonction de la température, obtenues au cours du chauffage lent
(avec une vitesse de 0,5 ° C/s) et du chauffage rapide (avec une vitesse de 7,5° C/s)
de 'alliage Til7.

3.5.1 Influence de la température

Pour estimer les évolutions des paramétres de maille en fonction de la tem-
pérature, nous pouvons nous intéresser a celles d’un monocristal de titane pur.
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Ainsi, pour le monocristal de titane pur, les variations de a et ¢ sont linéaires sur
tout le domaine de température étudié [65]. On peut donc faire hypothése que
les variations non linéaires des paramétres de maille des alliages ne peuvent étre
attribuées qu’a des variations de composition chimique ou d’état de contrainte.

3.5.2 Influence de la variation de la composition chimique
et des états de contrainte dans les phases

3.5.2.1 Alliage Til7

Concernant la phase 3, nous avons observé que le paramétre de maille ag aug-
mentait avec une dérivée seconde positive a partir de 600 ° C. En comparant les
variations du parameétre ag avec I'évolution de la fraction massique de phase «a
en fonction de la température, il apparait que cette augmentation continue de ag
se produit lors de la diminution de f,. Ceci permet donc d’affirmer que les va-
riations de ag a partir de 600 ° C sont dues, d'une part a la dilatation thermique
et d’autre part, a la variation de composition chimique de la phase (§ ayant lieu
durant la dissolution de la phase a. Comme il y a partition des éléments d’alliage
entre les phases « et 3, la dissolution de a conduit & une modification de la com-
position chimique de la phase 3. Pour lalliage Til7, L. Hericher [9] a réalisé des
mesures quantitatives de compositions chimiques des phases « et 3 a ’équilibre
entre 700 ° C et la température de transus, par microanalyse chimique (Microsonde
de Castaing). Il a ainsi pu observer que les concentrations en Mo et en Cr de la
phase [ varient respectivement de 1,9%at a 4,3%at et de 3,8%at a 8,2%at, lorsque
la température varie de 870 ° C a 700 ° C.

Pour analyser plus en avant la variation du paramétre de maille ag entre 600 ° C
et 900 ° C avec celles de la composition chimique de la phase (3, nous avons calculé
les changements de composition chimique des phases a I’équilibre entre 600 ° C et
880 ° C, par I'intermédiaire du logiciel Thermo-Calc®. Comme la phase (3 est com-
posée majoritairement de titane, de molybdéne et de chrome, nous nous sommes
principalement intéressés aux variations de la teneur de ces trois éléments. Sur
la figure 3.11, nous avons reporté les évolutions calculées des concentrations mas-
siques de titane, de molybdéne et de chrome en fonction de la température, dans
la phase (8 entre 600 ° C et 880 ° C.

Les résultats obtenus sont en bon accord avec les variations du paramétre de
maille ag. Entre 600 " C et 880 ° C, les concentrations massiques de titane, de mo-
lybdéne et de chrome varient de maniére significative. Le molybdéne diminue de
14x 1072 4 4,5x 1072 et le chrome, quant & lui, diminue de 13x 1072 4 4x 1072
entre 627 ° C et 875° C. Au contraire, le concentration massique de I’élément ti-
tane augmente de 67,5x 1072 4 82,4x 1072 dans le méme intervalle de température.
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F1G. 3.11 — Evolution de la concentration massique des éléments Ti, Mo et Cr en
fonction de la température et a I’équilibre, dans la phase 3, calculée avec le logiciel
ThermoCalc® en utilisant la base de données Saunders [59).

Du point de vue structural, les résultats de la littérature [66-70] montrent
qu’une augmentation de la teneur en Mo et en Cr a pour effet de diminuer la va-
leur du parameétre de maille ag. Pour exemple, le paramétre de maille ag diminue de
3,268 A 2 3,236 A lorsque la teneur en molybdéne augmente de 9%m a 33%m [66].
Cette tendance est en bon accord avec le sens de variation de ag mesuré. En effet,
lorsque le paramétre de maille ag augmente entre 600 ° C et 875 ° C, nous calculons
bien, pour la phase 3 a I'équilibre thermodynamique, une diminution des teneurs
en Mo et en Cr.

Concernant la phase «, nous avons mentionné précédemment que 1’évolution
du paramétre de maille ¢, présentait un changement de pente a 500 ° C avec une
dérivée seconde positive. A partir de 800 ° C, lorsque f, diminue de 33%m a 3%m,
cet accroissement s’accentue encore davantage. Différentes origines peuvent expli-
quer le comportement complexe de ¢,. Ce comportement non linéaire peut résulter
d’un changement de la composition chimique moyenne de la phase o dans le vo-
lume et/ou a des déformations élastiques.

Comme pour la phase 3, nous avons calculé ’évolution de la composition chi-

mique de la phase a en fonction de la température, en condition d’équilibre entre
600 ° C et 875 " C. La figure 3.12 montre les résultats concernant les évolutions des
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concentrations massiques d’aluminium et d’oxygéne (éléments agénes) obtenues
en fonction de la température.
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F1G. 3.12 — Evolution de la concentration massique des éléments Al et O en fonction
de la température et a 1’équilibre, dans la phase «, par 'intermédiaire du logiciel
ThermoCalc® en utilisant la base de données Saunders.

Nous pouvons observer que lorsque la température augmente, les concentrations
massiques d’aluminium et d’oxygéne restent sensiblement constantes entre 600 ° C
et 750 ° C. C’est seulement a partir de 750 ° C que les concentrations massiques des
deux éléments commencent a varier. La teneur en oxygéne augmente de 1,66x 1073
%m a 0,499x 1072 %m lorsque la température varie de 627 ° C a 867 ° C. Dans la
méme gamme de température, 'aluminium augmente, quant a lui, de 5,36x 1072
%m 4 6,26x 1072%m. Ces valeurs correspondent & des variations relatives de 16,5%
pour I'aluminium et de 213% pour 'oxygéne. Du point de vue structural, 'oxygéne
est un élément interstitiel, qui, en s’insérant sur les sites octaédriques de la maille
hexagonale, aura pour conséquence une augmentation des parameétres de maille a
et ¢ [60]. Anderson et al. [71] a établi une variation des paramétres de maille a
et ¢ de la phase a a température ambiante en fonction de la teneur en oxygéne
comme suit : a, = ap+7x 107°nm/at. %0 et ¢, = cp+36x 107°nm/at.%0. Ces
relations étant valables pour des concentrations en oxygéne inférieures a 6 at.%.
L’augmentation importante du paramétre ¢, observée au dessus de 800 ° C peut
donc étre associée a I'augmentation de la teneur en oxygéne de la phase a. Pour
confirmer cette hypothése, nous avons donc utilisé les relations ci-dessus pour
calculer les variations du paramétre de maille ¢, en utilisant les évolutions de teneur
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en oxygeéne déterminées par le logiciel ThermoCacl®. L’effet de la température a
également été pris en compte dans le calcul en considérant une évolution de ¢, avec
la température égale & 10x 107K L. Les résultats sont présentés sur la figure 3.13.
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F1G. 3.13 — Evolution du paramétre de maille ¢, déterminé par DRX et calculé en
fonction de la température.

L’évolution du paramétre de maille ¢,, calculée & partir de la teneur en oxy-
géne issue de Thermo-Calc® met bien en évidence une augmentation de ¢, & partir
de 800 ° C. Cependant, pour les températures supérieures a 800 ° C, nous pouvons
observer que 'amplitude de variation de ¢, calculée est inférieure a celle de ¢,
mesurée. Il apparait donc que d’autres origines doivent étre prises en compte pour
expliquer une telle augmentation.

Aux températures supérieures a 800 ° C, nous pouvons considérer que les contraintes
internes sont largement relaxées par le mouvement des dislocations ou encore par la
migration des lacunes. La limite d’élasticité du mélange biphasé de 'alliage Til7
est de 50 MPa a cette température, pour une vitesse de sollicitation de 3.107%
s71 [72]. Une autre raison a prendre en compte concerne la contamination par
loxygéne de la surface de I’échantillon. En effet, a ces températures, 'oxygéne
venant de I'extérieur diffuse rapidement a la surface de ’échantillon et stabilise la
phase a. Cette phase a peut donc étre enrichie en oxygéne et son paramétre de
maille ¢ en est fortement affecté. ¢, mesuré correspond donc a une valeur moyenne
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de ¢, provenant de la phase o présente dans le volume de I’échantillon et de ¢,
provenant de la phase o dans les couches proches de la surface de I’échantillon.

Dans la gamme de température s’étalant de 500 ° C et 800 ° C, 'augmentation
non linéaire du parameétre de maille ¢, ne peut étre attribuée & un enrichissement
en oxygéne de la phase a présent dans le volume ou encore de surface due a
I'oxydation. En effet, dans cette gamme de température, la concentration massique
d’oxygéne dans la phase « reste constante et la fraction volumique de phase « est
élevée, conduisant ainsi & une faible perturbation de la mesure. De plus, la diffusion
de l'oxygeéne est trés limitée aux températures inférieures a 800 " C. En effet, le
coefficient de diffusion est de 5,3x 107'2 em?.s7! a 700° C et augmente a 850x
1072 em?.s71 2950 © C 73]. Enfin, I’évolution de f,, entre 500 ° C et 800 ° C montre
que la dissolution de la phase o concerne principalement les précipités aciculaires.
L’augmentation du parameétre c, peut donc étre attribuée a une différence de la
concentration en oxygeéne dans les précipités lamellaires et globulaires, conduisant
a une évolution du paramétre moyen mesuré et également a une relaxation des
contraintes élastiques.

3.5.2.2 Influence de la vitesse de chauffage

Comme attendu, la comparaison des évolutions des fractions massiques de
phase a montre que la cinétique de dissolution est décalée vers les plus hautes
températures lors d’un chauffage rapide. Les évolutions des paramétres de maille
sont cohérentes avec les cinétiques. En effet, les parameétres de maille ag présentent
la méme évolution que celle obtenue au cours d’un chauffage lent mais est décalée
vers les plus hautes températures. L’influence de I'oxygéne sur le paramétre c,
est bien mise en évidence lors du chauffage rapide a des températures plus éle-
vées. Néanmoins, il peut étre noté que 'augmentation brutale de ¢, présente une
amplitude moins élevée que celle observée lors du chauffage lent. Cette différence
d’amplitude peut étre associée a la vitesse de chauffage. En effet, dans des condi-
tions de chauffage rapide, I'enrichissement en oxygéne est moins important que
lors d’un chauffage plus lent.

3.5.2.3 Alliages Ti64 et Ti6242

Dans le cas des alliages Ti64 et Ti6242, nous avons observé que les paramétres
de maille présentent des comportements différents au cours du chauffage par rap-
port a ceux de |'alliage Til7.

Dans le cas de I'alliage Ti64, das montre une diminution entre 450 * C et 575 ° C.
Dans le cas de l'alliage Ti6242, un changement de variation de ag est également
observé entre 590 " C et 650 ° C. Pour les deux alliages, cette diminution a lieu
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alors que f, est sensiblement constante. Ensuite, ag réaugmente avec une varia-
tion moyenne toujours plus élevée que celle observée a basse température. Par
contre, cette augmentation de ag s’accompagne d’une diminution de f,.

Pour conforter ces résultats, nous pouvons signaler que Elmer et al [61] a ob-
tenu le méme comportement de ag lors d’expériences menées par diffraction des
rayons X a haute énergie au cours de chauffage d’un alliage Ti64.

Comme nous 'avons signalé précédemment, les variations de paramétres de
maille peuvent étre dues a la dilatation thermique, aux variations de composition
chimique des phases et a I’évolution de 1’état de contrainte dans les phases. La
variation de parameétre ag la plus simple a expliquer est 'augmentation impor-
tante de ag observée a partir de 575" C pour l'alliage Ti64 et a partir de 650 ° C
pour lalliage Ti6242. En effet, comme celle-ci se produit lors de la diminution de
fa, nous pouvons l'attribuer a la variation de composition chimique de la phase
(. Dans le cas de 'alliage Ti64, les éléments d’addition sont majoritairement le
vanadium (élément [géne) et I'aluminium (élément agéne). Nous avons donc réa-
lisé des calculs thermodynamiques pour déterminer I’évolution de la concentration
massique de ces deux éléments a P'équilibre (figure 3.14).
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F1G. 3.14 — Evolution des concentrations massiques des éléments V et Al en fonc-
tion de la température et a 1’équilibre, dans la phase « et dans la phase 3 détermi-
nées par l'intermédiaire du logiciel ThermoCalc® en utilisant la base de données
Saunders.

Dans le cas de la phase 3, il apparait clairement que la teneur en vanadium
varie de maniére significative entre 330 ° C et 1000 * C. En effet, celle-ci diminue de
0,85%m & 0,04%m (correspondant & une variation relative de 21,5) entre ces deux
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températures. L’aluminium varie également dans cette gamme de température.
L’amplitude de variation est nettement moins importante que celle observée pour
le vanadium. La fraction massique d’aluminium augmente avec la température et
présente une discontinuité a 600 ° C. La variation relative de concentration obtenue
entre 200 ° C et 1000 ° C est de 0,14.

Les résultats de la littérature [69, 74] ont montré que laugmentation de la
teneur en vanadium conduit & une diminution du parameétre de maille ag. Pour
exemple, ag diminue de 3.26 A 4 3.21 A lorsque la teneur en vanadium augmente
de 11 & 19%m. Nos résultats sont donc en bon accord avec ceux obtenus par ces
auteurs. La diminution de la teneur en V peut donc expliquer I'augmentation de
ag lors de la dissolution de «, auquel vient s’ajouter l'effet di a la température.

Pour l'alliage Ti6242, les éléments présents majoritairement sont ’aluminium,
le molybdéne, le zirconium et 1’étain. Les évolutions des concentrations massiques
de chacun des éléments présents dans chacune des phases sont tracées en fonction
de la température (figures 3.15a et b) pour des conditions d’équilibre.
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F1G. 3.15 — Evolution des concentrations massiques des éléments Al, Mo, Zr et Sn
en fonction de la température et a I'équilibre, dans la phase [ et dans la phase
«, déterminées par l'intermédiaire du logiciel ThermoCalc® en utilisant la base de
données de Saunders.

Les résultats montrent clairement que le molybdéne est I’élément dont la concen-
tration varie le plus dans la phase (. En effet, sa concentration massique diminue
de 0,87 a 0,02 lorsque la température augmente de 200 " C et 1000 " C. Les autres
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éléments tels que 'aluminium, le zirconium et I’étain voient leurs concentrations
varier également mais de maniére moins significative '. Nous pouvons donc sup-
poser que 'augmentation du parameétre ag aux températures supérieures a 650 ° C
est liée & la variation de la composition chimique de la phase 3 et plus précisement
a la diminution de teneur en molybdéne.

Les variations négatives du parameétre ag observées entre 450 * C et 575 ° C pour
I’alliage Ti64 et entre 590 ° C et 650 ° C pour 'alliage Ti6242 sont plus difficiles a
comprendre. Néanmoins trois origines peuvent les expliquer. La premiére concerne
la relaxation des contraintes internes apparues préalablement lors du traitement
post forgeage [61,75]. La deuxiéme raison peut étre attribuée a la croissance de
fo au cours du chauffage, dans le but de compenser un état hors équilibre du ma-
tériau de base. Enfin, la troisiéme possibilité d’explication peut étre la formation
d’une phase w, de structure hexagonale simple, & partir de la phase § au cours
du chauffage dans cette gamme de température [76]. Cette derniére origine peut
étre rapidement écartée car les diffractogrammes n’ont pas mis en évidence de pics
caractéristiques de la phase w. De plus, le domaine de température de variation ne
correspond pas a celui de la formation de la phase w. Les deux premiéres origines
étant les plus probables, nous allons les discuter séparemment.

Dans le cas de lalliage Ti64, Elmer et al. [61, 75| explique le comportement
de ag par un changement de I'état de contraintes résiduelles dans les phases «
et (. A I’état initial, la phase § peut présenter des niveaux de contraintes rési-
duelles élevées. Ces derniéres peuvent étre apparues lors du refroidissement depuis
la température de mise en solution au cours du traitement post forgeage, a cause
de la déformation de transformation due a la différence de densité des phases «
et 3 |75,77] d’une part, et a la différence des coefficients de dilatation thermique
des deux phases d’autre part. Lors du refroidissement, le volume atomique de la
phase 3 diminue plus rapidement que celui de la phase «a. Cette différence génére-
rait ainsi des contraintes de traction dans la phase 3. Lors du chauffage suivant,
les contraintes de traction dans la phase 3 seraient relaxées a partir de 500 ° C et
entraineraient une diminution de ag.

Dans le cas de l'alliage Ti64, nous avons comparé les variations moyennes des
paramétres de maille des phases, obtenues au cours du chauffage a partir de ’état
initial entre 25 ° C et 450 ° C, a celles obtenues dans le cas du titane pur. Nous avons
utilisé, comme référence, les variations des paramétres de maille des deux phases
du titane pur, car celles-ci ont été déterminées dans des états monophasés a ou
2. Pour ag, nous avons utilisé la valeur de dag déterminée par Murray et al. [78]

Lattention aux différences d’échelle de lecture.
2en supposant également que les phases 3 et a soient dans des états non contraints.
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entre 1500 ° C et 900 ° C. Celle-ci est égale & 13,9x107°K~1. Pour le paramétre
a4, la valeur de da, correspond a celle déterminée au cours du chauffage entre
100° C et 600°C dans un état monophasé a et égale a 9,2x107SK~! [78]. La
figure 3.16 montre la comparaison des variations des parametres de maille ag et
aq du titane pur et de notre alliage, en fonction de la température. Cette figure
est une représentation schématique.
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F1G. 3.16 — Comparaison des variations moyennes des parameétres de maille ag et
a., mesurées et comparées a celles obtenues dans le titane pur.

La variation moyenne de ag de l'alliage, mesurée lors du chauffage est plus
faible que celle obtenue pour le titane pur. Celle de a,, est, quant a elle, similaire a
celle du titane pur. En supposant qu’il y ait une relaxation des contraintes lors du
chauffage avant la dissolution de la phase «, on devrait observer un changement
de pente positif, a partir de 450 ° C au cours de I’évolution de ag, dans le but de re-
joindre la variation de ag non contraint. Or, les résultats montrent une diminution
(cf. fig. 3.7), Porigine de ce comportement ne peut donc pas étre expliquée par une
relaxation des contraintes. Nous pouvons attribuer le plus faible coefficient de di-
latation de la phase 3 & une mise en compression de cette phase due a la différence
des coefficients de dilatation. En effet, 3 se dilatant plus que «, une contrainte
de compression va s’ajouter aux contraintes existantes. Ceci s’accompagne d’une
mise en traction dans la phase a et un coefficient de dilatation apparent supérieur
a celui du titane pur.
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CHAPITRE 3 : Transformations au cours du chauffage

Nous avons montré précédemment que, a I’état initial, les fractions de phase «
mesurées sont inférieures a la fraction de phase a d’équilibre (cf figure 3.2) pour
les trois alliages. Si les calculs thermodynamiques sont pertinents, il existe alors
une force motrice pour transformer la phase 3 métastable en phase o tant que le
taux de phase a n’a pas atteint la valeur prévue par ’équilibre. Cette force mo-
trice correspond a la différence du taux de phase § du matériau de base et de celui
prévu a I’équilibre. Si cette transformation se produit par diffusion, elle entraine
une variation du parameétre de maille ag a cause de la variation de la composi-
tion chimique de la phase 3. Dans le cas de 'alliage Ti64, I’évolution du taux de
phase « est en bon accord avec cette hypothése. En effet, en se reportant a la
figure 3.7, la diminution de ag entre 450 ° C et 575" C s’accompagne d’une légere
augmentation de f,. Celle-ci reste faible mais est clairement mesurable (4%m). La
variation de concentration en vanadium de la phase 3 et plus précisement, son aug-
mentation, induit par la transformation f—a pourrait expliquer la diminution de
ag. Cependant, cette origine peut étre controversée. En effet, dans cette gamme de
température, les coefficients de diffusion du vanadium restent trés faibles (1,7513x
107 2em?.s71 2 450° C et 3,5x 107 2em?.s71 4 575 ° C [61,64]). Dans le cas de I'al-
liage Ti6242, f, aurait également tendance & augmenter entre 590 ° C et 650 " C,
mais I’amplitude de variation est tres faible. Ce comportement n’est cependant pas
observé pour |'alliage Til7.

Pour aller plus en avant dans cette discussion, nous avons évalué, par calcul,
les cinétiques de transformation a— (3 obtenues au cours du chauffage en imposant
une fraction initiale de phase « inférieure a celle obtenue en condition d’équilibre.
Ce calcul a été réalisé a I'aide d’'un modéle développé par B. Appolaire au labora-
toire [5,9,79]. Il permet de simuler la croissance et/ou la dissolution de précipités
(plan, circulaire ou sphérique) dans une matrice de méme géométrie. Sa description
simplifiée est décrite dans 'annexe D. Notons que pour ces calculs, la phase « est
considérée comme stoechiométrique (c’est a dire qu’elle ne subit pas de variation
de composition chimique) et la phase [ est considérée comme une solution idéale.
[’évolution du taux de phase a a I’équilibre est calculée & partir du produit de
solubilité. Les évolutions de fraction a obtenues & ’équilibre sont donc différentes
de celles calculées par I'intermédiaire du logiciel ThermoCalc®.

Nous avons effectué ces calculs sur I'alliage Til17 et I'alliage Ti64. Pour se rap-
procher au mieux des conditions utilisées pour les essais réalisés par diffraction,
nous avons utilisé, pour le calcul, les paramétres suivants : des vitesses de chauffage
identiques a celles utilisées lors des expériences, (c’est a dire 0,5 ° C/s pour l'alliage
Til7 et 0,08° C/s pour lalliage Ti64), nous avons supposé que les précipités de
phase o présents a 1’état initial sont de forme sphérique et de rayon égal a 10 um
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pour l'alliage Ti64 et de 5 um pour 'alliage Til7.

Nous avons réalisé trois calculs différents dans le cas de ’alliage Ti64, en uti-
lisant des fractions de phase « initiales inférieures a 1’équilibre (0,80 a 400 ° C) et
égales a 0,79, 0,75 et 0,70. Pour l'alliage Til7, les conditions initiales, hors équi-
libres, sont égales & 0,70 et 0,64.

La figure 3.17 présente I’évolution de la fraction volumique de phase o obtenue
pour les trois cas en fonction de la température. Nous avons également reporté
I’évolution de f, obtenue a I’équilibre.

@
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Fi1G. 3.17 — Evolutions des fractions volumiques de phase « en fonction de la
température obtenues, au cours du chauffage avec trois fractions initiales de phase
« différentes (alliage Ti64).

Les résultats obtenus montrent que pour une fraction finile de 0,79, I'évo-
lution de f, reste constante jusqu’a 625° C et diminue pour les températures su-
périeures. Avec une valeur de fi"iale de 0,75, la cinétique de transformation est
différente. En effet, nous pouvons observer une augmentation de f, dans la gamme
de température 400" C - 700 ° C, traduisant ainsi la croissance des précipités de
phase a avant leur dissolution (mise en évidence avec la diminution de f, a partir
de 700 ° C). Les résultats du second calcul (réalisé avec une fraction initiale de
0,70) confirme lexistence d’une premiére étape de croissance des précipités d’une
part, et accentue le phénoméne. Si une augmentation de fraction de phase « est
bien calculée, le domaine de croissance se produit a des températures supérieures a
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celles mesurées expérimentalement. Dans notre calcul, nous simulons la formation
de phase « par croissance seule. Celle-ci pourrait également se produire par ger-
mination/croissance conduisant & une évolution similaire mais & une température
plus basse.

Les résultats des calculs réalisés sur l'alliage Til7 sont exposés figure 3.18.

— Fraction déquilibre

g 0.70

..... f iuhiale 0.64

Fraction volumique de phase o

400 A0 o0 TO 800 K

Température ("C)

FiGc. 3.18 — Evolutions des fractions volumiques de phase a en fonction de la
température obtenues au cours du chauffage avec deux fractions initiales de phase
« différentes (alliage Til7).

Dans le cas de l'alliage Til7, les courbes de f, ne montrent aucune augmen-
tation au cours du chauffage avant le début de dissolution de la phase o, méme
pour des cas oil nous avons considéré des valeurs de fniale treg inférieures a celles
prévues par I'équilibre. La seule conséquence observée est un décalage du début
de dissolution de « vers les plus hautes températures.

Les évolutions de f, sont globalement en bon accord avec celles déterminées
expérimentalement.

La différence de comportement observée entre les deux alliages Til7 et Ti64
est attribuée au domaine de stabilité des phases a et 8 pour les deux alliages.
En effet, aux températures inférieures a 600 ° C environ, il n’y a pas de croissance
pour les deux alliages. Aux températures supérieures a 600~ C, f, est inférieure
a la fraction de phase « & I’équilibre pour l'alliage Ti64 et la diffusivité chimique
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est suffisante pour permettre la croissance. Par contre, pour 'alliage Til7, f, est
supérieur a la fraction de phase o d’équilibre et il y a seulement dissolution de la
phase a.

Concernant la phase «, les paramétres a,, et ¢, obtenus au cours du chauffage dans
le cas des alliages Ti64 et Ti6242 présentent des évolutions similaires a celles obser-
vées pour l'alliage Til7. La seule différence concerne le paramétre a, de l'alliage
Ti64. En effet, I’évolution du parameétre de maille a, montre une discontinuité
entre 800 et 875° C. a, reste sensiblement constant dans cette gamme de tem-
pérature et réaugmente a partir de 875° C, avec une pente plus élevée que celle
observée a basse température. Ce changement de comportement peut étre attribué
a la partition du vanadium dans la phase a. Comme le montre la figure 3.14, nous
pouvons observer que I’évolution de la concentration en vanadium dans la phase
« varie en fonction de la température. La courbe présente un maximun a environ
700 ° C. Or, Ming et al. [80] a montré par diffraction des rayons X, a température
ambiante, que 'augmentation de la teneur en V avait pour conséquence une di-
minution des paramétres de maille a et ¢ de la phase o. En comparaison avec nos
résultats, 'augmentation du paramétre de maille a partir de 875 ° C peut donc étre
attribuée a la diminution de la teneur en vanadium.

3.5.3 Cinétique de transformation

Les évolutions de phase « avec la température ont été principalement compa-
rées aux évolutions de phase « avec la température dans des conditions d’équilibre
thermodynamique. Pour 'alliage Ti17, les résultats ont mis en évidence une discon-
tinuité lors de la diminution du taux de phase a entre 620 ° C et 920 ° C (cf.figure
3.1a). L’analyse microstructurale a montré que cette discontinuité est directement
associée a la microstructure bimodale de 'alliage a I’état initial, et plus précise-
ment a la disparition des précipités lamellaires entre 620 ° C et 820 ° C, suivie de
celle des précipités équiaxes aux températures supérieures. Dans le but de pous-
ser plus avant cette analyse, nous avons d’une part, étudié expérimentalement la
transformation au chauffage pour une microstructure totalement lamellaire, puis,
nous avons réalisé une simulation numérique des évolutions microstructurales en
utilisant un modeéle de champ de phases.

3.5.3.1 Dissolution d’une microstructure lamellaire

Pour étudier 'influence de la microstructure initiale, nous avons réalisé un trai-
tement thermique permettant d’obtenir une structure initiale composée de phase
a lamellaire appelée aypr(obtenue au cours d'un refroidissement continu avec une
vitesse de refroidissement de 0,5 ° C/s aprés une remise en solution a 920 ° C). Cette
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phase « a précipité au refroidissement dans le domaine de température 650 ° C -
500 ° C. La figure 3.19a montre la comparaison des évolutions de fraction massique
de phase « en fonction de la température, obtenues pour la microstructure bimo-
dale (notée T1) et la morphologie lamellaire (notée T2). La vitesse de chauffage
utilisée pour ces essais est de 2.3° C/s. Nous avons également reporté sur la figure
3.19a la variation relative des paramétres ag.
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F1G. 3.19 — (a) Evolution des fractions massiques de phase a et de la variation
relative de ag obtenues au cours du chauffage pour les deux échantillons présentant
une microstructure initiale différente, (b) variation relative de c,.

Nous pouvons observer que pour les deux cas, les fractions massiques de phase
a commencent a diminuer a partir de 600 " C. En comparant les deux courbes,
nous pouvons observer que les cinétiques sont trés voisines jusqu’a 800 ° C. Aux
températures supérieures, 'évolution de fI1 différe de celle de fI2. La cinétique
de dissolution de la microstructure lamellaire est plus rapide que celle de la micro-
structure bimodale. La figure 3.19a montre également les variations relatives du
paramétre de maille ag obtenues dans chacun des cas. Les évolutions de paramétre
de maille ag sont similaires.

Concernant la phase «, le paramétre de maille a de la phase o présente éga-
lement la méme évolution avec la température, pour les deux échantillons. Elles
n’ont pas été représentée. Par contre, le comportement du paramétre c, montre
des allures différentes. Les variations de ¢, sont exposées figure 3.19b en fonction
de la température.

Jusqu’a 700 ° C, aucune influence de la microstructure n’est observée sur 1’évo-
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lution du paramétre ¢, au cours du chauffage. C’est a partir de 700 ° C, que des
différences de comportement apparaissent. Pour ’échantillon présentant une mi-
crostructure lamellaire, nous observons une augmentation de c,, plus marquée, que
celle observée dans le cas de la microstructure bimodale.

Aux températures considérées (800 ° C - 900 ° C), les différences observées entre
les deux microstructures ne peuvent étre attribuées qu’aux différences de composi-
tion chimique de la phase a et notamment celle en oxygéne. Les résultats montrent
clairement qu’a 850 ° C, par exemple, le paramétre ¢, pour la morphologie lamel-
laire est supérieur a celui de la morphologie globulaire. Par ailleurs, la fraction
massique de phase « est inférieure pour I’échantillon ayant une structure lamel-
laire. Aussi, il y a plus d’oxygéne dans la structure lamellaire (car f, est inférieure).
Ceci conduit & une augmentation du paramétre ¢, plus accentuée.

3.5.3.2 Simulation numérique

Dans le cas de la microstructure bimodale, nous avons réalisé une simulation
numérique de la dissolution en utilisant un modéle de champ de phase [81]. Ce
modéle encore appelé modéle a interface diffuse, repose sur une formulation des
principes de la thermodynamique, permettant de prendre en compte, de maniére
implicite, ’évolution des interfaces précipités/matrice par l'intermédiaire d’un pa-
ramétre d’ordre représentatif d’'un changement de phase. Ce paramétre d’ordre est
une variable ¢(x,t) prenant des valeurs limites arbitaires dans chacunes des phases
(par exemple 0 et 1) et pouvant varier continuement entre ces deux valeurs au
niveau de I'interface (d’épaisseur non nulle). L’'un des avantages de ce modéle est
qu’il est bien adapté pour la simulation de morphologies de précipités complexes.
Une description compléte du modéle se trouve dans [82].

Dans le but de se rapprocher au mieux des conditions expérimentales, le calcul a
été réalisé en utilisant les conditions suivantes : une vitesse de chauffage de 0,7° C/s
et une microstructure initiale composée de précipités équiaxes et lamellaires (cf.
figure 3.20). Ce modéle nous a permis tout d’abord de simuler la dissolution des
précipités de phase a, de déterminer ’évolution de la fraction massique de phase f,
en fonction de la température et également de prédire les profils de concentration
des différents éléments d’addition présents dans l'alliage & chaque instant.

Dans la suite, nous allons comparer 1’évolution de la fraction massique de phase
a calculée par le modéle et nous comparons les résultats avec ceux obtenus par
diffraction des rayons X. Nous avons étudié les résultats en nous intéressant a
I’évolution de la différence entre la fraction massique calculée et celle obtenue a
I’équilibre. Dans le cas du calcul, 'évolution de la fraction de phase o a 1’équi-
libre a été déterminée par 'intermédiaire du produit de solubilité. Dans le cas de
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F1G. 3.20 — Microstructure initiale utilisée pour réaliser le calcul permettant de

simuler la dissolution des précipités de phase a au cours du chauffage dans le cas
de l'alliage Til7.

I'expérience, 1’équilibre peut étre décrit par la relation suivante ( [8,9] :
fla) = 0,67 x (1 — 700101 (Tiransus 1)) (3.4)

avec Tiransus, 12 température de transus qui est égale & 880 ° C pour le Til7.

Pour comparer les résultats expérimentaux a ceux du calcul, nous avons porté
les variations de f, — f¢? en fonction de T(°C) - Tyransus( ~ C) (figure 3.21). Les
résultats obtenus par le calcul se corrélent bien avec ceux obtenus par diffraction
des rayons X. Néanmoins, entre 640 ° C et 830" C, f, — f$? calculée est inférieure
a la valeur mesurée. Cet écart est du a la différence (f, — f59) expérimentale a
température ambiante. Comme nous I’avons mentionné précédemment, le modéle
nous a permis de suivre I’évolution de la microstructure et de la concentration
des éléments d’addition dans les deux phases. La figure 3.22 montre différentes
cartographies des microstructures obtenues par le modéle, & différents instants au
cours du chauffage de l'alliage Til7.

Les résultats sont en bon accord avec ceux obtenus par diffraction des rayons
X. En effet, nous pouvons constater que le modéle prévoit tout d’abord la forte
dissolution des précipités lamellaires. Le domaine de température durant lequel ces
derniers disparaissent varie de 640 ° C & 750 ° C. Aux températures supérieures, la
dissolution concerne plus principalement les précipités globulaires.
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FiG. 3.21 — Evolutions de f, — f59 en fonction de 1" — T} 4nsus Obtenues par le
modeéle (ligne noire) et mesurées par diffraction (points rouges).

3.6 Conclusion

La diffraction des rayons X a haute énergie nous a permis de caractériser in
situ et de maniére quantitative la cinétique de dissolution de la phase o au cours
de chauffage entre la température ambiante et la température de mise en solution
dans le cas de trois alliages de titane : Til7, Ti64 et Ti6242. Cette étude a été
réalisée en suivant ’évolution des fractions massiques de chacune des phases ainsi
que I’évolution de leurs parameétres de maille.

Le suivi des paramétres de maille nous a permis de mettre en évidence les
points suivants :

— la variation de la composition chimique de la phase (3, avec I'augmentation
non linéaire du paramétre de maille ag. Par ailleurs, la quantification du
changement de composition chimique de la phase (3, déterminée par calcul
avec le logiciel ThermoCalc, montre une nette diminution des teneurs en Mo
et en Cr pour 'alliage Til7, de vanadium dans le cas de ’alliage Ti64 et du
molybdéne pour I'alliage Ti6242 ;

— une étape préliminaire de germination/croissance de nouveaux précipités de
phase « & basse température dans le cas des alliages Ti64 et Ti6242 (entre
450 ° C et 575° C pour le Ti64, entre 590 ° C et 650 ° C pour le Ti6242) avant
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FiG. 3.22 — Simulation de I’évolution de la microstructure obtenue par champ de
phases au cours du chauffage.

le début de la dissolution aux températures plus élevées. Cette hypothése a
également été approuvée par calcul ;

— le paramétre de maille a, augmente sensiblement linéairement avec la tem-
pérature, dans tous les cas;

— le parameétre ¢, montre un comportement non linéaire et complexe, attribué
notamment & une différence de composition chimique en oxygéne des diffé-
rentes types de précipités; une relaxation des contraintes internes dans la
phase o n’est pas a exclure.

Le suivi du taux de phase a nous a permis, quant a lui, de montrer que la
cinétique de dissolution est :

— fortement dépendante de la composition chimique des alliages de titane;
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— est fortement dépendante de la vitesse de chauffage, elle est logiquement
décalée vers les plus hautes températures pour les vitesses rapides;

— est dépendante de la microstructure initiale, elle présente deux étapes pour
une microstructure bimodale et en une seule étape pour une microstructure
entiérement lamellaire.
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Chapitre 4

Transformation de phases — 3+«
au refroidissement de 1’alliage T117

Aprés une homogénéisation & 920 ° C pendant 15 min, les transformations de
phases ont été étudiées au cours du refroidissement ultérieur sous deux conditions
thermiques : (i) soit en condition isotherme, c’est a dire au cours de maintiens a
différentes températures inférieures & T3 (ii) soit en condition anisotherme, corres-
pondant & des refroidissements continus a différentes vitesses.

Enfin, les transformations de phases ont également été étudiées a partir d’un
état Smétastable.

Dans un premier temps, nous exposerons les résultats obtenus au cours de
maintiens isothermes. La deuxiéme partie sera consacrée aux résultats obtenus au
cours de refroidissements continus. Pour finir, nous étudierons l'influence du che-
min thermique en détaillant les résultats obtenus par décomposition d’une phase
[ métastable & température ambiante, au cours du chauffage et des revenus. Dans
la troisiéme partie, nous discuterons l’ensemble des résultats.

4.1 Transformation au refroidissement en condi-
tion isotherme

De nombreuses études ont déja été menées pour étudier les transformations
de phases dans les alliages de titane au cours de refroidissements en conditions
isothermes aprés une remise en solution a haute température. Dans le cas des
alliages fmétastables, nous pouvons citer, par exemple, les travaux de J. Da Costa
Teixeira [8], J.Béchet et al. [83] pour l'alliage Til7, E. Laude [7] et S. Bein [84] pour
I'alliage $Cez. Au cours de sa thése, J. Da Costa Teixeira a établi le diagramme
TTT de lalliage Til7 (figure 4.1). Celui-ci a été réalisé aprés une remise en solution
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a 920 ° C pendant 30 min. Le suivi de la cinétique de transformation a été déterminé
par résistivité électrique au cours de maintiens a différentes températures.

tamperaturea °C
o
=
(=1

L]
. ITroisic':me mécanisme
T

] 1

1 10 100 1000 10000 10000

temps s

FiGg. 4.1 — Diagramme T'TT expérimental de ’alliage Til7 déterminé par résisti-
vimétrie électrique, aprés une remise en solution a 920 ° C pendant 30 min. [8]

Sur le diagramme, sont portées trois courbes d’isovaleurs d’avancement de la
transformation de phases : le temps de début, de 10% et de 90% du taux d’avance-
ment. On peut clairement distinguer trois courbes en C dont les nez sont situés a
750° C, 650 ° C et 450 " C. Ils mettent ainsi en évidence trois domaines. Ce méme
type de diagramme a été observé dans le cas de I'alliage FCez |58,85,86] ou encore
dans le cas de I'alliage Ti 10.2.3 [7,58,84]. Du point de vue cristallographique, les
deux domaines situés au dessus de 525 ° C correspondent a la méme transforma-
tion de phases : B(CC)—a(HC)+F(CC). Ces deux domaines se différencient par
les morphologies des précipités de phase o. Dans le domaine situé entre 850 ° C et
675 ° C, la phase o apparait avec deux morphologies différentes. Dans un premier
temps, celle-ci germe au niveau des joints de grain 3/ : ces derniers sont les sites
de germination les plus favorables dans cette gamme de température. Aprés germi-
nation, la phase « s’épaissit, croit et forme ainsi des liserés continus. Cette phase
est appelée agp (Grain Boundary). Le mécanisme, gouvernant la croissance, est
diffusif. La figure 4.2a montre une micrographie d’alliage de titane dans laquelle
le liseré noir, représentant agp, a germé sur un joint de grain /0.

Dans le méme domaine, aprés formation de agp, il apparait une morphologie
appelée awep (Widmanstéitten Grain Boundary). Cette derniére se forme a partir
de la phase agp et croit par diffusion sous forme de lamelles paralléles entre elles
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a)

4

F1G. 4.2 — Microstructures d’alliage de titane montrant les différentes morphologies
de phase a : agp (a), awagp (b), awr (c).

vers l'intérieur des grains 3. Un exemple de microstructure obtenue & 820 ° C est
montré figure 4.2b. La vitesse de croissance est sensiblement constante en condition
de transformation isotherme [9]. Lorsque la transformation progresse, la longueur
des colonies augmente et la transformation dans le grain s’arréte lorsque les co-
lonies se rejoignent (hard impigement). Dans une colonie de lamelles de aygg,
coexiste la phase [3.

Dans le deuxiéme domaine situé entre 700 " C et 525 " C, la morphologie de la
phase « est encore différente (figure 4.2¢). Dans ces conditions, la phase a germe
sur les sites de germination intragranulaires tels que les défauts (dislocations) [86].
Les précipités ainsi obtenus sont trés fins et de forme lamellaire voire aciculaire.

Pour les températures de maintien inférieures a 525 ° C, correspondant au do-
maine noté sur la figure 4.1 "troisiéme mécanisme", le produit de transformation
obtenu est différent de celui formé aux plus hautes températures. La figure 4.1a
montre la microstructure obtenue par microscopie électronique a balayage, aprés
3 heures de maintien a 424 ° C. La précipitation est intragranulaire et les grains «
sont difficilement observables en MEB.

Différents auteurs ont étudié la transformation dans ce domaine de tempéra-
ture. Dans le cas de l'alliage GCez, S. Bein et al. [84] a caractérisé les produits
de transformation par diffraction des rayons X de laboratoire & température am-
biante. Les diagrammes obtenus post-mortem présentent des pics trés élargis, qui
n’ont pas permis d’identifier clairement les phases mises en jeu. Néanmoins, elle
a signalé la présence probable de phase «”, de structure orthorhombique, comme
celle de phase a.

Nous avons donc étudié les transformations de phases en condition isotherme
aprés une remise en solution a haute température, par diffraction des rayons X a
haute énergie, au cours de maintiens a différentes températures. Les conditions de
traitements choisies sont similaires & celles utilisées par J. Da Costa Teixeira au
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cours de sa thése. Les cinétiques de transformations de phases ont été caractérisées
au cours de 5 maintiens dans une gamme de température s’étalant de 750 ° C
a 400° C dans le but de prendre en compte les trois domaines observés sur le
diagramme TTT. Les températures de maintien choisies sont les suivantes : 748 ° C
correspondant au premier domaine, 708 ° C et 620 ° C pour le deuxiéme domaine,
477° C et 424 ° C pour le troisiéme domaine.

4.1.1 Cinétique de transformation
4.1.1.1 Maintien a 748 ° C, domaine de formation de agp + awgn

L’ensemble des diffractogrammes obtenus pour cet essai est donné figure 2.8.
Nous avons sélectionné 4 diffractogrammes (figure 4.3) depuis le maintien en tem-
pérature & 920° C (en considérant le dernier diffractogramme obtenu a 920 ° C
comme étant 'origine t = (), montrant les pics de diffraction des phases en pré-
sence.

6000
5000 | ; Refroidissement 9
i T°C=750°C, t=71 mmm

4000 = -
Refroidissement
T*C =748°C, t= 34 min

3000 mém P

2000 | Refreidissement 1
TeC =750°C, t =16 min

—{102)
[2003B
110ja

Intensité (a.u)

oo

%20°C, t= 0 min

446 43 5 5.2 5.4 56
a) 2theta (7)

F1G. 4.3 — Evolution des diffractogrammes obtenus au cours du maintien & 748 * C.

Nous voyons seulement les pics de la phase 3 et de la phase «, dont I'intensité
varie avec le temps de maintien.

La figure 4.4 montre I'évolution de la fraction de phase o mesurée tout au
long du traitement thermique composé de la mise en solution & 920 ° C pendant
15 minutes suivi d’un refroidissement et d’un maintien & 748 ° C pendant 3 heures.
L’étape du chauffage a déja été décrite dans le chapitre 3.
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F1G. 4.4 — Evolutions de la fraction massique de phase « et de la température en
fonction du temps.

Durant le refroidissement de 920" C a 748 ° C, f, augmente légérement de 3
%m. Si nous nous focalisons sur la transformation isotherme a 748 ° C, le dia-
gramme TTT établi par J. Da Costa Teixeira [8] indiquait un début de transfor-
mation au bout de 100 s. Dans notre cas, la transformation démarre au cours du
refroidissement puis s’accélére au bout d’un temps de maintien de 3 min. Cette
précipitation au cours du refroidissement est en fait liée a ’enrichissement en oxy-
géne des couches proches de la surface. L’augmentation de la teneur en oxygéne
(élément agéne) augmente la température de transus T et favorise la présence de
phase a.. Ceci est clairement mis en évidence sur la figure 4.5 montrant la micro-
graphie de I'alliage Til7 obtenue aprés un maintien & 748 ° C pendant 3 heures.
Nous pouvons observer la présence de phase a de morphologie globulaire, dans la
zone sous la surface de 1’échantillon (75um d’épaisseur).

Durant le maintien, la fraction massique de phase o augmente de maniére
sigmoidale et atteint une fraction finale de 47 %m. Nous pouvons également noter
que le refroidissement jusqu’a température ambiante conduit & une augmentation

du taux de phase a. Le taux final de phase a mesuré a température ambiante est
de 56%m.
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A

Fi1G. 4.5 — Micrographie MEB-SE de la surface de I’échantillon obtenue aprés un
maintien a 748 ° C pendant 3 heures. Les précipités de phase « apparaissent en
gris.

4.1.1.2 Maintien & 708 ° C et 620 ° C, domaine de formation de ayy;

Pour étudier le domaine de transformation situé entre 710~ C et 525 ° C, nous
avons réalisé deux maintiens a 708 * C et 620 ° C. Tout comme pour la température
de 748 ° C, nous avons observé 'apparition des pics caractéristiques de la phase «
et 'augmentation de leur intensité par rapport a ceux des pics de phase 3. Les
cinétiques de transformation sont présentées sur la figure 4.6 en fonction du temps.
Pour ces essais, nous ne portons que la cinétique de transformation en condition
isotherme. Le temps t = 0 min correspond a la fin de la mise en solution a 920 ° C.

L’allure des cinétiques de transformation est identique a celle observée a 748 ° C,
la cinétique obtenue a 620 ° C étant beaucoup plus rapide que celle a 708 ° C. De
plus, le taux final de phase o & 620 ° C est plus élevé. Sa valeur est de 56%m pour
708 ° C et de 64%m pour 620 ° C.

4.1.1.3 Maintiens a 477 ° C et 424 ° C, troisiéme domaine

4.1.1.3.1 Caractérisation des phases en présence

Les figures 4.7 et 4.8 illustrent 1’évolution des diffractogrammes, acquise lors
du refroidissement de 920 ° C & 424 ° C et 477 " C suivi de maintiens a ces mémes
températures.

Dans les deux cas, le premier diffractogramme correspond a celui obtenu a la
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FiG. 4.8 — Evolution des diffractogrammes obtenus au cours du maintien a 477 ° C.

fin du maintien a 920 © C. Dans 'intervalle angulaire considéré (4,5 - 5,6 °), le pic
positionné & 20 = 4,87 correspond au pic (200) de la phase £.

Dans le cas de l'essai & 424 ° C, le diffractogramme obtenu a 920 ° C est com-
posé principalement des pics de la phase 3. Nous pouvons néanmoins observer la
présence de trois pics situés aux positions 20 = 4,55, 4,7 et 5,38 °. Le pic situé
a 4,55 ° est caractéristique d’une phase de structure tétragonale qui n’est autre
qu’un oxyde de titane, le rutile. Les deux autres pics situés a 4,7° et 5,38 ° sont
quant a eux, relatifs a la phase a qui a précipité a la surface de ’échantillon due
a son enrichissement en oxygéne au cours de la mise en solution (cf. paragraphe
4.1.1.1). Le deuxiéme spectre correspond au temps t = 9 minutes et & une tem-
pérature de 435 ° C. Des pics supplémentaires apparaissent. En effet, des doublets
de raies sont présents aux mémes positions angulaires que les pics théoriques de
la phase . L’étude du diffractogramme révéle donc la formation d’une autre phase.

Une analyse sur I’ensemble du domaine angulaire 0,75 "- 8,63 ° a permis de
confirmer que la totalité des raies supplémentaires de celles de la phase ( et de
la phase a, présente dans la couche enrichie en oxygéne, est caractéristique d’une
phase de structure orthorhombique avec notamment la raie située a 20 = 5,3°. La
figure 4.9 représente le diffractogramme n ° 22 obtenu au tout début du maintien
a une température de 430 ° C sur lequel nous avons indexé I'ensemble des pics a
'aide du logiciel EVA en utilisant la base de données PDF2005 (ICDD, Interna-
tional Centre for Diffraction Data).
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Fia. 4.9 — Diffractogramme n ° 22 obtenu au tout début du maintien a 424 ° C,
montrant I'existence des pics caractéristiques de la phase o” et de la phase (.

Cette phase o a déja été mise en évidence dans la littérature. Elle a été observée
pour la premiére fois par Bagariatski et al. [87] au cours de trempe dans les alliages
de titane-nobium, puis par J.P Morniroli et al. [88] dans les mémes alliages de
titane et dans les mémes conditions. Comme nous ’avons déja mentionné, dans le
cas des alliages fmétastables, tel que le 3Cez, S. Bein [84] a supposé son existence
aprés transformation isotherme a basse température. Béchet et al [83] I’a également
observé dans l'alliage Til7 et dans les mémes conditions. La phase o” appartient
au groupe spatial Cmcem [89]. La description compléte de cette phase est donnée
dans I'annexe C.

Au début du maintien, ¢’est principalement cette phase o qui se forme. Lorsque
la transformation de phases progresse, 'intensité des pics caractéristiques de la
phase o” augmente au détriment de 'intensité des pics de § qui diminuent for-
tement. Nous pouvons noter également que la largeur a mi-hauteur des pics des
deux phases augmente également. Aprés 69 min de maintien, le diffractogramme
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présente des pics trés larges. Sur le diagramme de diffraction obtenu au temps t
= 180 min, les doublets de pics de la phase o” ne sont plus discernables. Néan-
moins, le pic situé a 5,3 °, caractéristique de la phase orthorhombique, est toujours
présent. Ceci permet donc d’affirmer qu’il existe toujours une structure de type
orthorhombique. Cela permet aussi de comprendre la difficulté d’interpréter les
diagrammes de diffraction obtenus en fin de transformation.

Pour le deuxiéme essai, les diffractogrammes obtenus au cours du refroidisse-
ment & 495° C et 483 ° C, mettent en évidence des pics aux mémes positions que
ceux de la phase . La largeur de ces pics permet de conclure que ces derniers sont
composés d’un mélange des pics caractéristiques de phases o et a. Les pics trés
larges sont encore présents sur les diffractogrammes acquis au début du maintien.
L’augmentation du temps de maintien se traduit sur les clichés par une diminu-
tion de la largeur & mi-hauteur des pics. Ceci permet de conclure qu’au cours de
I’avancement de transformation, la contribution des pics de phase o augmente au
détriment de celle des pics de phase o”.

4.1.1.3.2 Cinétique de transformation de phases 4 424 ° C

Aprés avoir caractérisé I’ensemble des phases présentes au cours de la transfor-
mation, nous avons déterminé quantitativement I’évolution des fractions massiques
des phases en présence. Celles-ci sont présentées figure 4.10 en fonction du temps.
Nous avons également porté I'évolution de la température.

Comme pour les maintiens a hautes températures, une faible fraction de phase
a (inférieure a 3%m) se forme au cours du refroidissement entre 920 ° C et 424 ° C.
Lors du maintien, on observe rapidement une forte augmentation de la fraction
massique de phase o”. A partir de 8 minutes de maintien, f,» est de 33 %m, nous
ne pouvons plus quantifier nos diffractogrammes avec une seule phase o . Nous
avons alors considéré que le produit de transformation est un mélange de phases o
et a. La progression de la transformation se traduit alors par une augmentation de
fa €t for. Au temps t = 28 min, la fraction massique de phase o atteint un taux
de 55 %m et semble diminuer légérement au cours du temps. La fraction massique
de phase «, quant a elle, augmente continiiment entre 8 min et 28 min de maintien
de 3%m a 17%m, puis continue a augmenter légérement pour les temps supérieurs.

I'Pour quantifier les fractions de chaque phase, nous définissons les paramétres de maille des
phases en présence, notamment ceux de la nouvelle phase. Nous avons ainsi défini ceux de la phase
o' en début de transformation. Cependant, nous n’avons pas pu ajuster les diffractogrammes
en ne considérant que la formation de phase o (en tenant compte d’une variation homogeéne de
ses parameétres de maille). Nous avons donc exploité nos diffractogrammes avec deux phases : la
phase a (HCP) et une phase o (orthorhombique).
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F1G. 4.10 — Evolution de for, fa, far+as fp et de la température en fonction du
temps, au cours du maintien a 424 ° C.

L’évolution de fz montre une forte diminution entre t = 8 min et 28 min, puis
reste sensiblement constante jusqu’a la fin du maintien.

4.1.1.3.3 Cinétique de transformation de phases 4 477 ° C

A cette température de transformation, les diffractogrammes montrent des pics
de phase « trés larges. L’ajustement parfait de ces derniers n’a pu étre obtenu qu’en
considérant les deux phases a et «”, comme phases transformées. Les évolutions
de fraction massique des phases ainsi obtenues au cours du temps, sont données
figure 4.11.

La transformation de phases commence avant méme que la température de
maintien soit atteinte. Les évolutions de fraction de phases « et o” sont différentes
de celles obtenues a 424" C. f, et f,» augmentent rapidement deés le début du
maintien. Au temps t— 21 min, f,» atteint un maximum de 33%m et diminue pour
les temps supérieurs au profit du taux de phase a. Aprés 180 min de maintien,
nous obtenons 15%m de phase a” et 60%m de phase o 2.

2Nous avons également exploité les diffractogrammes en ne considérant que la phase o comme
phase transformée. Les résultats obtenus montrent que I’évolution du taux de phase « est trés
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F'1G. 4.11 — Evolution de fu», fa, far+a, fs €t de la température en fonction du
temps, au cours du maintien a 477 ° C.

4.1.2 Caractérisation microstructurale

Aprés traitement, les échantillons ont été observés par microscopies optique et
électronique & balayage. Les microstructures sont présentées ci-dessous. Aprés un
maintien a 748 ° C pendant 3 heures (figure 4.12a), la microstructure se compose
majoritairement de précipités de morphologies de type agp présents au niveau des
joints de grain et de précipités lamellaires de type awgsg.

La figure 4.12b montre la microstructure issue de la transformation isotherme
a 708 " C. La phase o de morphologies agp et awgp est toujours présente mais
en faible quantité. La morphologie présente majoritairement est ayp ;. Celle-ci se
présente sous forme de vannerie de fines aiguilles au coeur des grains. Nous pouvons
également noter que les plaquettes de apwgp sont beaucoup plus fines et moins
longues dans ce cas, par rapport & celles obtenues au cours du maintien a 748 * C.

La microstructure issue du maintien a 620° C (figure 4.13a) est majoritaire-
ment composée de précipités de morphologie ay/;. En comparaison, ces précipités
sont beaucoup plus fins que ceux observés aprés un maintien a 708 ° C.

similaire & I’évolution du taux de phase o + o’.
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F1a. 4.12 — Micrographies optiques de I'alliage Til7 obtenues (a) aprés un maintien
a 748 ° C et (b) aprés un maintien a 708 ° C/s.

50 um S.um

F1a. 4.13 — Micrographies optiques de I'alliage Til7 obtenues (a) aprés un maintien
4 620 ° C et (b) aprés un maintien a 477 ° C.

A 477 ° C, la microstructure, présentée figure 4.13b, montre des précipités intra-
granulaires de taille plus fine que ceux obtenus a 708 * C.

La figure 4.14a montre la micrographie de I’alliage Ti17 obtenue aprés 3 heures
de maintien & 424 ° C. La microstructure est plus difficilement observable en MEB.
A plus fort grandissement, une observation par MEB & trés haute résolution (figure
4.14b), permet de visualiser la trés fine précipitation aprés attaque chimique. Une
telle mise en évidence ne peut étre obtenue en mode BSE.

Les deux microstructures (figures 4.14a et 4.14b) mettent en évidence deux
familles de précipités de tailles différentes. Les précipités les plus grossiers sont
de forme aciculaire et fins (de quelques pum de longueur). La seconde famille de
précipités apparailt entre ces gros précipités et sont de taille nanométrique.

109



CHAPITRE 4 : Transformation de phases f— -+« au refroidissement de 'alliage Til7

FiGg. 4.14 — Microstructures de 'alliage Til7 obtenues en fin de traitement iso-
therme & 424 ° C. Observations en MEB-SE (a) et en MEB ultra haute résolution
(b), échantillon attaqué au réactif de Kroll.

4.1.3 Evolution des paramétres de maille

Comme pour la transformation de phases au chauffage, nous avons suivi I'évo-
lution des paramétres de maille comme I’évolution de la largeur a mi-hauteur des
pics de diffraction.

4.1.3.1 Evolution des paramétres a,, c, et ag au cours du maintien a
748 ° C

Au cours des changements de phases en condition isotherme, les principales
sources de variations des paramétres de maille sont la composition chimique des
phases et leur état mécanique (en faisant ’hypothése que les faibles variations de
température ne conduisent pas a des variations importantes des paramétres de
maille). La figure 4.15a montre I’évolution des variations relatives des parameétres
de maille a,, c, et ag obtenues, en fonction du temps, depuis le dernier point
a 920° C et pendant le maintien de 3 heures a 748~ C. La valeur de référence,
utilisée pour déterminer les variations, correspond a celle mesurée a température
ambiante avant traitement. Pour faciliter la corrélation entre les variations des
paramétres de maille et ’évolution de la fraction massique de la phase a, nous les
avons également tracées en fonction du taux de phase précipitée (figure 4.15b).

Concernant la phase 3, nous pouvons observer une premiére diminution de ag,
associée a la contraction thermique du matériau au cours du refroidissement entre
920° C et 748 ° C. Durant le maintien, ag diminue de maniére sigmoidale lorsque
le taux de phase o augmente et atteint une valeur constante a partir du temps t =
91 min lorsque la transformation est terminée. En se reportant a la figure 4.15b,
I’évolution du paramétre ag se traduit par une diminution non linéaire, lorsque la
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F1G. 4.15 — Evolution de la variation relative des paramétres de maille de « et
[ et de la température (a) en fonction du temps, (b) en fonction de la fraction
massique de phase o (maintien a 748 C) (a3 = ag a 25° C).

fraction massique de phase o augmente, montrant clairement que la variation de
ag est directement associée a la transformation de phases § — a+/.

Pour la phase «, la courbe de da, reste constante tout au long du maintien,
exceptée au début du refroidissement entre 920 ° C et 748 ° C ou elle diminue lége-
rement. Par contre, dc, diminue fortement jusqu’au temps égal & 10 min, c’est a
dire lorsque f, augmente de 0,5%m a environ 2,5%m au cours du refroidissement.
Ensuite, dc, continue & diminuer légérement durant le maintien jusqu’a ce que
fa soit égal & environ 25%m. Lorsque f, augmente de 25%m a 47%m, c, reste
constant.

4.1.3.2 Evolution des paramétres ag au cours des maintiens aux diffé-
rentes températures

Comme pour la température de transformation de 748 ° C, nous avons obtenu
les évolutions des paramétres de maille des phases en fonction du temps pour les
autres températures de maintien.

Pour comparer les évolutions des parameétres de maille ag obtenues au cours

. 7 . . ’ . . . CL/@—CL%
des différents maintiens, nous avons tracé leurs variations relatives ——= en fonc-
5

tion du taux d’avancement de transformation, normalisé par rapport a la fraction
massique maximale (%) (fa/f/™). Dans ce cas, la valeur af} correspond a la
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valeur du parametre ag mesurée au début du maintien avant transformation et
a la température considérée, dans le but d’éliminer la contribution thermique. Il
faut bien garder en téte que la normalisation suivant l’axe des abscisses conduit
a comparer le comportement pour des taux de phases a formés différents. En fin
de transformation, la fraction massique de phase « est de 47%m a 748 ° C, 56%m
a 708° C, 64%m a 620 °C, 74%m a 477° C et 75%m a 424 ° C. Les résultats sont
exposés figure 4.16a pour les transformations de phases réalisées a 748 * C, 708 ° C,
620 ° C et figure 4.16b pour les transformations a 620 ° C, 477 " C, 424" C.

Dans le cas de la transformation a 748 ° C, la variation relative de ag diminue
continiment avec le taux d’avancement de transformation. Nous n’observons pas
de relation linéaire entre les évolutions relatives de paramétre de maille et 'avan-
cement de la transformation. Pour une transformation & 708 ° C, nous observons
toujours une diminution non linéaire de la variation relative de ag. Dans tous les
cas, 'amplitude de variation en fin de transformation augmente lorsque la tempé-
rature de transformation décroit. Cette tendance est respectée dans le cas de la
transformation a 620 ° C. De plus, la variation de ag diminue plus rapidement en
fin de transformation et atteint une valeur de -0,83% lorsque la transformation est
terminée.

Pour les températures de transformation plus faibles (424 ° C et 477 ° C), le com-
portement du parameétre ag est différent (figure 4.16b). A 424° C, celui-ci peut se
décomposer en trois étapes. Dans un premier temps, ag reste sensiblement constant
jusqu’a environ 60% d’avancement de la transformation. Ensuite, il diminue len-
tement de 60 & 80% d’avancement et chute fortement entre 80 et 100%. Pour une
température de transformation de 477 ° C, le comportement est intermédiaire entre
celui obtenu & 620 ° C et 424 ° C. Jusqu’a un taux d’avancement de 55%, il y a une
diminution du paramétre de maille, mais de plus faible amplitude que pour 620 ° C.
Elle est de I'ordre de grandeur de celle mesurée a 748 * C. Enfin, une forte diminu-
tion est observée a la fin de la transformation. De plus, 'amplitude maximale de
variation de ag mesurée est plus élevée a 477 ° C, en comparaison a celle obtenue a
424 ° C, alors que les taux de phases formées sont proches (forar=74%m a 477° C
et fa+a~:75%m a424-° C)

4.1.3.3 Evolution de la largeur & mi-hauteur des pics de diffraction

Aprés avoir étudié I'évolution du paramétre de maille ag au cours de I'avance-
ment de transformation, il nous a semblé intéressant d’étudier également le com-
portement de la largeur a mi-hauteur du pic (200)3 3. Le choix du pic (200)3 pour
étudier I’évolution de la largeur a mi-hauteur, repose sur le fait qu’aucun autre pic

3Par la suite, appelé FWHM (Full Witdh Half Maximum).
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F1G. 4.16 — Variations relatives du paramétre de maille ag (a) au cours des main-
tiens a 748 ° C, 708 ° C et 620 ° C et (b) au cours des maintiens & 620 ° C, 477 ° C et
424 ° C, tracées en fonction du taux d’avancement de la transformation normalisé.

apparait a cette position angulaire lors de la transformation.

Avant de comparer les évolutions de FWHM obtenues au cours des différents
maintiens, nous allons détailler, dans un premier temps, I’évolution de ce parameétre
obtenue au cours du refroidissement de 920 C & 748 ° C et pendant le maintien
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a 748 ° C en fonction du temps (figure 4.17a). L’évolution du taux de phase a a
également été reportée.
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F1G. 4.17 — (a) Evolutions de FWHM et du taux de phase «, en fonction du temps,
lors du maintien a 748 ° C, (b) comparaison des évolutions relatives de FWHM a
748 C, 708 " C, 620 " C, 477 " C et 424° C, en fonction du taux d’avancement de
transformation.

Le saut de température de 920°C a 748 ° C (entre le temps t = 0 et t = 5
mn) se traduit par une faible augmentation de la largeur a4 mi-hauteur. Lorsque la
transformation se produit, FWHM augmente fortement pour atteindre un maxi-
mum de 0,0397 au temps t = 42 min. La fraction massique de phase « est alors
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de 34%m. Puis, FWHM diminue. Lorsque la transformation est terminée (t = 100
mn), FWHM a une valeur de 0.033. Nous voyons que pour les temps supérieurs a
100 mn, FWHM continue a diminuer.

L’influence de la température de transformation sur I’évolution de la largeur
a mi-hauteur de la raie (200)5 est présentée figure 4.17b, sur laquelle nous avons
reporté la variation relative de FWHM en fonction du taux d’avancement de trans-
formation. Deux raisons expliquent le choix de raisonner en terme de variation re-
lative de FWHM : (i) l'utilisation de différents détecteurs lors des essais (en effet,
FWHM est dépendante de la résolution des détecteurs utilisés) et (ii) I'élimination
de la contribution des températures de maintien. La valeur de référence utilisée
pour calculer les variations a été choisie au début du maintien avant transforma-
tion.
Pour les maintiens a 748 ° C et 708 ° C, les évolutions relatives de FWHM pré-
sentent la méme allure. La largeur a mi-hauteur augmente de maniére continue et
atteint un maximum a 70% d’avancement de la transformation, puis elle décroit.
A la fin du maintien, la largeur & mi-hauteur mesurée est sensiblement égale a celle
obtenue avant transformation. La différence majeure entre les deux températures
de transformation est la valeur maximale de cette grandeur, une valeur plus éle-
vée étant obtenue a 708 ° C. Il semblerait également qu’a 708 ° C, le maximum de
FWHM soit légerement décalé vers les taux d’avancement plus élevés.

L’évolution de FWHM obtenue au cours de la transformation a 620 ° C, pré-
sente une allure différente de celles obtenues a plus haute température. Au début
de la transformation, la courbe montre une premiére augmentation entre 0 et 20%
d’avancement de transformation. Ensuite, d pyy s semble rester constante jusqu’a
70% et réaugmente pour les taux d’avancement supérieurs. En plus de cette évo-
lution, la courbe ne présente pas une allure continue. De fortes discontinutés sont
présentes durant toute la transformation. Deux raisons expliquent ces résultats. La
premiére est due a des effets de températures. En effet, ’évolution de la tempéra-
ture montrait de fortes oscillations lors de cette expérience (£40 ° C). Ces derniéres
sont dues au mode de chauffage (four a rayonnement) utilisé lors de l'essai. Nous
avons estimé, par calcul, qu’une variation positive de 40 ° C engendre une varia-
tion de £+ 0,004 ° sur la valeur de FWHM. La seconde raison est due a la faible
résolution de la Caméra FReLoN utilisée pour enregistrer les anneaux de Debye
Scherrer au cours de lessai (cf. chapitre 2).

Dans le cas de la transformation a 424 ° C et 477 ° C, les variations de dpw i
présentent des allures encore différentes des précédentes. Pour les deux tempéra-
tures, les valeurs sont plus faibles que celles obtenues & 748 ° C et 708 C pour
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des taux de transformation inférieurs a 60%. A 424° C, la variation de dpw
augmente de maniére exponentielle entre 60% et 100%. A 477 ° C, pour les taux
supérieurs a 60% d’avancement de transformation, la variation de dpyw gy aug-
mente. Elle atteint un maximum a 90% d’avancement de transformation et décroit
ensuite. A la fin des maintiens a basse température, la largeur & mi-hauteur est
plus élevée que celle mesurée avant transformation. A 424 ° C, FWHM est plus éle-
vée de 145% par rapport a celle avant transformation. A 477 ° C, Paugmentation
est de 40%.

4.1.3.4 Evolution des paramétres de maille de la phase a au cours des
différents maintiens a hautes températures

Les évolutions de a, et de ¢, obtenues au cours des maintiens a 708 °C et
620 ° C sont présentées figure 4.18 et figure 4.19 respectivement, en fonction du
temps.

Variation des parametres de maille
a etc (%o)
f (Yem)

Temps (min)

F1G. 4.18 — Variation relative des parameétres a, et ¢, et de I'’évolution de f, en
fonction du temps a 708 ° C.

Dans le cas du maintien & 708 ° C, les variations relatives des deux paramétres
aq et ¢, présentent les mémes évolutions que celles obtenues au cours de la trans-
formation de phases a 748 ° C.

Dans le cas du maintien a 620 ° C, I'évolution des parameétres de maille est
légérement différente. En effet, nous pouvons observer une forte diminution de c,
au cours du refroidissement de 920 ° C et 620 ° C. Ensuite, lorsque la température
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F1G. 4.19 — Variation relative des paramétres a, et ¢, et de ’évolution de f, en
fonction du temps a 620 ° C, (a) dans les premiers instants et (b) tout au long du
maintien.

de maintien est atteinte, ¢, réaugmente légérement dans les premiers instants de la
transformation. Le paramétre de maille a,, quant a lui, aurait tendance a diminuer.

4.1.3.5 Evolution des paramétres de maille des phases transformées au
cours des maintiens & basse température

Dans le cas des transformations a basse température, I’affinement des diffrac-
togrammes en considérant les deux phases a et o”, nous a permis d’accéder a
I’évolution de leurs parameétres de maille.

A 424° C et 477 ° C, les paramétres de maille a, et ¢, ont des comportements
différents de ceux observés & plus haute température. Les résultats sont présentés,
figures 4.20a et b, o nous avons reporté les variations relatives de a, et ¢, en
fonction du temps, comme I’évolution de la fraction massique des phases a et .
Les valeurs de référence utilisées pour déterminer les variations relatives ont été
choisies a température ambiante et a I’état initial.

Dans les deux cas, le paramétre a, décroit trés faiblement lorsque la transfor-
mation progresse alors que le paramétre ¢, augmente. Dans le cas de la transfor-
mation a 477 ° C, 'augmentation de c, est beaucoup plus marquée. L’amplitude
de ces variations, entre le début et la fin de la transformation, est de 0,06% pour
da, et de 0,2% pour dc, a 424° C. Pour le maintien a 477 ° C, Pamplitude de da,
est égale = 0,14% et celle de dc, est de 1,52%.
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F1G. 4.20 — Variation relative des parameétres a, et ¢, et de I'évolution de fi1am
en fonction du temps (a) a 424° C et (b) a4 477 ° C.

A 424~ C, les paramétres de maille de la phase o”” déterminés dans les premiers
instants de sa formation sont les suivants : aos = 3,029 £1073 A, b, = 4,990+£1073
A et cor = 4,620+£103 A. Ces valeurs sont en bon accord avec ceux obtenus par S.
Bein dans le cas de 'alliage SCEZ [84]. L’évolution des diffractogrammes montre
que ces derniers subissent de fortes variations au cours de la transformation. Leurs
variations relatives sont présentées figure 4.21a en fonction du temps de maintien.
Les valeurs initiales des parameétres utilisées pour calculer ces variations sont celles
citées précédemment.
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F1G. 4.21 — Variation relative des paramétres de maille ay», by, cor, (a) au cours
du maintien a 424 ° C et (b) au cours du maintien & 477° C.

Pour des taux de phase o” formés et inférieurs ou égaux a 33%m, les valeurs
de paramétres de maille sont sensiblement constantes. Lorsque la transformation
progresse et en ajustant nos diffractogrammes avec la formation de deux phases
a et o, les paramétres de o varient fortement. da,~ décroit, alors que &b, et
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dcqr croissent. De plus, on observe une évolution des paramétres de maille de o
lorsque la quantité de o + o” est sensiblement constante. Les paramétres b, et
co augmentent alors que le paramétre a,» diminue.

A 4777 C, les variations relatives des paramétres de maille sont légérement
différentes. Rappelons que I'ajustement des diffractogrammes est réalisé avec les
deux phases a+a” et que les évolutions de f, et de f,» sont différentes de celles
obtenues a plus basse température.

Durant 'augmentation de f,~ (jusqu’a 35%m), les paramétres de maille restent
sensiblement constants. Aprés 16 min, lors de la diminution de f,~, on observe une
diminution de a,~ jusqu’au temps t = 40 min suivi d’une légére augmentation pour
les temps supérieurs. Le paramétre b, décroit faiblement en début de transforma-
tion, puis plus contintiment. Enfin, le paramétre c,» montre une évolution similaire
a celle obtenue a 424 ° C.

4.2 Transformation au refroidissement en condi-
tion anisotherme

La transformation de phases f—f(+a a également été étudiée au cours de
refroidissements continus a vitesse constante depuis la température de mise en
solution & 920 ° C jusqu’a température ambiante. Trois vitesses de refroidissement
ont été réalisées : Vref = 0,05° C/s, Vref = 0,1 C/s et Vref = 0,61 ° C/s.

4.2.1 Cinétique de transformation

La figure 4.22 représente les évolutions du taux de phase a en fonction de la
température, au cours de refroidissements pour les trois vitesses étudiées.

Les trois courbes présentent la méme allure : f, augmente rapidement dés que
la transformation commence. La transformation débute a la température de 748 ° C
pour la vitesse de 0,05°C/s, de 730° C/s a la vitesse de 0,1 C/s et de 650° C a
la vitesse de 0,61~ C/s. Comme attendu, les cinétiques sont d’autant plus rapides
que la vitesse de refroidissement est élevée. Il peut étre également noté que le
taux final de phase « varie légérement avec la vitesse de refroidissement : il est
de 64%m, 63%m et 60%m pour les vitesses de 0,05°C/s, 0,1°C/s et 0,61°C/s
respectivement. Dans tous les cas, il n’y a plus d’augmentation de la fraction
massique de phase a aux températures inférieures a environ 450 ° C.
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F1G. 4.22 — Evolutions de la fraction massique de phase « en fonction de la tem-
pérature obtenues pour différentes vitesses de refroidissement (0,05 C/s, 0,1°C/s
et 0,61°C/s.

4.2.2 Caractérisation microstructurale

L’observation des microstructures a été réalisée afin d’observer les différentes
morphologies de phase o obtenues a l'issue de ces trois refroidissements continus.

Pour une vitesse de refroidissement de 0,05 ° C/s (figure 4.23a), les morpholo-
gies en présence sont agp au niveau des ex-joints de grains [ et awgp. Pour la
vitesse de 0,1 ° C/s (figure 4.23b), la microstructure finale est également constituée
de agp et de aygp. Néanmoins, les plaquettes de aygp sont plus nombreuses et
plus fines. En plus de ces deux derniéres morphologies, la microstructure présente
de maniére majoritaire la morphologie ay ;. Dans le cas du refroidissement rapide
(Vref=0,61 ° C/s), la microstructure de l'alliage (figure 4.24) est composée majori-
tairement de plaquettes de morphologie ayy ;. Nous pouvons remarquer également
la présence de quelques colonies de plaquettes de morphologie awgp.
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F1G. 4.23 — Micrographies optiques de I'alliage Til7 obtenues aprés un refroidisse-
ment continu, (a) avec une vitesse de 0,05 ° C/s et (b) avec une vitesse de 0,1~ C/s.

F1G. 4.24 — Micrographie optique de 'alliage Ti17 obtenue aprés un refroidissement
continu & une vitesse de 0,61 ° C/s.

4.2.3 Evolution des paramétres de maille

Les variations relatives des parameétres de maille des deux phases en présence
mesurées au cours du refroidissement sont tracées en fonction de la température
figure 4.25 pour la vitesse de refroidissement de 0,05 ° C/s. L’évolution de la fraction
massique de phase a a également été reportée.

Des comportements non linéaires sont obtenus pour les différents paramétres
de maille. a, diminue linéairement avec la température durant le refroidissement
entre 700 ° C et 300 ° C avec une pente égale & 1.107°K L. Le paramétre ¢, montre
un comportement différent. En effet, deux étapes peuvent étre mises en évidence :
une premiére diminution avec une variation moyenne de 6x107°K ~! mesurée entre
825° C et 690 ° C, correspondant & une augmentation de 1,5%m a 32%m de phase
« respectivement ; et une seconde diminution avec une pente plus faible et égale
a 1,1x107°K !, proche de celle obtenue pour a, dans la gamme de température
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5 parametres

Varation
Fraction massique de phase o (%m)

Température (°C)

F'1G. 4.25 — Variation relative des parameétres a,, ¢, et ag au cours du refroidisse-
ment entre 920 ° C et la température ambiante avec une vitesse de refroidissement
de 0,05° C/s.

(690 ° C-300 ° C) et correspondant a f,>0,32.

Considérant le paramétre ag, une diminution linéaire est mesurée entre 920 ° C
et 748 ° C, avec une variation moyenne de 1,35x107°K 1. Entre 750 ° C et 450 ° C,
le paramétre diminue brutalement et de maniére non linéaire. Cette diminution
se produit dans le domaine de température ou f, augmente. Aux températures
inférieures a 485° C, ag continue & diminuer mais avec une variation moyenne
égale a celle mesurée pour a, et c,.

Nous avons ensuite comparé les évolutions des parameétres de maille ag obtenues
au cours des trois refroidissements avec des vitesses différentes, figure 4.26.

Les trois courbes présentent la méme allure. Les résultats sont en bon accord
avec les cinétiques de transformation présentées figure 4.22. En effet, la variation
non linéaire de ag est décalée vers les basses températures lorsque les vitesses de
refroidissement augmentent. Il est intéressant de remarquer que lorsque la trans-
formation est achevée (& environ 400 ° C), la valeur du paramétre ag dépend de la
vitesse de refroidissement. En effet, & 400 ° C, les fractions massiques de phase «
obtenues sont voisines pour les trois vitesses alors que les valeurs de ag sont diffé-
rentes. Celles-ci sont égales a : 3,24094+10~* A pour V,.;—0,05° C/s, & 3,2447410~*
A pour V,;=0,1°C/s et & 3,250210~* A pour V,.; —0,61°C/s.
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F1G. 4.26 — Variation relative du parameétre ag au cours du refroidissement entre
920 ° C et la température ambiante pour les trois vitesses 0,05°C/s, 0,1°C/s et
0,61°C/s.

4.2.4 Evolution de la largeur a4 mi-hauteur des pics de la
phase 3

La figure 4.27a représente 1’évolution de la largeur & mi-hauteur de la raie
(200) 5 au cours du refroidissement de 920 ° C &4 25 ° C, avec une vitesse de 0,05 ° C/s.
Nous avons également reporté I’évolution de f,. Pour les trois essais correspon-
dants, nous avons utilisé le méme détecteur, le MAR 345.

Entre 920 ° C et 780 " C, la largeur & mi-hauteur reste sensiblement constante
et égale a 0,03345 " . Aux températures inférieures, FWHM augmente brutalement
pour atteindre un maximum a 686 ° C. Dans la méme gamme de température,
fo augmente de 4%m a 40%m. Ensuite, la largeur a mi-hauteur diminue jus-
qu’a 620 ° C alors que f, continue a augmenter. Entre 620 ° C et la température
ambiante, la transformation de phases est terminée, mais FWHM ré-augmente
légérement.

L’influence de la vitesse de refroidissement sur les évolutions de la largeur a
mi-hauteur de la raie (200)5 en fonction de la température est portée figure 4.27b.
Nous pouvons, tout d’abord, observer que plus la vitesse de refroidissement est
élevée, plus 'augmentation brutale de la largeur & mi-hauteur se décale vers les
basses températures. Pour la vitesse de refroidissement de 0,1 ° C/s, la variation de
la largeur a mi-hauteur, lors de la transformation de phases, présente un maximum,
mais beaucoup moins marqué que pour la vitesse de 0,05 ° C/s. Pour la vitesse de
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F1G. 4.27 — Evolution de la largeur a mi-hauteur de la raie (200)5 et du taux
de phase a en fonction de la température, au cours du refroidissement avec une
vitesse de 0,05° C/s (a) et comparaison de FWHM pour les trois vitesses (b).

0,61 ° C/s, ce maximum n’est plus présent. De plus, Pamplitude de "augmentation
est d’autant plus élevée que la vitesse est grande. Enfin, dans la gamme de tem-
pérature (400 ° C-200 ° C), FWHM augmente dans tous les cas mais la variation
moyenne est plus élevée dans le cas de la vitesse rapide (0,61 °C/s).

4.3 Influence du chemin thermique

Pour I'alliage Smétastable Til7, un refroidissement rapide depuis le domaine
monophasé & haute température, conduit a une structure Smétastable a tempé-
rature ambiante. Nous avons donc étudié I’évolution de cette phase Smétastable
au cours du chauffage et du revenu a diverses températures. L’état Smétastable
est obtenu en réalisant préalablement une remise en solution a 920 ° C pendant 15
min, suivie d’une trempe au gaz (helium) jusqu’a température ambiante. Ce trai-
tement a été réalisé dans un four sous vide dans le but de limiter la contamination
en oxygeéne a haute température.

Les revenus ont été réalisés a trois températures différentes : 440° C, 520° C
et 640 ° C. L’influence de la vitesse de chauffage pour atteindre la température
de revenu a également été étudiée. Pour cela, trois vitesses de chauffage ont été
utilisées : 0,7°C/s, 3,6°C et 4°C/s.
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Au cours de 'étape de chauffage, la mesure de la température est considérée
comme "qualitative", car les traitements préalables de calibration en température,
avec thermocouple soudé & I’échantillon, n’ont pas été systématiquement réalisés.
Néanmoins, celle-ci a pu étre déterminée par I'intermédiaire de 1’évolution du para-
métre de maille ag *. De plus, pour tous les traitements réalisés, un thermocouple
positionné & 1 mm au dessus de 1’échantillon enregistrait la température.

Nous allons présenter les résultats en trois parties. Dans la premiére partie,
nous présentons le comportement au cours du chauffage jusqu’a 640 ° C avec une
vitesse d’environ 0,7 ° C/s suivi d’un maintien a cette méme température pendant
4 heures. L’'influence de la température de revenu sera présentée dans une deuxiéme
partie. Pour finir, nous considérons l'influence de la vitesse de chauffage.

4.3.1 Revenu a 640 ° C avec une vitesse de chauffage de
0,7°C/s
4.3.1.1 Etat initial

Comme nous I'avons mentionné précédemment, I'état initial des échantillons,
caractérisé par DRX correspond a 100%m de phase Smétastable. Cet état Smétastable
est comfirmé avec le diagramme de diffraction des rayons X enregistré a tempé-
rature ambiante, avant traitement (fig.4.28). Seuls les pics caractéristiques de la
phase 3, cubique centrée, sont mis en évidence °.

Le parametre de maille ag déterminé a partir de ce diffractogramme est égal a
3,2546 +£107* A.

4.3.1.2 Caractérisation des phases au cours du chauffage

La figure 4.29 montre I’évolution des diagrammes de diffraction obtenus a dif-
férents instants au cours du chauffage jusqu’a 640 ° C, suivi d’un maintien a cette
méme température pendant 4 heures. Pour compléter cette figure, nous donnons
dans 'annexe I , I’évolution de ’ensemble des diffractogrammes (en vue de dessus)
obtenue au cours de cet essai.

Les conditions de I’essai sont telles que le premier diffractogramme a été enre-
gistré a une température de 250 ° C.

Jusqu’a 280 ° C, aucune évolution n’est détectée. Entre 284 ° C et 420 ° C, des
pics apparaissent aux positions 20 = 5,58 " et 6,5° . Ces derniers sont caractéris-

den supposant que ce dernier augmente linéairement avec la température tant qu’aucune

transformation ne se produit.
5Les analyses par MET montrent trés souvent la présence de phase w anisotherme.
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FiG. 4.28 — Diagramme de diffraction de 'alliage Til7, enregistré a température
ambiante pour I'état fmétastable.

tiques d'une phase de structure hexagonale simple, appelée w. L’existence de cette
phase w a été reportée par de nombreux auteurs dans les alliages de titane [90-94].
En plus des raies caractéristiques de la phase w, les diffractogrammes nous ont
permis de mettre en évidence un pic supplémentaire a la position 260= 4,1° (figure
4.30). Celui-ci ne peut pas étre indexé avec ceux de la phase w. Ceci permet donc
d’affirmer qu’il est caractéristique d’une autre phase que nous appelerons (3 par
la suite. L’analyse de I’ensemble des diffractogrammes montre que cette phase (3,
apparait dans le méme domaine de température que la phase w. Les premiéres
analyses de ce pic montrent qu’il pourrait s’indexer avec une phase de structure
cubique & face centrée. Entre 284 ° C et 420 ° C, I’évolution des pics caractéristiques
des phases w et 35 ne montrent pas de fortes variations. Leurs maximums d’inten-
sité restent trés faibles et montrent ainsi que leur fraction massique est peu élevée
(quelques pourcents). Concernant les pics de la phase (3, aucune variation sensible
d’intensité n’est observée.

A partir de 400 ° C, les raies caractéristiques de la phase (5 et de la phase w dis-
paraissent pour laisser place a des doublets de pics présents aux mémes positions
que ceux de la phase a. L’ensemble de ces pics est caractéristique d’'une phase de
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F1G. 4.29 — Superposition des diagrammes de diffraction obtenus au cours du chauf-
fage jusqu’a 640 ° C (Vc=0,7" C/s) suivi d’un maintien a cette méme température
durant 4 heures.

structure orthorhombique, similaire a celle observée au cours de la transformation
de phases en condition isotherme & 424 ° C aprés une remise en solution a 920 ° C
(en chemin direct).

Lorsque la température augmente, les diffractogrammes évoluent fortement.
L’intensité des pics de la phase o” augmente rapidement au détriment de I'intensité
des pics de la phase 3. La position des pics des deux phases subissent également de
fortes variations angulaires. Concernant la phase o”, ces variations sont clairement
observées avec le pic (200), et le pic (130),~ . Le pic (200),~ se décale vers les
grandes valeurs de 26 et le pic (130), se déplace vers les petites valeurs de 26.
A partir de la valeur de température de 535° C, il est difficile de discerner les
doublets de pics caractéristiques de la phase «”. Seuls des pics trés larges sont
caractérisés (cf fig.4.29, spectre enregistré a T°C=633°C). A cet instant, nous
pouvons supposer que ces derniers correspondent a un mélange de pics de phases
a et o”. Durant le maintien & 640 ° C, les pics s’affinent et leur largeur & mi-hauteur
diminue. Cette diminution peut s’expliquer par le fait que les pics caractéristiques
de phase o” disparaissent en laissant place uniquement a des pics caractéristiques
de la phase a. En fin de transformation, les diffractogrammes présentent des pics
fins de phase « et phase .
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FiG. 4.30 — Grandissement de deux diagrammes de diffraction obtenus au cours
du chauffage (Vref=0,7"C/s) 4 363 ° C et 383" C.

4.3.2 Influence de la température de revenu

L’influence de la température de revenu a été étudiée en réalisant des revenus a
440" C et 520 ° C. Les figures 4.31a et b montrent I’évolution des diffractogrammes
obtenus au cours de ces deux essais. Comme précédemment, nous avons reporté
en annexe I, les évolutions de I'ensemble des diagrammes de diffraction obtenus
au cours de ces essais. Dans les deux cas, les vitesses de chauffage utilisées sont
similaires et sont égales & 0,7° C/s pour le revenu a 520 ° C et de 0,55 °C/s pour
le revenu a 440 ° C.

Au cours du chauffage, les évolutions des diagrammes de diffraction pour ces
deux essais, sont similaires et en bon accord a celle obtenue pour I'essai a 640 ° C.
Les phases w et 3 apparaissent en premier, puis disparaissent pour laisser place a
la phase orthorhombique o” a partir de 420 ° C. Pour le maintien & 440 " C, aprés
4 heures de revenu, les pics caractéristiques de la phase o’ sont présents et trés
larges. Le pic (200),~ est toujours présent. Ces différentes observations permettent
de conclure que le produit de transformation obtenu pourrait étre composé d’un
mélange de phase o’ et a.

Dans le cas du maintien & 520 ° C, aprés 4 heures de maintien, les pics présents a
4,6° et 5,4° peuvent s’indexer avec une phase de structure hexagonale compacte.
Dans tous les cas, les diffractogrammes mettent en évidence la présence de (.
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F1G. 4.31 — Superposition des diffractogrammes obtenus (a) au cours du chauffage
jusqu’a 440° C (Ve = 0,55° C/s) suivi d’'un maintien a cette méme température
pendant 4 h et (b) au cours d’un chauffage jusqu’a 520 ° C (V, = 0,7° C/s) suivi
d’un maintien & 520 ° C pendant 4 heures.

4.3.3 Influence de la vitesse de chauffage

L’influence de la vitesse de chauffage est illustrée figure 4.32 sur laquelle nous
avons reporté I'évolution des diffractogrammes obtenus au cours d’un revenu a
640 ° C pour une vitesse de chauffage de 3,5° C/s.

Avec une vitesse de chauffage plus élevée, I'évolution des diffractogrammes ob-
tenue est différente. En effet, nous n’observons pas I'apparition des pics caractéris-
tiques des phases w et (5. Les premiers changements observés sur les diagrammes
de diffraction ont lieu a partir de 420 ° C, avec ’apparition des pics caractéristiques
de la phase o””. Comme dans les cas précédents, ces derniers varient fortement pour
les températures supérieures a 420 ° C, notamment les pics (200),~ et (130), pour
se confondre au pic (102), a partir de 614 ° C. Aprés 4 heures de maintien a4 640 ° C,
les diffractogrammes se composent uniquement des pics caractéristiques de la phase

a et (.

4.3.4 Analyse quantitative

4.3.4.1 Cinétique de décomposition de la phase

Aprés avoir identifié pour chacun des traitements, les différentes phases en
présence et leur domaine d’existence, nous avons déterminé & partir des diffracto-
grammes et de maniére quantitative, les cinétiques de transformation. Notons que
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F1G. 4.32 — Superposition des diffractogrammes obtenus au cours du revenu a
640 ° C utilisant une vitesse de chauffage de 3,5° C/s.

pour cette analyse, la méthode pour affiner les diffractogrammes est légérement
différente de celle utilisée pour I'étude des transformations au cours de refroidisse-
ment direct. La différence se situe au niveau du domaine angulaire utilisé. En effet,
dans ce cas, nous avons utilisé le domaine angulaire 4,5 - 5,68 °. Celui-ci prend
en compte le pic (200) de la phase (3, (102) et (120) de la phase a et (112), (022),
(200), (130) de la phase o”. Les incertitudes concernant les fractions massiques
des phases, ainsi que leurs paramétres cristallins sont donc plus élevées, comparées
avec celles habituellement obtenues. Concernant les fractions massiques, la barre
d’erreur est de 8%. Pour les paramétres de maille, la précision de la mesure est de
+ 1073 A,

De plus, I'intensité des pics de diffraction caractéristiques des phases w et 3y
étant trop faible, nous n’avons pas pu les prendre en compte dans ’affinement. Les
affinements réalisés sur les diffractogrammes correspondant, donnent des fractions
massiques de phase w inférieures & 5%m.

Les figures 4.33a et b donnent I'évolution de la fraction massique des phases
transformées (a”™+ «), obtenue en fonction du temps au cours du chauffage a
0,7° C/s jusqu’a 640 ° C (fig.4.33a) suivi d’'un maintien a cette méme température
pendant 4 heures (fig. 4.33b).

Les résultats montrent que la cinétique de transformation se produit essentiel-
lement au cours du chauffage. Elle commence & 280 ° C par la formation de phases
w et (5. La phase o apparait a partir de 420 ° C. La fraction de phases formées
augmente rapidement et atteint un maximum de 64%m & une température de
490 ° C. A la fin du chauffage, f,i.7 semble diminuer. Cette diminution se pour-
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Fi1G. 4.33 — Evolution de la fraction massique de phases (o + «) obtenue en
fonction du temps, (a) au cours du chauffage (Ve=0,7° C/s) jusqu’a 640 ° C suivi
(b) du revenu a 640 ° C pendant 4 heures.

suit au cours du maintien a 640 ° C et atteint un minimum de 55%m aprés 1,5 min
de maintien. Pour les temps de maintien supérieurs, f,,» réaugmente légérement.
Au bout de 4 heures de maintien, la fraction massique de phase transformée est
égale & 65%m.

Les cinétiques de transformation obtenues au cours des revenus a plus basses
températures (440° C et 520 ° C) sont portées figure 4.34 en fonction du temps.
Notons que dans le cas du maintien a 440 ° C, la vitesse de chauffage est plus faible
et égale 4 0,55 ° C/s. La vitesse de chauffage utilisée dans le cas du revenu a4 520 ° C
est quant a elle de 0,7° C/s.

L’évolution de f,.~ obtenue au cours du chauffage jusqu’a 520 ° C est similaire
a celle obtenue lors du revenu a 640 ° C. La phase o” apparait & environ 420 ° C,
puis, la fraction massique de phases transformées augmente rapidement pour at-
teindre un maximum de 79%m a 495° C et diminue durant la fin du chauffage
jusqu’a 520 ° C. Cette diminution se poursuit au début du maintien (t = 1,3 min).
Ensuite, f,1o7 réaugmente légérement tout au long du maintien a 520 ° C. La frac-
tion de phase transformée finale, obtenue aprés 4 heures de maintien, est de 69%m.
L’évolution de la fraction massique de phases transformées (a+ o) déterminée au
cours du revenu a 440 ° C (avec une vitesse de chauffage de 0,55 ° C/s) est en bon
accord avec celles obtenues aux plus hautes températures. La phase o” apparait a
environ 420 ° C et sa proportion augmente fortement pour les températures supé-
rieures. La fraction massique de phases (« 4 o) est de 64% lorsque la température
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F1c. 4.34 — Comparaison des évolutions de fraction massique de phases (o + «)
en fonction du temps obtenues, (a) au cours du chauffage jusqu'a 520° C (Ve =
0,7° C/s) et au cours d’un chauffage jusqu’a 440~ C (Ve = 0,55 ° C/s),(b) au cours
des revenus a 520 ° C et 440 ° C pendant 4 heures.

de revenu est atteinte. Durant le maintien a 440 ° C, f,.,» continue a& augmenter
légérement. Aprés 4 heures de maintien, f, .~ est de 74%m.

L’influence de la vitesse de chauffage sur la cinétique de transformation est
présentée figure 4.35. Sur cette figure, nous avons comparé les évolutions de f,1 o~
obtenues en fonction du temps, au cours du revenu a 640 ° C pour les vitesses de
chauffage de 0,7°C/s et 3,5°C/s.

Comme attendu, les cinétiques d’évolution de f,. .~ sont décalées vers les plus
hautes températures lorsque la vitesse de chauffage est de 3,5°C/s. La phase
o/ apparait & 433° C. La fraction massique des phases transformées augmente
rapidement, pour atteindre 48%m a 640 ° C. Elle continue & augmenter pendant
1,5 min de maintien ; & cet instant, foio~ est égale & 60%m. Durant le restant du
maintien & 640 ° C, une légére augmentation se poursuit et au terme des 4 heures
de revenu, f, v est égale & 64%m.

Ainsi, pour la vitesse de chauffage rapide, une grande partie (48%m) de trans-
formation se fait entre 430" C et 640 " C, alors que pour la vitesse de chauffage
plus lente, les transformations se produisent entre 280 ° C et 500 ° C. Ceci a une
conséquence sur la taille de grains « formés. En effet, comme le montre les micro-
structures présentées en annexe E, les microstructures obtenues aprés un chauffage
lent sont beaucoup plus fines que celles obtenues aprés un chauffage rapide. Cette

133

240

Température (°C)



CHAPITRE 4 : Transformation de phases f— -+« au refroidissement de 'alliage Til7

a) b)

70 BOHD 0

il

ol - % 200 6l { i
) 2
= 50 |- = 50
i“ 600 i- 4
= 2 L =g ——Vc=0.7°C/s
2.E 4 —o—Ve¢=0.7°C/s 2 L .E
=< = =2 r -~ C “
g: - -4 500 = g:’ ——Vc=35C/s |
@3 ——Ye=3.5%C/s -5 v g
=+ ¥ = = + 30
= 3 5 = 5
.8 4 a0 F 1=] 4
S 20 15} 20
& &

4 300 4
10 ’ 10
)} B T 1 M) 0 & 1 L 1 1 L
0 5 10 15 0 40 80 120 160 200
Temps (min) Temps (min)

F1G. 4.35 — Comparaison des évolutions de la fraction massique de phases (o +
«) obtenues en fonction du temps (a) au cours du chauffage jusqu’a 640 ° C (avec
une vitesse de 0,7° C/s et 3,5°C/s) et (b) tout au long des deux revenus a 640 ° C
pendant 4 heures.

différence est associée a 'existence de la phase w, qui est un site de germination
préférentiel de o) et permet aussi une transformation a plus basse température,
privilégiant la germination de la phase o”.

4.3.4.2 Evolution des paramétres de maille ag

Nous avons montré dans la partie 4.1.3.2, que la transformation § — o’ en
condition directe, conduit & une faible variation du paramétre ag et ce jusqu'a
environ 60% d’avancement de transformation. Il nous a donc paru intéressant
d’étudier ’évolution de ag au cours du revenu.

L’évolution du parameétre de maille az obtenue au cours du chauffage jusqu’a
640 ° C (Ve=3,5" C/s), suivi d’'un maintien a cette méme température pendant 4
heures est présentée figure 4.36 en fonction du temps. Nous avons également reporté
I'évolution de la température et de la fraction massique des phases (o + o”).

Le paramétre de maille ag augmente au cours du chauffage mais présente des
évolutions non linéaires. En tracant son évolution en fonction de la température,
figure 4.37, une évolution linéaire est observée jusqu’a 300 ° C environ. La variation
moyenne de dag obtenue entre 215 ° C et 300 ° C est de 10x107 9K ~*. Entre 300 ° C
et 370 ° C, la pente augmente et sa valeur est proche de 13x107 9K, correspon-
dant & la variation moyenne de ag avec la température obtenue au refroidissement
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F1G. 4.36 — Evolution du paramétre de maille ag, de la température et de fq o~

en fonction du temps (a) au cours du chauffage jusqu’a 640° C (Ve = 3,5°C/s),
(b) au cours du maintien & 640 ° C de 4 heures.
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F1G. 4.37 — Evolution du paramétre de maille ag et de f,1. en fonction de la
température au cours du chauffage jusqu’a 640° C (Ve = 3,5° C/s).

a haute température. Entre 370" C et 520° C, ag continue a augmenter mais de
maniére non linéaire, avec une dérivée seconde négative. A partir de 520" C, ag
diminue fortement, la pente est négative et ce jusqu’a environ 2 min aprés le dé-
but du maintien & 640 ° C. Ensuite, ag continue a diminuer mais avec une faible
variation. Au bout de 4 heures, ag est égale & 3,249 +£1073 A.

L’influence de la vitesse de chauffage sur I'évolution du paramétre de maille
ag est présentée figure 4.38. Nous avons reporté ’évolution de ag en fonction du
temps obtenue au cours du chauffage, pour les deux vitesses de 0,7°C/s et de
3,5°C/s.

L’évolution du parameétre ag obtenue au cours du chauffage lent, est différente
de celle observée avec une vitesse plus rapide. Entre 250" C et 400 " C, ag aug-
mente et dag /0T ( figure 4.39), est de 5x 1070 K1, ¢’est & dire deux fois plus faible
que celle obtenue pour 3,5° C/s, dans le méme domaine de température. Nous
rappelons que dans ce cas, la phase w précipite. Entre 400 ° C et 430 ° C, ag aug-
mente avec une pente plus élevée. Cette augmentation de ag se produit lors de la
précipitation de phase o, dont la fraction massique augmente de 10%m & 37%m.
A partir de 430° C (et 37%m de phases formées), ag diminue brutalement et ce
jusqu’a 550 ° C, température a laquelle f,, .~ a atteint son maximum de 62%m.

Entre le temps t = 6,5 min (correspondant & une température de 550 °C) et t
= 12 min, temps auquel la température de 640 ° C a été atteinte depuis quelques
minutes, ag réaugmente (avec une pente de 5x107¢K~!) et atteint un second
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F1G. 4.38 — Comparaison des évolutions du paramétre de maille ag, de la tempé-
rature et de f,.,7 en fonction du temps, au cours du chauffage jusqu’a 640 ° C et

durant les premiers instants du maintien & 640 ° C pour les vitesses de chauffage
de Ve=0,7"C/s et Ve=3,5"C/s .

maximum a t = 12 min. Cette discontinuité de az s’accompagne d’'une diminution
de foiar qui atteint également un minimum de 55%m & t = 12 min. Pour les temps
de maintien supérieurs, ag suit la méme évolution que celle obtenue au cours du
revenu a vitesse de chauffage rapide. Aprés 4 heures de revenu a 640° C, ag est
égale 4 3,248 £1073 A et foior — 65%m.

Les évolutions de ag en fonction du temps obtenues au cours des revenus a
440" C, 509 " C et 640° C sont présentées figure 4.40. Nous pouvons noter que
pour les revenus réalisés a 509 ° C et 440 " C, les vitesses de chauffage sont de
2,87 C/s et de 2° C/s respectivement. De plus, dans le cas du maintien a 440 ° C,
la quantification n’a pu étre réalisée qu’a partir de t = 3,8 minutes.

L’évolution de ag obtenue au cours du chauffage a 2,8 ° C/s est similaire & celle
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F1G. 4.39 — Evolution du paramétre de maille ag et de f,i1. en fonction de la
température au cours du chauffage jusqu’a 640°C (Ve = 0,7° C/s).

obtenue au cours du chauffage a 3,5° C/s, mis a part un décalage vers les temps
longs di & la vitesse de chauffage plus faible. Dans ce cas, la transformation com-
mence a environ 400 " C. Entre 400 " C et 460 ° C, f,. o7 augmente. Durant cette
augmentation, ag augmente avec une pente plus faible que dans le cas précédent.
A partir de 460 ° C, température a laquelle f, .~ est égale & 30%m, az diminue.

La figure 4.40b montre 1’évolution de ag déterminée pour les trois températures
de revenu (Ve = 3°C/s). Pour les trois essais, ag diminue fortement au début du
maintien, lorsque la fraction de phases formées progresse encore, puis de maniére
plus lente et continue durant les 4 heures de revenu. La valeur du paramétre
obtenue en fin d’essai est la plus élevée pour 640 ° C et la plus faible pour 510 ° C.
Le tableau 4.1 rassemble les valeurs de ag et de f,4 déterminées aprés 4 heures
de revenus pour les trois traitements.

4.3.4.3 Suivi des changements de phases par résistivité électrique

Les séquences de changement de phases ont également été étudiées par suivi en
continu des variations de la résistivité électrique, pour les mémes cycles thermiques
que ceux réalisés lors des expériences par diffraction des rayons X. Les échan-
tillons ont été chauffés jusqu’a 640 ° C pour deux vitesses de chauffage (0,7°C/s
et 3,5° C/s). Le maintien & 640~ C a été de 30 minutes.
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F1G. 4.40 — Evolution du paramétre de maille ag et de f,1,» en fonction du temps
(a) au cours du chauffage, (b) au cours des trois revenus a 640°C, 509° C et
440 ° C.

La figure 4.41a montre les évolutions de résistivité et de température en fonction
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ag (£ 241073 A)  foror (%m)

440°C 3,239 71
510°C 3,235 69
640" C 3,249 64

TAB. 4.1 — Comparaison des parameétres ag et des fractions massique de phases
transformeées, obtenus aprés 4 heures de revenu a 440 ° C, 510 " C et 640 ° C.

du temps au cours d’un chauffage a 0,7° C/s jusqu’a 640 ° C et les évolutions de
résistivité et de déformation en fonction de la température, figure 4.41b.

by

v
T

Déformation

Température (°C)
Détormation (%e)

Résistivite électrique (107 Ohms.m)
Résistivite électrique (107 Ohms.m)

Temps (s) Tempeérature ("C)

F1G. 4.41 — Evolutions de la résistivité électrique et de température en fonction du
temps (a) et de la résistivité et de la déformation en fonction de la température
(b) (revenu a 640 ° C, Ve = 0,7° C/s).

Au cours du chauffage, la résistivité électrique diminue de 33,6 x 107 Ohms.m
et atteint un minimum de 31,1x 10~7 Ohms.m & 340 ° C. En tracant son évolution
en fonction de la température, nous pouvons observer un changement de pente
a environ 120 ° C. Aux températures supérieures a 340 ° C, elle augmente rapide-
ment jusqu’a 420 ° C et atteint une valeur de 31,7x 1077 Ohms.m. Entre 420 ° C
et 450 ° C, elle reste sensiblement constante, pour ensuite réaugmenter rapidement
et atteindre un maximum a 490 ° C. La fin du chauffage, entre 490 " C et 640 " C,
se traduit par une diminution de la résistivité. Le maintien de 30 min a 640° C
se traduit quant a lui par une légére augmentation de la résistivité. L’évolution
de la déformation montre un comportement sensiblement linéaire. Le coefficient
moyen de dilatation mesuré en fonction de la température (figure 4.41b) est de 8.2
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x 1076 K1,

L’influence de la vitesse de chauffage est présentée figure 4.42.

@, Ve=0.7°C/s
Ve=3.5°C/s
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F1G. 4.42 — Variations relatives de résistivité électrique en fonction de la tempé-
rature, obtenues au cours des deux revenus a 640 ° C pendant 30 min, pour deux
vitesses de chauffage de 0,7° C/s et de 3,5° C/s.

Pour une vitesse de chauffage plus rapide, nous observons & nouveau une dé-
croissance de la résistivité sur un plus grand domaine de température. Comme
dans le cas du chauffage lent, une discontinuité est encore observée au cours de sa
diminution mais semble étre décalée vers les plus hautes températures (& environ
160 ° C). La résistivité atteint un minimum & environ 420 ° C. Aux températures
supérieures, elle augmente de maniére sigmoidale jusqu’a la température de re-
venu. Au cours du revenu, la résistivité augmente légérement avec le temps. Aprés
30 min de maintien a 640 ° C, les variations de résistivité mesurées sont similaires
pour les deux essais.
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4.4 Discussion

La diffraction des rayons X a haute énergie nous a permis de caractériser quan-
titativement la nature des phases et les cinétiques de transformation ayant lieu
au cours de refroidissements aprés une remise en solution a 920 ° C en conditions
isotherme et anisotherme, mais également au cours de revenu a partir d’un état
Smétastable. Pour simplifier la lecture, nous utiliserons le terme de "condition di-
recte"” pour faire appel aux transformations de phases étudiées au cours de maintien
aprés une remise en solution a 920 ° C et le terme de "condition indirecte" pour
les transformations étudiées au cours de revenu a partir de 'état Smétastable,
trempé. Cette discussion est divisée en deux parties. Dans la premiére, nous dis-
cutons les résultats concernant les transformations a hautes températures pour
ensuite discuter les transformations & basses températures dans la seconde partie.

4.4.1 Transformations de phases & haute température

Nous avons montré que lors de maintien réalisé a des températures supérieures a
525 ° C ou encore, au cours de refroidissements lents, la nature de la transformation
de phases est 0 — a + (.

4.4.1.1 Comparaison des cinétiques obtenues par résistivité électrique
et par diffraction des rayons X synchrotron

Les cinétiques de transformation de phases obtenues par diffraction des rayons
X a haute énergie ont été comparées a celles obtenues par J. Da Costa Teixeira [§]
par résistivité électrique. La comparaison des résultats est présentée figure 4.43,
pour les températures de maintien de 748 ° C, 708 C et 620 " C. L’instant t = 0 a
été considéré au moment ot la transformation progresse.

Dans tous les cas, il y a un excellent accord entre les cinétiques de transfor-
mation obtenues par DRX et celles obtenues par résistivité électrique. Néanmoins,
a 708 ° C, de légers écarts sont observés. Ces écarts peuvent s’expliquer par les
différences concernant les conditions expérimentales utilisées. D’une part, la ciné-
tique obtenue par résistivité électrique a été réalisée a la température de 700 ° C.
D’autre part, les conditions de mise en solution différent, dans le cas des essais
par diffraction, le temps de maintien a 920 ° C était de 15 min (pour limiter le
grossissement des grains (3), alors qu’il était de 30 minutes pour les essais par ré-
sistivité. Un méme accord a été obtenu pour les transformations étudiées au cours
de refroidissement continu [95].
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F1G. 4.43 — Comparaison de la fraction massique de phase « obtenues au cours
des maintiens a 748" C, 708 ° C et 620 ° C, par DRX synchrotron et résistivité
électrique.

4.4.1.2 Le paramétre de maille ag

Le second point fort de ces analyses est la mesure de I’évolution des paramétres
de maille et de leurs corrélations avec la température et la fraction massique de
phase a. Comme nous l'avons déja mentionné, les évolutions des paramétres de
maille peuvent avoir plusieurs origines : les variations thermiques, les changements
de composition chimique des phases ou encore un changement de I’état mécanique
de ces derniéres.

Les résultats nous ont montré que le paramétre de maille ag est fortement
dépendant de 'avancement de transformation. En effet, pour les températures
de transformation de 748" C, 708 ° C et 620 " C, ag présente le méme comporte-
ment. Il diminue continuellement avec I'augmentation du taux de phase a. Pour
ces températures élevées, nous pouvons supposer que cette diminution de ag est
principalement liée au changement de composition chimique de la phase (3 suite a
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la formation des précipités « et a la partition des éléments d’alliages.

Nous pouvons noter que le comportement de ag est en bon accord avec les évo-
lutions de ag déterminées lors de la transformation a + 3 — 3. En effet, au cours
du chauffage, la diminution du taux de phase «, entraine un enrichissement en élé-
ments fgénes de la phase 3 et donc & une dérivée seconde positive de I’évolution de
ag dans la gamme de température de transformation. A I'inverse, la transformation
de phases 8 — a + (3, au cours du refroidissement, entraine un appauvrissement
en éléments Pgenes et donc une diminution de ag durant la transformation en
condition isotherme. Dans le but de conforter 'origine liée au comportement du
parameétre de maille de la phase 3, nous avons recalculé son amplitude de variation
lors de la transformation en condition isotherme, en supposant qu’elle est unique-
ment due a un changement de composition chimique. La méthode de calcul est
donnée en annexe F.

Nous avons porté dans le tableau 4.2, les valeurs initiales et finales de ag calcu-
lées et mesurées, ainsi que les variations relatives obtenues dans le cas des maintiens

a 748" C, 708 " C et 620" C.

Température ag ag dag
de maintien avant transformation aprés transformation (%)
s DRX 3,2818 3.27042 0,34980
calcul 3,2763 3,26620 0,31065
708 C DRX 3,28305 3,26515 0,58600
calcul 3,2720 3,25309 0,58420
620° C DRX 3.26352 3.23662 0.8311
calcul 3.2707 3.2460 0.76362

TAB. 4.2 — Comparaison des variations de ag obtenues avant et aprés transforma-
tion a 748 " C, 708 * C et 620 ° C.

Nous pouvons observer que, pour les trois températures de maintien, les am-
plitudes de variations de ag mesurées sont en bon accord avec celles obtenues par
le calcul. L’écart est de lordre de 10%. Les faibles différences observées peuvent
étre associées, soit aux incertitudes des mesures de concentration atomique des
éléments ou encore aux températures de transformation (qui sont légérement dif-
féerentes dans le cas des expériences par diffraction (708°C et 748 C)). Enfin,
la troisiéme source d’erreur peut étre le manque de précision concernant les va-
leurs des coefficients de Végard pour les différents systémes. Néanmoins, ce calcul
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montre clairement que les variations de ag observées dans le cas des transforma-
tions de phases & ces températures, sont principalement associées a la variation de
composition chimique de la phase (.

Nous avons également montré, figure 4.16, que le paramétre de maille ag, di-
minue continuellement au cours des maintiens & 748 ° C, 708 “ C et 620 ° C avec le
taux d’avancement de transformation.

Au cours d’une transformation de phases en condition isotherme, le changement
de composition chimique dans la phase (3, se traduit par un appauvrissement en
éléments (génes, correspondant par ailleurs a un enrichissement en titane. En
établissant un bilan de masse par rapport a I’élément majoritaire qui n’est autre
que I'élément titane, il est possible d’accéder a la variation de composition chimique
de la phase 3 a l'aide de la relation suivante :

Co'=Cl x fa+Ch X fg (4.1)

ou Cf*, CI" et Cf" représentent les concentrations massiques en titane, nominales,
de la phase « et de la phase (3, respectivement. f, et f3 sont les fractions massiques
des phases «a et (3.

A partir de la relation ci-dessus, il est possible d’accéder a la variation de C’gi
au cours de la transformation. Le détail de ce calcul est présenté en annexe G.
Connaissant cette variation, nous pouvons avoir accés a la variation du paramétre
de maille ag en faisant I’hypotheése que ce dernier suit une loi de type Végard avec
I’élément titane :

dag) _p MO _p(Sa 4.2
& P (7 25m) 42)

Nous avons appliqué cette relation pour calculer la variation du paramétre de
maille ag au cours de la transformation de phases a 748 ° C, 708 * C et 620 “ C. Les
résultats sont portés en fonction du taux d’avancement de transformation (%),
figure 4.44 et comparés a ceux obtenus expérimentalement.

A 748" C et 708 ° C, nous pouvons observer que les variations de ag calculées
sont trés similaires a celles mesurées. Pour la transformation de phases a 620 ° C,
les variations de ag calculées différent légerement de celles mesurées expérimen-
talement. En effet, la variation de ag est similaire a celle calculée jusqu'a 80%
d’avancement. Aux taux d’avancement supérieurs, la variation expérimentale est
supérieure & celle calculée. Cette comparaison met en évidence que d’autres ori-
gines doivent étre prises en compte pour expliquer les variations de ag, notamment
en fin de transformation.

En condition anisotherme, les évolutions de ag obtenues au cours des trois
refroidissements continus sont en bon accord avec celles obtenues en condition
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F'1G. 4.44 — Comparaison des variations relatives de ag calculées et déterminées
expérimentalement au cours des maintiens a 748 ° C, 708 * C et 620 ° C, en fonction
du taux d’avancement de transformation (%).

isotherme. ag diminue linéairement, entre 920" C et la température de début de
transformation, avec une pente moyenne de 13,5x107%K~!. Cette diminition li-
néaire est directement associée a la contraction thermique du matériau. La valeur
de dap ainsi mesurée est en bon accord avec le coefficient de variation thermique de
ag du titane pur, déterminé au cours du refroidissement entre 1300 ° C et 900 " C,
dans le domaine monophasé [ |78]. Pour les trois vitesses de refroidissement, la
transformation s’accompagne d'une forte diminution de ag, qui est due a I’appau-
vrissement en éléments Jgénes de la phase 3. Cependant, 'amplitude de variation
de ag associée a la transformation, diminue lorsque la vitesse de transformation
augmente. Si on se considére a4 une méme température (4 400° C par exemple)
et sensiblement a un méme taux de transformation, les différences de paramétres
de maille ag peuvent expliquer une différence de composition chimique moyenne,
comme un état différent de contrainte de la phase [.

4.4.1.3 Evolution de la largeur & mi-hauteur du pic (200)/

4.4.1.3.1 En condition isotherme
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Nous avons montré que la largeur & mi-hauteur du pic (200) de la phase [
varie au cours des transformations de phases. Pour les températures de 748 ° C
et 708 ° C, la variation relative de FWHM augmente jusqu’a un maximum a 70%
d’avancement de transformation et rediminue pour les taux supérieurs (fig.4.17b).
La transformation étant controlée par un mécanisme diffusif |7], la phase [ pré-
sente donc des hétérogénéités de composition entre les zones proches de « (riches
en éléments ([geénes) qui croissent et les zones 3 plus éloignées (qui ont la com-
position de la matrice initiale) (figure 4.45). Cette hétérogénéité de composition
chimique de la phase 3 est une des origines possibles de I’élargissement du pic de
diffraction (200)0.

[ riche

F1G. 4.45 — Représentation schématique des zones de phase [ riches et pauvres en
éléments (Ggénes.

Pour les taux d’avancement supérieurs a 70%, I’hérétogénéité de composition
chimique de [ se réduit (avec sa diminution de fraction massique). En fin de
transformation, la composition chimique de (3 est & nouveau homogéne. La largeur
a mi-hauteur ainsi obtenue est plus faible.

La différence de maximum de FHWM observée entre les deux températures
de transformation peut s’expliquer par la variation de composition chimique de la
phase 3 plus importante a 708 ° C que celle ayant lieu a plus haute température.

Pour aller plus en avant dans cette discussion et pour conforter nos hypothéses,
nous avons recalculé ’évolution des largeurs a mi-hauteur.
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Pour réaliser ce calcul, nous avons décrit le pic de diffraction (200)3 comme
étant la déconvolution de deux pics, dont 'un est caractéristique de la phase 3
avant transformation et I'autre caractéristique de la phase 3 aprés transformation®.
Les pics de diffraction ont été calculés en utilisant des fonctions de type gaussienne
et leur évolution a pu étre déterminée a partir de la relation suivante :

F(f(0)) =F1x (1—f—§q) + F2 x (1 — f&) x Jigq (4.3)

[e7

ou f¢ correspond a la fraction massique de phase a obtenue aprés transforma-
tion et f,, la fraction massique déterminée a chaque instant lors du maintien. F'1
représente la fonction correspondant au pic de diffraction initial et F2, la fonction
correspondant au pic de diffraction final.

Une description compléte de ce calcul est présentée dans I'annexe H. Aprés
avoir recalculé 'évolution du pic (200)5 au cours de la transformation, nous avons
déterminé sa largeur a mi-hauteur & chaque instant. Les résultats obtenus, pour
les températures de transformation de 748 °C et 708 °C, sont présentés figure
4.46. L’évolution de FWHM est reportée en fonction du taux d’avancement de
transformation. Nous avons également reporté 1’évolution de FWHM obtenue ex-
périmentalement.

Pour la température de transformation de 748 ° C, ’évolution de FWHM cal-
culée, se corréle parfaitement & celle obtenue expérimentalement. Le maximum de
FWHM calculé est identique, tant en terme de taux d’avancement (70%), qu’en
terme d’amplitude de variation. Ce résultat permet donc de confirmer le fait que
les variations de FWHM sont bien associées a des hétérogénéités de composition
chimique de la phase ( ayant lieu au cours du changement de phase. A 708 " C,
la corrélation entre 1’évolution de FWHM calculée et expérimentale n’est pas si
parfaite. Néanmoins la tendance est bien respectée. Un léger décalage et une aug-
mentation du maximum de FWHM par rapport au cas précédent sont mis en
évidence par le calcul. Cette comparaison entre calcul et expérience permet tout
d’abord de confirmer qu’a 708 © C, 'hétérogénéité de composition chimique est bien
une origine des élargissements du pic (200)/3. Cependant, le maximum de FWHM
calculé est beaucoup plus élevé que celui obtenu expérimentalement. Cette diffé-
rence peut étre associée a la description simplifiée de nos zones riches et pauvres
en éléments Ggénes. En effet, a cette température, la distance de diffusion est plus
faible et les hétérogénéités peuvent étre plus grandes.

6Nous faisons I’hypothése que la variation de FWHM du pic (200)43 est uniquement due aux
hétérogénéités de composition chimique de la phase 5.
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F1G. 4.46 — Evolution des largeurs & mi-hauteur du pic (200)5 calculées et expé-
rimentales tracées en fonction du taux d’avancement de transformation au cours
des maintiens a 748 ° C et 708 ° C.

Le méme calcul a été réalisé pour la transformation a 620 ° C. Les résultats sont
présentés sur la figure 4.47.

Nous pouvons observer que des différences significatives sont obtenues entre les
deux courbes. Pour cette température, le calcul prévoit un maximum a environ
80% d’avancement de transformation. Ce maximum est en grande partie di a la
valeur finale de FWHM, beaucoup plus élevée a cette température. En effet, nous
voyons que FWHM ne diminue pas en fin de transformation, méme apreés 4 heures
de maintien. Ceci peut étre lié aux hétérogénéités chimiques ou a des contraintes
internes générées au cours du changement de phases.

4.4.1.3.2 En condition anisotherme

Les évolutions de la largeur & mi-hauteur du pic (200)5 obtenues au cours
des transformations en condition anisotherme présentent des comportements simi-
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F1G. 4.47 — Evolution des largeurs & mi-hauteur du pic (200)5 calculées et expé-
rimentales tracées en fonction du taux d’avancement de transformation au cours
du maintien a 620 ° C.

laires & ceux observés en condition isotherme. Durant le refroidissement lent (V.
= 0,05° /s), FWHM augmente fortement lorsque f, croit. Il atteint un maximum
lorsque f, = 40%m. Cette augmentation de FWHM est associée a I’hétérogénéité
de composition chimique de la phase 8. Lorsque f, augmente de 40%m et 62%m,
FWHM diminue. Ce comportement peut étre associé¢ a la diminution de I’hété-
rogénité de composition chimique de la phase (3, en analogie aux observations en
condition isotherme & 748 ° C et 708 ° C. Entre 450 ° C et la température ambiante,
FWHM continue a augmenter.

Dans le cas des vitesses de refroidissement plus rapides (V. = 0,1°C/s et
0,61°C/s), le comportement de FWHM est différent. Elle augmente jusqu’a envi-
ron 40%m de fraction de phase « formée, dans le cas de 'essai avec une vitesse de
0,1°C/s et jusqu’a f, = 59%m avec une vitesse de 0,61 ° C/s. Dans les deux cas,
les courbes ne présentent pas de maximum. Celles-ci continuent a augmenter avec
la diminution de la température. Ce comportement de FWHM obtenu lors des vi-
tesses rapides, peut étre comparé a celui observé au cours du maintien a 620 ° C. En
effet, la morphologie des précipités obtenus a l'issue de ces différents traitements
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est similaire. Elle est composée de précipités fins et enchevétrés. Dans les deux cas,
les premiéres augmentations de FWHM observées sont liées a I’hétérogénéité de
composition chimique de la phase (3 lors de la transformation. De plus, nous avons
observé que plus la vitesse de refroidissement est rapide et plus 'augmentation de
FWHM est importante. Cette évolution est due d’une part a I'hétérogénéité de
composition chimique de la phase (3, mais également a cause d’un changement de
son état mécanique. En effet, il ne doit pas étre oublié que dans le cas de la vitesse
de refroidissement de 0.61 ° C/s, la transformation se produit a basse température
et que la distance de diffusion est plus faible.

Pour une température donnée (a 400 ° C), la comparaison des trois évolutions
de FWHM montre que plus la vitesse de refroidissement est rapide, plus la valeur
de FWHM est élevée. Ces différences ne peuvent étre liées qu’a un changement de
I’état mécanique de la phase (3. Ceci vient donc renforcer notre précédente hypo-
thése. Enfin, ce changement d’état de contrainte pourrait, par ailleurs, expliquer
la variation moyenne de FWHM plus élevée, rencontrée avec la vitesse de 0.61 ° ¢/s
par rapport aux vitesses plus faibles, entre 400 ° C et 25 " C.

4.4.1.4 Evolution des paramétres de maille des phases transformées

4.4.1.4.1 En condition isotherme

Les paramétres de maille de la phase a ont également été analysés lors de la
transformation. En condition isotherme, figures 4.18 et 4.19, a,, reste constant au
cours de la transformation. En revanche, le paramétre ¢ présente une évolution dif-
férente. En effet, les résultats montrent que pour les trois températures de maintien
étudiées, ¢, diminue fortement durant le début des maintiens. Pour exemple, dans
le cas du maintien réalisé a 748 ° C (figure 4.15), la diminution de ¢, est observée
jusqu'a f, — 25%m alors que la température est constante. Comme nous ’avons
mentionné au cours de la discussion des résultats obtenus au chauffage, une surface
d’oxydation se forme aux températures élevées et entraine la formation de phase
a a la surface de I’échantillon & des températures supérieures & la température de
transus 7. L'origine des comportements de ¢, est directement liée a la contami-
nation de cette phase « enrichie en oxygéne. En effet, au cours du maintien, la
phase a se forme en premier lieu prés de la surface, car la teneur en oxygeéne y est
plus élevée. Ceci méne donc & une diminution de paramétre de maille ¢, moyen
mesuré. Durant le maintien, lorsque le taux de phase a augmente, la valeur de c,
mesuré, correspond a une valeur moyenne de ¢, de la phase a présente a la sur-
face et de la phase a présente dans le volume. C’est seulement & partir de 25%m
de phase « formée que la couche surperficielle n’influence plus la valeur moyenne
de c,. Pour confirmer cette explication, nous avons recalculé I’évolution de ¢, au
cours du maintien & 748 ° C en prenant en compte la phase « enrichie en oxygéne
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prés de la surface.

En supposant que la couche présente sous la surface, d’environ 75um d’épais-
seur, est composée a 100% de phase « (figure 4.5), la valeur moyenne de ¢, peut
étre estimée par la relation suivante :

(f*.ca + f"ct)
Ja

avec f°) la fraction massique de phase o a la surface de l’échantillon et ¢ le
parameétre c, correspondant,
et f, la fraction massique de phase « présente dans le volume de I’échantillon et
co le parametre c, correspondant.

Les résultats obtenus pour la température de 748 ° C sont présentés figure 4.48.

Co —

(4.4)

15 F° (dc/e) cale
® (o'

de maille ¢ (%)

Variation relative du paramétre

0 40 80 120 160
Temps (min)

Fi1G. 4.48 — Comparaison de I’évolution du parameétre de maille ¢, calculée et
mesurée au cours du maintien a 748 ° C pendant 3 heures.
La trés bonne corrélation obtenue entre ¢, calculé et ¢, mesuré, permet de

confirmer le fait que la diminution de ¢, est bien due a la contamination en oxy-
géne de la surface de I’échantillon et de la phase o de surface enrichie en oxygéne.
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4.4.1.4.2 En condition anisotherme

Au cours des refroidissements continus (cf figure 4.25), la variation de ¢, montre
également un comportement complexe. Celui-ci est non linéaire et son évolution
présente deux étapes. La premiére étape, située entre 825 ° C et 690 ° C, correspond
A une diminution de ¢, avec la température et avec une pente de 6 x10°K 1.
Durant la deuxiéme étape (T < 690°C), ¢, continue a diminuer mais avec une
pente plus faible et égale & 10 x10™°K~!. La premiére diminution est associée,
d’une part, & la diminution de température mais également a la formation de
phase « a la surface et au coeur de I’échantillon. Dans ce cas, c’est seulement
lorsque f, est égale & 32%m, que la phase a de surface n’a pas d’influence. Pour
les taux supérieurs ou bien les températures inférieures & 690 " C, la pente de
dcq /0T est proche de celle obtenue au cours du chauffage. Nous pouvons souligner
que l'évolution du paramétre a, présente également deux étapes au cours des
transformations en condition anisotherme. En effet, entre 825°C et 700° C, la
variation moyenne de a, est plus rapide que celle mesurée entre 700 ° C et 300 ° C.
Ce comportement peut également étre attribué a la sensibilité du parameétre a, a
I'oxygéne présent dans la phase « de surface.

4.4.2 Transformations de phases a plus basse température

Dans le cas des transformations de phases réalisées en condition directe (cf
figures 4.7 et 4.8), a plus basses températures (T < 525 ° C), I'analyse des diffrac-
togrammes nous a permis de révéler que la phase 3 se décompose dans un premier
temps en phase o’ (de structure orthorhombique) avant la formation de phase a.
A 477" C, les deux structures apparaissent simultanément, alors qu’a 424 ° C, la
phase o’ précéde la phase a. Par ailleurs, la proportion de phase o’ augmente
lorsque la température de maintien décroit. En fin de transformation, elle est de
55%m a 424° C et de 15%m a 477 ° C. De plus, I’évolution des diffractogrammes
montre que la phase « se formerait a partir de la phase o”. La transition o — « a
déja été rapportée pour I'étude des transformations au cours du vieillissement de
alliage Ti6246 [96] et pour les alliages titane-molybdéne [88]. Aussi, le " troisiéme
domaine de transformation " identifié sur le diagramme TTT de I'alliage Til7 8]
peut clairement étre associé a la séquence de transformation suivante :

B(CC) — B(CC) + a"(0) — B(CC) + a"(0) + a(HC) (4.5)

Les résultats obtenus au cours des revenus réalisés dans la méme gamme de
température (400°C - 650°C) a partir d’'un état Smétastable et utilisant des
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vitesses de chauffage rapides (3,5 ° C/s), révélent des séquences de transformation
similaires. En effet, pour les trois températures de revenus étudiées (440 ° C, 520 ° C
et 640 ° C), la décomposition de la phase § fait intervenir la formation de phase
o’ avant celle de la phase a. Au cours des revenus réalisés a 640 ° C et 520 ° C, les
résultats montrent qu’aprés 4 heures de revenu, la phase o a totalement disparu
et que seule la phase « est présente. Dans le cas du revenu a 440 ° C, le produit de
transformation obtenu aprés 4 heures est composé d’un mélange de phase o + .
La séquence de transformation de phases ainsi obtenue est la suivante :

B(CC) — B(CC) +a"(0) — B(CC)+a"(0)+a(HC) — a(HC) + B(CC) (4.6)

Les essais réalisés avec des vitesses de chauffage de 'ordre 0,7 ° C/s, mettent en

évidence une séquence de transformation différente. En effet, dans ces conditions,
I'évolution des diffractogrammes révele 'apparition de la phase w (de structure
hexagonale simple) entre 284 ° C et 420 ° C.
R. Sanguinetti [93] a obtenu le méme résultat pour 1'étude de la décomposition au
chauffage de I'état Smétastable de Palliage 3Cez (avec des vitesses inférieures a
5°C/s). La diffraction des rayons X a haute énergie nous a permis de mettre en
évidence un pic additionnel a la position 20 = 4,1 ° qui ne s’indexe pas avec ceux
de la phase w. Celui-ci est présent dans la méme gamme de température et d’exis-
tence que la phase w. Les premiéres analyses concernant ce pic, nous ont permis
d’aboutir aux points suivants : ce pic révéle la présence d’'une seconde phase (qui
n’a jamais été mise en évidence dans la littérature jusqu’a présent) en plus de la
phase w. Ce pic peut s’indexer en considérant une phase de structure cubique a
face centrée. Hiaglund et al. [97] a montré, par I'intermédiaire de calcul ab-initio,
qu’il était possible que le titane puisse précipiter dans une telle structure. Mais ils
ne 'ont jamais prouvé expérimentalement.

Aux températures supérieures, la séquence de transformation se poursuit avec
la formation de la phase o au détriment des phases w et (3. Ensuite, la phase o
se transforme en phase «a. Pour résumer, la séquence de transformation observée
au cours des revenus avec des vitesses de chauffage lentes est la suivante :

BCC) — BCC) + w(H) + B2 — BCC) +a"(0) — BCC) + a"(0) + a(HC)
— a(HC) + B(CC)
(4.7)

Ivasishin et al. [98,99| ont étudié, par DRX, la décomposition de la phase
fmétastable au cours de revenus a des températures comprises entre 500 ° C et
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600 ° C, pour les alliages Ti-15-3-3-3 (15 wt% V, 3 wt% Al, 3 wt% Sn et 3 wt%
Cr), TIMETAL-LCB (1.5 wt% Al, 6,8 wt% Mo et 4,5 wt% Fe) et VT22 (5 wt% Al,
5 wt%Mo et 5 wt% V). Ils ont observé les mémes séquences de transformations de
phases. L’auteur n’a cependant pas mis en évidence la présence du pic caractéris-
tique de la phase cubique a face centrée. Enfin, auteur a également étudié I'effet
de la vitesse de chauffage sur les séquences de transformation, en utilisant des vi-
tesses de chauffage comprises entre 0,01/K.s7! et 20K.s! et a abouti aux mémes
conclusions, c’est a dire la suppression de la phase w aux vitesses de chauffage
élevées.

4.4.2.1 Comparaison des cinétiques obtenues par résistivité électrique
et par diffraction des rayons X synchrotron

Que se soit en condition directe ou indirecte, les cinétiques de transformations
de phases & basses températures obtenues par diffraction des rayons X a haute
énergie ont été comparées a celles obtenues par résistivité électrique.

4.4.2.1.1 En condition directe

En condition directe, la comparaison des résultats est présentée figure 4.49,
pour les températures de maintien de 424 " C et 477 C. L’instant t = 0 a été
considéré au moment ot la transformation de phases progresse notablement. Pour
les résultats de diffraction, nous avons reporté I’évolution de la fraction massique
de phases transformées, c’est a dire f, + for.

Dans les deux cas, il y a un bon accord entre les cinétiques de transforma-
tion obtenues par DRX et celles obtenues par résistivité électrique. Néanmoins, a
424 ° C, la cinétique obtenue par résistivité semble étre un peu plus rapide. L’ori-
gine de cet écart peut s’expliquer, comme dans le cas des transformations de phases
a haute température, par des légéres différences concernant les conditions de mise
en solution (T C = 920° C, t = 15 min pour les essais par diffraction et T°C =
920 ° C, t = 30 mn pour les essais par résistivité) et de refroidissement.

4.4.2.1.2 En condition indirecte

Les résultats obtenus en condition indirecte (revenu & 640 ° C) mettent en évi-
dence de fortes variations de résistivité (cf figure 4.41). Ces variations se situent
principalement au cours de I’étape du chauffage entre la température ambiante et
la température de revenu.

Nous pouvons tout d’abord noter que les évolutions de résistivité électrique
obtenues pour des vitesses de chauffage de 0,7°C/s et de 3,5°C/s sont en bon
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F1G. 4.49 — Comparaison de la fraction massique de phase o obtenue au cours des
maintiens & 477 ° C et 424 ° C par DRX synchrotron et résistivité électrique.

accord avec celles observées par R. Sanguinetti [93] dans le cas du (Cez, dans
des conditions similaires, ou encore dans le cas de 'alliage Smétastable Ti 6,8Mo
4 5Fe 1.5Al par Prima et al [100|. Avec une vitesse de chauffage lente, I’évolution
de résistivité obtenue en fonction du temps peut se diviser en 5 parties, comme le
montre la figure 4.50.

La premiére est située entre la température ambiante et 120 ° C, durant laquelle
le signal de résistivité diminue linéairement avec la température. Ce résultat est
assez suprenant sachant que, normalement, 'augmentation de température se tra-
duit par une augmentation de la résistivité [101]. Un tel comportement a souvent
été reporté dans la littérature et dans le cas des alliages Smétastables [93,100,101].
Les auteurs attribuent cette diminution a la présence de la phase wahermique- En
effet, au cours de la trempe depuis la température de mise en solution jusqu’a tem-
pérature ambiante, il se produit une transformation de phases B— B+wWathermique-
Cette phase est de structure hexagonale simple [93,100-102]. Dans le cas de notre
alliage, l'existence de cette phase n’a pas été mise en évidence par diffraction des
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F1aG. 4.50 — Evolution de la résistivité au cours du chauffage(Ve=0,7" C/s) jusqu’a
640 ° C suivi d’un maintien & cette méme température durant 10 minutes.

rayons X & I’état initial aprés trempe. Ceci peut s’expliquer par la trés faible taille
de ces précipités (de Pordre du nanométre [93]) et seule la microscopie électronique
aurait pu nous confirmer sa présence. Entre la température ambiante et 120 " C,
la phase w reste stable et entraine la diminution de la résistivité.

Le deuxiéme domaine entre 120 ° C et 350 ° C se caractérise également par une
diminution de la résistivité. Mais celle-ci n’est plus linéaire et la valeur absolue de
la pente moyenne est plus faible que dans le premier domaine. Ce changement de
pente est associé a la dissolution de la phase wahermique [93]-

Le troisiéme domaine débute a partir de 350 ° C. L’évolution de résistivité
change brutalement de sens de variation. En effet, entre 350 ° C et 420 ° C, la résis-
tivité augmente. Par microscopie electronique a transmission, R. Sanguinetti a pu
attribuer cette augmentation de résistivité a la précipitation de la phase wjsotherme-
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Ce méme résultat a été obtenu par Prima [100]. En se reportant aux résultats obte-
nus par diffraction des rayons X (figure 4.50), 'apparition des pics caractéristiques
de la phase wjsotherme @ bien été détectée dans la méme gamme de température.

Entre 420° C et 450 " C, la résistivité reste sensiblement constante et réaug-
mente légérement jusqu’a 490 ° C (quatriéme domaine sur la courbe). L’évolution
des diffractogrammes obtenus dans cet intervalle de température montre que les
pics de la phase wjsotherme diminuent en intensité et que ceux de la phase o appa-
raissent et augmentent rapidement en intensité. Le domaine ou la résistivité reste
constante peut donc s’expliquer par un compromis entre la disparition de w et
Papparition de . A 450 ° C, nous pouvons supposer que la phase w n’est plus
présente et que la phase o continue a croitre, entrainant ainsi une augmentation
de la résistivité et ce jusqu’a 490 ° C.

Nous avons également comparé 1'évolution de résistivité avec les résultats de
’analyse quantitative, obtenus a partir des diffractogrammes (figure 4.51) en fonc-
tion de la température. Il peut étre noté que dans le cas du revenu utilisant une
faible vitesse de chauffage, la quantification de phase w n’a pas été réalisée, mais
nous avons cependant matérialisé son domaine de précipitation.

Nous pouvons observer une trés bonne corrélation entre les deux résultats. En
effet, 'augmentation du taux de phases o +a” commence a environ 440 ° C, tem-
pérature durant laquelle nous avons observé la légére augmentation de résistivité
(dans le quatriéme domaine).

Le cinquiéme domaine correspond a la diminution de la résistivité entre 490 ° C
et 640 ° C. Ce comportement peut avoir différentes origines. Tout d’abord, une re-
laxation des contraintes de cohérence aux interfaces des précipités de phase o” et
de la matrice § pourrait entrainer une diminution de la résistivité. Ensuite, [’ana-
lyse quantitative des spectres de diffraction obtenus au cours des revenus réalisés
a 520" C et 640 ° C, et utilisant une vitesse de chauffage de 0,7° C/s montre une
augmentation du taux de phases formées avec un maximum a 490 * C et 495 ° C res-
pectivement. Ensuite, f,.,» diminue dans les deux cas. Pour le maintien a 640 ° C,
la diminution du taux de phases formées se poursuit jusqu’a la fin du chauffage
(figure 4.33a). Dans le cas du revenu & 520 ° C, la diminution a lieu jusqu’a 520 ° C
et atteint une valeur manimale aprés 4 minutes de revenu (figure 4.34a). La di-
minution de la résistivité pourrait donc étre associée a la diminution observée de
farar. Par ailleurs, la diminution du taux de phases formées peut, quant a elle,
s’expliquer par un retour vers 1’équilibre.

Au cours du sixiéme domaine, correspondant au maintien de 30 minutes a
640 ° C, la résistivité électrique réaugmente. En comparant a nouveau cette évolu-
tion & celle du taux de phases formées, il apparait que f,,,» augmente également.
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F1G. 4.51 — Comparaison des évolutions de résistivité de taux de phase a + «”
en fonction de la température, obtenue au cours du revenu a 640 ° C utilisant une
vitesse de chauffage de 0,7° C/s.

Ceci permet donc de confirmer que 'augmentation de résistivité est bien due a
l’augmentation du taux de phases formées.

Le suivi des changements de phases obtenus au cours du chauffage rapide
(V.=3,5°C/s) présente des variations différentes. Néanmoins, les deux premiéres
étapes observées pour le chauffage lent se retrouvent pour le chauffage rapide.
Comme attendu, la température de début de dissolution de la phase Waihermique
mise en évidence par une discontinuité au cours de la diminution de résistivité, est
trés légerement décalée vers les plus hautes températures. Les résultats montrent
également que pour cette vitesse de chauffage, aucune variation de résistivité n’est
observée aux environs de 300 ° C. Ceci montre clairement que la formation de phase
w n’a pas lieu. Le seul changement de sens de variation de résistivité n’a lieu qu’a
partir de 420 ° C. Comme dans le cas précédent, nous avons comparé ces variations
de résistivité a I’évolution du taux de phases a + o” obtenue par DRX. Ceci est
présenté figure 4.52, en fonction de la température.

En comparant les résultats de résistivité avec les cinétiques de transformation
obtenues par diffraction, 'augmentation de résistivité observée entre 420° C et
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F1G. 4.52 — Comparaison des évolutions de résistivité de taux de phase o +a” en
fonction de la température, obtenues au cours du revenu a 640 ° C, utilisant une
vitesse de chauffage de 3,5° C/s.

640 ° C se situe dans le méme intervalle de température de formation de la phase
o’ et permet de conclure que 'augmentation de résistivité caractérise, dans ce cas,
la formation de phase o”.

4.4.2.2 Paramétre de maille ag

En condition de transformation directe a 424 ° C, nous avons montré (figure
4.16) que le paramétre de maille ag reste constant jusqu’a 40% de phase formée, et
varie trés peu (-0,13%) jusqu’a 60% d’avancement de transformation, tout comme
la largeur a mi-hauteur du pic (200)5 qui augmente trés peu en comparaison
aux transformations & température plus élevée (figure 4.17b). Lorsque le taux
d’avancement est supérieur a 60%, le paramétre de maille ag varie fortement et ce
jusqu’a la fin du maintien a 424 ° C.

A cette température, il est probable que les variations de ag s’expliquent par
un changement de I’état de contrainte de la phase 5. Aux faibles taux de transfor-
mation, les contraintes générées par la transformation sont localisées au voisinage
des grains formés. Les contraintes moyennes dans la phase [ restent trés faibles.
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Lorsque la transformation progresse, il existe une forte interaction entre matrice
et grains, entrainant une augmentation de 1’état de contrainte moyen dans les
phases. Cette hypothése est renforcée par 'augmentation importante de la largeur
a mi-hauteur du pic (200) de la phase § au cours de la transformation.

Pour une transformation a 477 ° C, le comportement est légérement différent.
Une décroissance lente de ag est observée jusqu’a un avancement de transforma-
tion de 55% (figure 4.16), traduisant une faible variation de composition chimique
de la phase (3. Entre 55% et 100% d’avancement de transformation, la variation de
ag est trés importante, et est attribuée a une variation de composition chimique et
une augmentation de ’état de contrainte moyen dans la phase 3. La figure 4.17b
montre une diminution de la largeur & mi-hauteur de la raie (200)5 qu’a partir de
90% d’avancement de transformation et peut étre associée a I’évolution chimique
des phases en présence, voire une relaxation des contraintes.

En condition de transformation indirecte, I’évolution de ag obtenue au chauf-
fage rapide (Ve=3,5 " C/s) a partir d’un état Smétastable suivi du revenu a 640 ° C,
présente différentes variations (cf. figures 4.36 et 4.37). De la température ambiante
jusqu’a environ 300 ° C, ag augmente linéairement avec une pente de 10x 107K 1,
Ensuite, entre 300 ° C et 370 ° C, ag augmente plus rapidement. Différentes origines
pourraient expliquer le comportement de ag dans ce domaine de température. La
premiére, pourrait étre un changement de phase. Cependant, il a clairement été
montré qu’entre la température ambiante et 370 ° C, aucune nouvelle phase n’est
mise en évidence avec la vitesse de chauffage utilisée. La seconde raison concerne
un changement d’état de contrainte dans la phase (3. En effet, la variation de
ag avec la température est voisine de 13x107°K ! (mesurée a plus haute tem-
pérature). Entre 200° C et 300° C, nous mesurons une valeur plus faible, puis
la pente augmente pour approcher la variation de ag avec la température seule.
Cette augmentation peut étre liée a une relaxation des contraintes. Les contraintes
initialement présentes ont pu se générer au cours de la précipitation de la phase
Wathermique durant la trempe.

Aux températures supérieures a 370 ° C, les résultats montrent toujours une
augmentation de ag et ce jusqu'a 520 " C. En comparaison, la transformation de
phases commence a 420 ° C et le taux de phase o + o” augmente de 2%m a 32%m
entre 420 ° C et 520 ° C. L’analyse de I’évolution des diffractogrammes montre qu’a
ces températures, les pics de phases formées sont uniquement caractéristiques de
la phase o. Ces résultats montrent que la formation de phase o (jusqu’a 32%m)
engendre peu de variations du parameétre de maille ag. L’augmentation de ag est
principalement due a la dilatation thermique du matériau. Un faible écart au co-
efficient de dilatation thermique de ag est constaté (dag/dT = 13x107°K~1). La
transformation 3 — o se produit principalement sans diffusion. Lorsque le taux
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de phases formées atteint 60%m, ag diminue brutalement. Un comportement simi-
laire a été obtenu au cours de la transformation de phases a 424 ° C en condition
directe. Les diffractogrammes obtenus dans l'intervalle correspondant montrent
que les pics de phases formées sont trés larges et qu’ils peuvent étre approximés
par un mélange de pics caractéristiques des phases a et . La diminution brutale
de ag peut donc étre associée, soit & un changement de composition chimique de
la phase 3 qui s’explique par la formation de la phase «, soit & un changement de
I’état mécanique de la phase [3.

Avec des vitesses de chauffage lentes, I’évolution de ag est différente de celle ob-
servée avec la vitesse de 3,5 ° C/s. Ces différences se situent principalement lors de
la formation de la phase w jusqu’a 400 * C. En effet, durant le domaine d’existence
de la phase w, le paramétre de maille ag augmente avec la température, mais sa
pente est trés faible (5x107°K~1). Lorsque la transformation 3 — o se produit
a 420 ° C, ap augmente fortement. Pour les températures supérieures, son évolu-
tion est en trés bon accord avec celle observée avec la vitesse de chauffage rapide.
C’est & dire une diminution importante de ag lorsque le taux de phase o + o est
supérieur a 37%m. La faible pente de ag est clairement associée a la présence et
a la formation de w. On peut alors faire I’hypothése que la formation de phase
Wisotherme conduit a des contraintes de compression dans la phase # au cours du
chauffage.

4.4.2.3 Paramétre de maille des phases formées

4.4.2.3.1 Les paramétres de maille de la phase o

Concernant les paramétres de maille des phases formées, nous avons montré
que les paramétres de la phase o” varient fortement au cours de la transformation
en condition directe. Les paramétres de maille de la phase o mesurés au début de
sa formation sont les suivants : aor = 3,029 £1072 A | by = 4,990+1073 A et con
— 4,620+1073 A. Ces valeurs sont en bon accord avec celles obtenues par S.Bein
dans le cas de 'alliage SCEZ [84]. Au cours du maintien, a,~ diminue et atteint une
valeur de 3,003+1073 A. Les paramétres by et cor augmentent au cours du mai-
tien et atteignent des valeurs de 5,020£1073 A et 4,6484+10"3 A respectivement.
Au cours du maintien a 477 ° C, ces derniers présentent des évolutions similaires.

En condition indirecte, ’analyse des diffractogrammes ne nous a pas permis
de présenter des évolutions quantitatives des parameétres de maille de la phase o”.
Néanmoins, les résultats montrent des comportements similaires a ceux observés
en condition directe. Dans le cas des revenus utilisant des vitesses de chauffage
rapides, les paramétres de maille a, b et ¢ de o mesurés dans les premiers ins-
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tants de sa formation sont égaux a 3,037+£1072 A, 4,951+103 A et 4,632+£1073
A respectivement. L’évolution du paramétre a,» montre une diminution, celles de
b et con sont croissantes. Ce comportement a également été mis en évidence sur
alliage 6.2.4.6 |96]. Les auteurs ont attribué cette évolution & une évolution de la
composition chimique de la phase o”. La phase «” initiale posséde une composition
chimique trés proche de celle de la phase 5. Au cours du maintien, celle-ci rejette
les éléments Bgénes dans la phase 3 et s’enrichit en éléments agénes pour former la
phase a. Il faut signaler que les auteurs étudiaient I’évolution d’une phase o, issue
d’une transformation martensitique par trempe, au cours de traitement de vieillis-
sement & 500 ° C et 600 ° C. Dans notre cas, la phase o” est en cours de formation.
[’évolution des paramétres a, b et ¢ de la phase o peut étre liée & une évolution
de la composition chimique comme a une évolution de I’état de contrainte moyen
de cette phase.

4.4.2.3.2 Les paramétres de maille de la phase «

Les résultats montrent que les paramétres de maille de la phase a évoluent
au cours des transformations a 424 ° C et 477 ° C en condition directe. En effet,
le parameétre c, augmente durant la transformation notamment & 477 ° C. Pour le
paramétre de maille a,, leurs évolutions montrent une légére diminution au cours
du changement de phase.

4.4.3 Comparaison des paramétres de maille de la phase «
obtenus aprés transformation

Nous avons comparé les parameétres de maille de la phase o, déterminés a partir
de la microstructure initiale au cours du chauffage, & ceux obtenus aprés trans-
formation au cours des maintiens (en condition directe). Cette comparaison est
présentée figure 4.53. La comparaison a été réalisée a partir de leurs variations re-
latives. La valeur de référence a® utilisée pour déterminer les variations correspond
a celle obtenue a température ambiante et a I’état intial.

Les paramétres a, mesurés au chauffage et ceux caractérisés aprés transforma-
tion isotherme & 748 ° C, 708 ° C et 620 ° C sont trés proches. Pour les tempéra-
tures de transformation plus basses, un écart de 0,6% existe entre le paramétre
a, obtenu aprés transformation a 424 ° C et celui caractérisé pour la structure ini-
tiale. Cet écart est de 0,17% pour une transformation a 477 ° C. Ces différences ne
peuvent étre qu’associées a des différences de compositions chimiques et/ou d’états
de contraintes. Il est intéressant de souligner que ’état de contrainte moyen tra-
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F1G. 4.53 — Comparaison des variations de a, mesurées aux températures de 748,
708, 620, 477 et 424 ° C au chauffage et au refroidissement.

duirait un état de traction 7.

4.4.4 Comparaison des paramétres de maille de la phase [,
obtenus aprés transformation

Nous avons réalisé la méme comparaison pour le parameétre ag. Dans ce cas,
nous avons directement utilisé leurs valeurs absolues. Nous avons également pris en
compte, dans cette comparaison, les parameétres de maille obtenus aprés traitement
en condition indirecte.

En condition directe, les paramétres de maille ag obtenus a 748 C et 708 * C se
superposent a ceux obtenus pour les mémes températures au cours du chauffage.
Pour ces deux températures, les fractions massiques de phase « sont similaires.

Pour les températures de transformation plus basses (620 ° C, 477 ° C et 424 ° C),
le parameétre de maille ag obtenu s’écarte de la valeur de ag déterminée au chauffage

"Une déformation élastique de 0,6% correspondrait & une contrainte de traction de 600 MPa
en considérant un module élastique de 100000 MPa.

164



CHAPITRE 4 : Transformation de phases f— -+« au refroidissement de alliage Til7

--m=-f au ch: =@ {  aprésrevenu (Ve=0.7°C/s)
==¥--{ , aprés maintien (directe) o 1;_" . aprés revenu (Ve=3.5°C/s)
33 80
LS
329 |- S TR AL
it - 4
r "'-17: et
LEE S bl bl sl bl bl il DT P I

60
328 F

50

ue de phases

40

3,26 00—

formees (%om)

30

Paramétre de maille a (A)
Fraction 1

395 |5 a,, aprés revenu (Ve=0.7°C/s) i
—Co—ga_, aprés revenu (Ve=3.5°C/s) 20
-3 /
- e \
3N F - k

10

0 200 400 600 800
Température (°C)

F1G. 4.54 — Comparaison des paramétres de maille ag et fraction massique de
phases transformées (%m) obtenus aprés transformation en condition directe
(maintien aprés remise en solution & 920 °C), en condition indirecte (revenus)
et au cours du chauffage (Ve=0,5°C).

pour la microstructure initiale. Cette écart atteint un maximum pour la tempé-
rature de 477" C. A 424° C, ’écart diminue et le paramétre de maille obtenu est
proche de celui au chauffage. Les évolutions de ag pour les microstructures formées
au refroidissement sont en bon accord avec celles obtenues par Delannoy [103] pour
des échantillons de SCEZ transformés au refroidissement en condition isotherme.
Pour ces températures, les taux de phases formés aprés transformation sont trés
différents de ceux obtenus au cours du chauffage. En effet, a 424" C et & 477" C,
farar est égale & T4%m et 73%m respectivement alors qu’il est de 63%m aux
mémes températures au cours du chauffage. Ces évolutions peuvent s’expliquer en
considérant les évolutions de composition chimique d’une part et les évolutions de
contrainte d’autre part.

Les évolutions de composition chimique conduisent & une diminution du para-
métre ag. La formation d’une grande quantité de phase av + o’ & 424 ° C, montre
que cette transformation s’accompagne de contrainte de compression. La plus

165



CHAPITRE 4 : Transformation de phases f— -+« au refroidissement de 'alliage Til7

grande amplitude de variation de ag a 477" C peut donc étre associée a une par-
tition des éléments [Fgénes et & des contraintes de compression. Une plus faible
amplitude a 424 ° C peut étre principalement attribuée aux états de contraintes.
A cette température, il y aurait peu de partition des éléments [Sgénes.

Enfin, & 620 " C, nous obtenons des résultats différents suivant I’état initial et
le chemin de transformation. L’état initial était composé d’une structure bimodale
(phase « sous forme globulaire avec une composition chimique proche de celle exis-
tant a température élevée et phase o aciculaire dont la composition peut étre hors
équilibre, car formée au cours de revenu a basse température). Ainsi la formation
de cette phase a de morphologie aciculaire peut conduire & une phase 3 plus riche
en éléments [Ggénes. Ceci peut également étre le cas pour les phases formées au
revenu.

Pour la phase o formée en condition directe, la partition des éléments [Sgénes
peut étre importante, conduisant a une amplitude plus grande. L.e méme raisonne-
ment peut étre appliqué aux transformations en condition anisotherme. Pour les
transformations se produisant a vitesse de refroidissement rapide, le changement
a lieu a des températures plus basses, conduisant a une plus faible partition des
éléments d’alliages et & une variation de paramétre de maille plus faible.

4.4.5 Comparaison taux de phase, dureté et microstructure

Pour finir, nous nous sommes intéressés aux évolutions de dureté (HV30) ob-
tenues aprés les différents traitements réalisés. Les résultats sont portés figure
4.55 pour les duretés obtenues aprés transformation, en condition directe (424 ° C,
477°C,620° C, 708 ° C, 748 ° C et 820 * C) et figure 4.56 pour celles obtenues aprés
revenus (440 ° C, 520 ° C et 640 ° C). Sur les deux figures, nous avons également re-
porté les fractions massiques de phases formées pour chaque traitement.

Il apparait clairement que plus la transformation de phases se fait & basse
température, plus la dureté des échantillons obtenue est élevée. En corrélant 1’évo-
lution de dureté avec celle du taux de phases formée, il apparait que celle-ci est
fortement dépendante de f,. En effet, plus le taux de phase formée est élevé, plus
la dureté est élevée. Nous pouvons également observer que la dureté est également
dépendante de la microstructure obtenue a l'issue des traitements. Dans le cas des
traitements a hautes températures, les microstructures obtenues sont essentielle-
ment composées de précipités lamellaires, de grande taille, et conduisent a de faible
dureté. Par contre, les microstructures obtenues a basses températures sont treés
fines entrainant une augmentation de la dureté.

L’influence du chemin thermique sur les propriétés mécaniques est montrée fi-
gure 4.56. Nous pouvons observer que les duretés obtenues pour les différentes tem-
pératures de revenus sont similaires a celles obtenues aprés maintien en condition
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F1G. 4.55 — Evolution de la dureté et du taux de phase en fonction de la tempéra-
ture obtenus aprés traitements a température ambiante en condition directe.

directe. Ceci est di au fait que dans ces conditions, les taux de phases formées sont
similaires & ceux obtenus en condition isotherme et directe. De plus, nous avons
également mesuré les duretés des échantillons ayant subi des revenus, utilisant des
vitesses de chauffage plus rapide. Nous avons reporté les résultats sur la figure
4.56. Tl apparait que la vitesse de chauffage n’a pas réellement d’influence sur la
dureté. Néanmoins, elle peut en avoir sur les propriétés de ductilité.

4.5 Conclusion

Les cinétiques de transformations de phases ont été caractérisées par DRX au
cours des maintiens ou au cours de refroidissements depuis la température de mise
en solution a 920 ° C.

Pour les transformations réalisées a haute température, la phase 3 se décompose
directement en un mélange de phase « et 3. A plus basse température (inférieure
a 525 ° C) la transformation de phases fait intervenir une phase supplémentaire :
la phase o (de struture orthorhombique). La méme séquence de transformation a
été mise en évidence au cours de revenu a partir d’un état Smétastable et utilisant
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F1G. 4.56 — Evolution de la dureté et du taux de phase en fonction de la tempéra-
ture, obtenus aprés traitements & température ambiante en condition directe.

une vitesse de chauffage rapide.
L’analyse de I’évolution des paramétres de maille a permis de montrer que :

— Le paramétre [ est fortement dépendant du taux d’avancement de la trans-
formation et plus précisément des variations de composition chimique de la
phase 3. De plus, cette variation de composition chimique a été également
comfirmée a partir de I’évolution de la largeur & mi hauteur du pic (200)3

— Le parameétre ag évolue également en fonction du chemin de transformation.
Cette sensibilité peut avoir deux origines : le changement de la composition
chimique de la phase 3 et/ou un changement de 1’état mécanique de la phase
[ dit a Pexistence de contraintes internes (dans certaines conditions de trans-
formation, tels que les refroidissements rapides ou encore les transformations
a basses températures)

— Enfin, le suivi de ag nous a montré que la formation de la phase o se faisait
sans diffusion. En effet, ag ne varie pas durant les 60% de phase o’ formée.

Concernant la phase «, ses paramétres de maille ne varient pas lors des transfor-
mations de phase & haute température. On peut donc considérer que le produit de
transformation a la composition d’équilibre au cours de la transformation. Pour la
transformation & basse température et en condition isotherme directe ou indirecte,
les paramétres de maille varient lorsque le changement de phase fait intervenir
Papparition de la phase o”. De plus, les paramétres de maille de «” subissent
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également de fortes variations. Celles-ci peuvent étre dues & un changement de
composition chimique de o’ et a.

Dans nos analyses de transformation aux températures basses, nous avons
considéré que la phase o” évolue pour former la phase a. Cette interprétation
est justifiée lorsque 'on considére la transformation de phases au chauffage depuis
un état fmétastable, et jusqu’a la température de 640 ° C mais peut étre discutable
a 420" C. En effet, a cette faible température, il est problable que seule la phase
o soit formée et que les grains o soient contraints avec des états trés différents
de I'un & l'autre, conduisant & des pics élargis et plus difficile & indexer.

En comparant les parameétres de maille ag et a, obtenus aprés transformation
en condition isotherme, nous avons pu montrer qu’a basse température, la phase
[ présente un état de compression alors que la phase o se met dans un état de
traction.

Concernant les propriétés mécaniques, nous avons pu montrer que la dureté
est fortement dépendante du taux de phase formé et de la microstructure. Les
duretés les plus élevées ont été obtenues aprés des traitements isothermes a basses
températures, durant lesquels, f, est supérieure a 70%m et la microstructure est
composée de précipités trés fins.
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Conclusion générale et perspectives

Ce travail a porté sur I'étude in situ des transformations de phase dans 'alliage
de titane Smétastable Til7, en utilisant la diffraction des rayons X & haute énergie.

La diffraction des rayons X nous a permis de caractériser, quantitativement,
les différentes phases pouvant intervenir au cours du changement de phases. Celle-
ci nous a permis ainsi de mettre en évidence les séquences de transformation.
L’analyse quantitative des diffractogrammes a permis d’accéder aux cinétiques de
transformation, et au suivi des évolutions des paramétres de maille des phases en
présence.

Dans un premier temps, nous avons étudié la dissolution de la phase o au cours
du chauffage entre la température ambiante jusqu’a 920 ° C. Nous avons pu montrer
que I’évolution de f, est fortement dépendante de la microstructure initiale. En
effet, lorsque celle-ci est composée de deux familles de précipités de phase a (pré-
cipités aciculaires et équiaxes), I’évolution de f, obtenue montre une discontinuité
aux environs de 820 ° C, associée a la dissolution des précipités aciculaires entre
620 ° C et 820 ° C et des précipités équiaxes pour les températures supérieures. En-
fin, ’évolution de la cinétique de dissolution de la phase o a été comparée a celle
déterminée par le calcul en utilisant un modéle par champ de phases.

Dans le cas d’un échantillon composé uniquement de précipités lamellaires, la
cinétique de dissolution ne montre pas de discontinuité. Enfin, nous avons éga-
lement étudié 'influence de la vitesse de chauffage et comme prévu, la cinétique
de dissolution est décalée vers les températures plus élevées pour une vitesse de
chauffage rapide.

Le suivi des paramétres de maille nous a permis de mettre en évidence le chan-
gement de composition chimique de la phase # au cours de la transformation de
phase, en comparant I’évolution de ag avec celles des concentrations massiques des
éléments présents dans les phases, calculées avec le logiciel Thermo-Calc®. Les es-
sais réalisés dans des conditions similaires sur des alliages de composition chimique
différente (le Ti64 et le Ti6242) montrent des résultats analogues. L'influence de
la composition chimique des alliages a été mise en évidence avec un décalage des
cinétiques de dissolution de la phase « vers les températures plus élevées. Dans le
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cas des deux alliages Ti64 et Ti6242, le suivi des parameétres de maille montrent
des résultats différents concernant les évolutions de ag. Nous avons pu montrer que
ce comportement est directement lié & ’état hors équilibre du matériau a tempé-
rature ambiante, entrainant la formation de nouveaux précipités de phase a avant
la dissolution aux températures plus élevées.

Dans le cas des trois alliages, nous avons également étudié 1’évolution des pa-
ramétres de maille de la phase a. a, augmente linéairement avec la température.
Le parameétre c, augmente également de maniére linéaire mais quitte la linéarité
a partir de la température de début de dissolution de a. Ce comportement peut
s’expliquer par une relaxation des contraintes dans la phase « et/ou par une va-
riation de la teneur en oxygéne dans les précipités de phase a. Aux températures
plus élevées, une augmentation brutale de c, est mesurée, directement liée a I’en-
richissement en oxygéne présent a la surface de I’échantillon (due a une diffusion
de Poxygéne en surface).

Dans un second temps, nous avons étudié la transformation de phase f — «
+ 3 au cours de refroidissements en conditions isotherme et anisotherme depuis le
domaine [ & haute température (que nous avons appelé "condition directe").

Pour cela, un grand nombre d’essais a été effectué au cours de maintiens iso-
thermes a différentes températures et au cours de refroidissements continus jusqu’a
température ambiante. Les évolutions des cinétiques de transformation de phase
ont été comparées a celles obtenues par résistivité électrique. Dans tous les cas, la
corrélation des résultats issus des deux méthodes est trés correcte. Que ce soit pour
les transformations réalisées en conditions isotherme ou anisotherme, I'influence de
la température de maintien et de la vitesse de refroidissement ont bien été mises en
évidence (accélération des cinétiques de transformation et augmentation du taux
final de phase o quand la température de maintien isotherme diminue, décalage
des transformations vers les basses températures lorsque les refroidissements sont
plus rapides).

L’analyse de I’évolution des paramétres de maille a permis de montrer que :

— Le paramétre ag est fortement dépendant du taux d’avancement de la trans-
formation et plus précisément des variations de composition chimique de la
phase 3. Par ailleurs, ce changement de composition chimique de la phase 3
a également été mis en évidence par la variation de la largeur & mi-hauteur
du pic (200)3, dans le cas des maintiens a hautes températures.

— Le paramétre ag évolue également en fonction du chemin de transformation.
Cette sensibilité peut avoir deux origines : le changement de la composition
chimique de la phase 3 et/ou un changement de 1’état mécanique de la phase
[ di a existence de contraintes internes (notamment dans le cas des trans-
formations a basse température en condition isotherme : 620 ° C, 477" C et
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424° C ou encore dans le cas de refroidissements continus rapides).

— En condition isotherme a haute température, les paramétres de maille a,
et ¢, ne présentent pas a priori de variations au cours de 'avancement de
la transformation. Lorsque la température de maintien diminue, & partir de
620 ° C, ¢, et a, varient au cours du temps. Ces variations ont été attribuées
a un changement d’état de contrainte des phases. La comparaison de a, et ag
obtenue en fin de transformation aux différentes températures, montrent que
la phase « présente un état de contrainte de traction de plus en plus marqué
pour les températures de transformation inférieures a 620 " C. La phase [
quant a elle, met en évidence un état de compression. L.’évolution de FWHM
du pic (200)3 confirme également ce changement d’état de contrainte de [3.

Le diagramme T'TT de I’alliage Ti17 prévoyait un mécanisme de transformation
de phases a basse température (entre 400 et 525 ° C) différent de ceux observés a
haute température. A 424 ° C et 477 ° C, 'analyse des diffractogrammes a montré
Papparition d’'une phase orthorhombique, communément appelée o avant celle de
la phase a.

Pour prendre en compte I'influence du chemin thermique, nous avons également
étudié les transformations de phases au cours de revenus a différentes températures
(jusqu’a 640 ° C) a partir d’un état métastable a température ambiante. Nous avons
également étudié l'influence de la vitesse de chauffage. L’analyse qualitative de
I’évolution des diagrammes de diffraction a permis de mettre en évidence les points
suivants :

— La transformation de phase § (CC) — o (HC) + g (CC) ne se fait plus de
facon directe. En effet, le changement de la phase § en phase « fait intervenir
plusieurs phases intermédiaires : la phase wisotherme (de structure hexago-
nale simple) et la phase o” de structure orthorhombique (phase identique a
celle rencontrée en condition directe & 477° C et 424 ° C).

— Dans le cas de faibles vitesses de chauffage, la phase w se forme avant la
phase o” puis a. Un point original observé au cours de ces essais in situ
est apparition d’un pic supplémentaire attribué a une phase cubique a face
centrée (que nous avons noté (), existant en présence de la phase w et
qui disparait avec 'apparition de la phase o” au cours de la montée aux
environs de 400 ° C. Pour les vitesses de chauffage élevées, les phases w et
(5 n’apparaissent plus. Enfin, les cinétiques de transformation ont également
été comparées aux résultats déterminés par résistivité et une trés bonne
corrélation a été obtenue entre les deux méthodes.

En étudiant les transformations de phases a basse température, nous avons
ainsi pu montrer que le changement de phase § — « fait intervenir la phase o”
avant la phase o que ce soit en condition directe ou indirecte. En suivant 1’évolu-
tion du parameétre de maille ag, nous avons pu montrer que dans tous les cas, la
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transition 8 — «o” se produit sans diffusion.

Pour poursuivre et compléter cette étude, différentes voies seraient a pour-
suivre. D’une part, différentes études en microscopie électronique & transmission
sont & mener pour :

— lier les mesures de paramétres moyens obtenus par diffraction des rayons

X a des mesures ponctuelles de composition chimique (en MET-EDX). Ce
travail fastidieux est important pour asseoir les modéles de transformation
de phases développés par ailleurs,

— caractériser la phase o” en début et en fin de transformation, afin de préciser

les différences observées

— caractériser la phase 5 que nous avons mise en évidence par le suivi in situ.

Par ailleurs, les résultats obtenus mettent en évidence la présence et I’évolution
des contraintes générées par le changement de phases. Une modélisation micromé-
canique est indispensable pour appréhender plus avant ces analyses.
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Etude de la transformation
martensitique dans les aciers

[’étude de la transformation martensitique par diffraction des rayons X a haute
énergie a été réalisée sur deux aciers de composition chimique différente : le 35Ni-
CrMol6 (moyennement riche en carbone) et 'acier maraging (pauvre en carbone).
Nous avons choisi ces deux matériaux pour étudier 'influence de la teneur en
carbone sur la transformation. Cette comparaison est complétée avec les résultats
obtenus sur 'acier XD15N (acier riche en carbone) qui a par ailleurs été étudié par
A. Bénéteau [46]. Avant de présenter les résultats, nous allons décrire briévement
ces matériaux.

A.1 Présentation des alliages et des essais réalisés

A.1.1 L’acier 35NiCrMol6

Le tableau A.1 présente la composition chimique de I'acier 35NiCrMo16.

C Mn Si S P Ni Cr Mo Cu Fe
%poids 0.36 0.39 0.3 0.005 0.01 3.70 1.65 0.23 0.12 Bal

TAB. A.1 — Composition pondérale de I'acier 35NiCrMol6.

L’alliage a été fourni par la société Aubert&Duval sous forme de barreaux de
25 mm de diamétre et de 1 m de longueur. L’état de réception est un état trempé
revenu, obtenu aprés une austénitisation a 875 ° C pendant 35 min et d’une trempe
a air soufflé suivi d’un revenu a 575 ° C pendant 2 heures et d’un refroidissement
a l'air. La microstructure est montrée figure A.1.
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F1G. A.1 — Microstructure de I’état initial de 'acier 35NCD16, attaqué au Nital.

Des essais dilatométriques préalables ont été réalisés sur des échantillons cy-
lindriques (¢=4 mm, 1=30 mm) de cette nuance, au cours d’un traitement ther-
mique constituant une austénitisation (875 ° C, 35 min) suivie d’un refroidissement
a 20~ C/s jusqu’a température ambiante. La température de début de transforma-
tion martensitique Ms ainsi obtenue est de 273" C. Pour les essais, nous avons
utilisé des échantillons plats. Le schéma des éprouvettes est montré figure A.2. Le
dispositif de chauffage utilisé pour réaliser le traitement thermique consiste en une
machine de traction. Le chauffage de I’échantillon est réalisé par effet joule.

A.1.2 Le maraging

Nous avons choisi cet acier, car il présente une composition chimique trés diffé-
rente de l'acier 35NiCrMol6. En effet, celui-ci est trés pauvre en carbone (<0.01%m
de C). Sa composition chimique est décrite dans le tableau A.2.

Cr Ni Mo Al Ti C
% poids 12,12 9,05 203 0,7 035 <0,01

Si Mn P S N Fe
% poids 0,05 0,03 0,009 <0,002 0,0045 Bal.

TAB. A.2 — Composition pondérale de I’acier Maraging.

Ce matériau a été fourni par la société Aubert&Duval. La microstructure de
I’état brut de réception est donnée figure A.3.
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F1G. A.2 — Représentation schématique de I’éprouvette d’acier 35NiCrMol6 utilisé
pour les essais.

Cet alliage présente une température de début de transformation martensitique
de 151 ° C [104] (déterminée par essais dilatométriques). Dans le cas de ce matériau,
nous avons utilisé des échantillons cylindriques de diamétre 4 mm et de 10 mm de

longueur.

A.1.3 L’acier XD15N

La transformation martensitique d’un acier fortement alli¢ a également été
étudié. 11 s’agit de I'acier XD15N. Sa composition chimique est donnée dans le

tableau A.3.

C N Cr Mo Fe
Y%poids 0.4 0.2 16 1.5 Bal

TAB. A.3 — Composition pondérale de 'acier XD15N [46].
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Fia. A.3 — Microstructure de I’état initial de 'acier maraging, attaqué avec une
solution de 30 ml A’HCL+ 10ml de HNO3 + CuCls.

A.1.4 Les traitements thermiques

Nous avons étudié la transformation martensitique de ces trois aciers au cours
du refroidissement. Les traitements thermiques réalisés consistaient en une austé-
nitisation (875 ° C, 5 minutes pour le 35NiCrMo16 ; 840 ° C, 5 minutes pour l'acier
Maraging ; 1000 ° C, 40 minutes pour l'acier XD15N) suivi d’un refroidissement
jusqu’a température ambiante. Dans le cas de 'acier 35NiCrMol6, le refroidisse-
ment a été réalisé en deux étapes. De 875° C a 341 ° C, I’échantillon a été refroidi
rapidement (Ve = 7,8° C/s), dans le but d’éviter une éventuelle transformation
bainitique. Ensuite, de 341 ° C (température légérement supérieure a Ms) & 25 ° C,
nous avons utilisé une vitesse plus faible (Ve = 0,3° C/s), afin d’obtenir un maxi-
mum de données durant la transformation martensitique. Pour I'acier Maraging,
le refroidissement depuis 840 ° C, correspondait & un refroidissement naturel. La
vitesse moyenne obtenue de 840° C & 152 ° C, était environ de 3,6 C/s pour en-
suite diminuer dans le domaine 152°C - 25°C (Ve = 0,3° C/s). Ces traitements
thermiques ont été réalisés avec le systéme de chauffage par rayonnement (cf. cha-
pitre 2) pour 'acier Maraging et d’une machine de traction chauffante pour I'acier
35NiCrMol6. Dans le cas de 'acier XD15N, le refroidissement correspondait égale-
ment & un refroidissement naturel. Les vitesses moyennes obtenues sont de 7° C/s
entre 1000 ° C-400° C et de 0,8° C entre 380 " C et 100 ° C.
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A.2 Reésultats

A.2.1 Evolution de f, et de a,

La figure A.4 montre I’évolution de la fraction massique de martensite en fonc-
tion de la température obtenue au cours du refroidissement depuis la tempéra-
ture d’austénitisation (a 875 ° C) jusqu’a température ambiante, pour I'acier 35Ni-
CrMol6. Nous avons également reporté I’évolution du parameétre de maille a, sur
la figure.
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Temperature (“C7)

F1G. A4 — Evolutions du paramétre de maille a, et de la fraction massique de

phase o en fonction de la température au cours de refroidissement dans le cas de
lalliage 35NiCrMo16.

La température Ms, mesurée, est de 243 ° C et la fraction massique, f,, aug-
mente rapidement lorsque la température décroit. A température ambiante, la
transformation n’est pas totale, il reste 10%m d’austénite résiduelle.

Le paramétre de maille a., décroit linéairement entre 875° C et 240 ° C avec
une pente moyenne de 22x 107K 1. A partir de 240 ° C, a, quitte la linéarité avec
une pente légérement plus faible et ce jusqu’a 230° C. A cette température, f.
est égale & 20%m. Aux températures inférieures, a., présente une nouvelle discon-
tinuité avec une pente plus élevée, jusqu’a 180 ° C environ, puis décroit a nouveau.
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Les résultats concernant la transformation martensitique pour les aciers Mara-

ging et XD15N sont présentés figures A.5a et b.
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FiG. A.5 — Evolutions du paramétre de maille a., et de la fraction massique de
phase o' en fonction de la température, au cours de refroidissement, (a) dans le
cas de I'acier Maraging et (b) dans le cas de I'acier XD15N.

Dans les deux cas, les cinétiques de transformation sont similaires a celle ob-
tenue dans le cas de 'acier 35NiCrMol6. La température Ms obtenue lors du
refroidissement de 'acier Maraging est de 151 °C. Le taux de phase o’ obtenu
aprés transformation a température ambiante est de 97%m. Dans le cas de l'acier
XD15N fortement allié, f,, augmente fortement a partir de 180 ° C. Dans ce cas,
la transformation n’est pas totale. f,, obtenue apres transformation a température

ambiante est de 83%m.

Les parameétres de maille a, diminuent linéairement jusqu’a la température Ms
pour les deux alliages. Les pentes moyennes mesurées pour l'acier Maraging et
I'acier XD15N sont les mémes et égales &4 20x 107K 1. Dans le cas de 1'acier Ma-
raging, a, quitte la linéarité avec une pente légérement plus faible dans le domaine
de température 151 ° C - 144" C. Aux températures inférieures, a, chute brutale-
ment. Nous pouvons noter qu’a 144° C, f, est égale & 77%m.

Dans le cas de 'alliage XD15N, I"évolution de a, présente une allure similaire.
Pour cet acier, 'amplitude de variation de a. entre la température Ms et 150 * C, est
du méme ordre de grandeur que celle observée dans le cas de 'acier 35NiCrMol6.
Aux températures inférieures a 150 ° C, lorsque f,/ est égale & 37%m, a., présente,
a nouveau, un changement de variation avec une pente plus élevée. Nous pouvons
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noter que ces résultats sont en bon accord avec ceux obtenus par Adeline Beneteau
sur le méme alliage au cours d’un refroidissement depuis 1000 * C avec une vitesse
de refroidissement plus lente et égale a 0,08 ° C [46]. Nous présentons ses résultats
figure A.6.
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F1G. A.6 — Evolutions du paramétre de maille a, et de la fraction massique de
phase o’ en fonction de la température, au cours de refroidissement, dans le cas
de 'acier XD15N, avec une vitesse de refroidissement de 0,08 ° C.

I peut étre noter que dans ce cas, le changement de variation de a, (avec une
pente plus faible) entre la température Ms et 100 ° C est clairement mis en évidence,
comme celui pour les températures inférieures (avec une pente plus élevée).

A.2.2 Evolution de la largeur & mi hauteur du pic (220) de
I’austénite

La largeur & mi hauteur du pic (220) de austénite a également été caractérisée.
Les résultats sont présentés figure A.7 pour 'acier 35NiCrMo16, figure A.8 pour
Pacier Maraging et figure A.9 pour 'acier XD15N.

Dans le cas de ’acier Maraging et de 'acier XD15N, le refroidissement depuis
la température d’austénitisation jusqu’a la température Ms, se traduit par une
valeur sensiblement constante de FWHM. Pour 'acier 35NiCrMol6, ce compor-
tement n’est pas respecté. En effet, au cours du refroidissement depuis 875 " C,
FWHM augmente légérement. Cette augmentation entre 875°C et 400 " C peut
étre attribuée a 'apparition de gradient de température dans notre échantillon et
au cycle thermique que nous avons réalisé pour cet essai (refroidissement rapide
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F1G. A.7 — Evolution de la largeur & mi hauteur du pic (220)y et de f, en fonction
de la température au cours de refroidissement dans le cas de I'acier 35NiCrMo16.
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F1G. A.8 — Evolution de la largeur & mi hauteur du pic (220)y et de f, en fonction
de la température au cours de refroidissement dans le cas de 'acier Maraging.

a 7,8 C/s jusqu’a 341 ° C, puis un refroidissement plus lent aux températures in-
férieures). Ensuite, une légére déformation de I’échantillon lors du refroidissement
pourrait également expliqué ce comportement, car I’échantillon plat était fixé par
deux mords dans la machine de traction. Le pilotage en charge constante n’était
pas toujours parfait. Aux températures inférieures & 400 ° C, FWHM augmente
fortement et atteint un maximun & 300 ° C puis diminue et enfin augmente pour
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F1c. A.9 — Evolution de la largeur & mi hauteur du pic (220)~y et de f., en fonction
de la température au cours de refroidissement dans le cas de 'acier XD15N.

une température inférieure a 200 ° C, lorsque que f, supérieure a 25%m.

Pour les aciers Maraging et XD15N, nous pouvons également observer que
lorsque la tranformation martensitique a lieu, le pic (220)y s’élargit lorsque la
température diminue et que la fraction massique de martensite augmente.

A.3 Discussion

Les évolutions de la fraction massique de phase o' obtenues pour les trois aciers
présentent la méme allure. Dans le cas de 'acier 35NiCrMol6, la température de
début de transformation, Ms, obtenue est de 243 ° C. Celle-ci est légérement infé-
rieure a celle déterminée préalablement par thermodilatométrie (cf. partie A.1.1).
Dans le cas de l'acier Maraging, les résultats donnent une température Ms de
151 ° C qui est en bon accord avec celle obtenue par Nagayama et al. lors de leur
travaux sur le méme acier et dans des conditions de traitements similaires [104].
Pour les trois alliages, la transformation martensitique est trés rapide. Les ciné-
tiques ont été comparées a celles calculées avec la relation de Koistinen et Mar-
burger [105] :

foc’
fmaz
a/

Les résultats sont présentés figure A.10 en fonction de la température pour I’al-

=(1—exp(—k(Ms—T)) (A1)
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liage 35NiCrMol6 et Maraging. Dans le cas de l'alliage 35NiCrMol6, la valeur de
k obtenue est de 0.011. Dans le cas du Maraging, k est plus élevé et égale & 0,063.
Cette valeur est similaire a celle obtenue par Nagayama et al. [104]. Les taux de
phase f,/, reportés sur la figure, correspondent & des taux normalisés entre 0 et
1. La comparaison de I’évolution de f,, mesurée par diffraction avec celle calculée
montre une trés bonne corrélation.

Acier Maraging

3B5NiCrMol6

0.6

0.4

Fraction de martensite (%)

1 1
0 50 100 150 200 250

Ms-T°C, (°C)

F1G. A.10 — Evolution du taux de martensite normalisé entre 0 et 1, obtenue
pour diffraction et calculée en fonction de Ms-T dans le cas du 35NiCrMol6 et du
Maraging.

[’analyse des évolutions des paramétres de maille montrent que les évolutions
de a, présentent des allures similaires pour les trois aciers. En effet, entre la tem-
pérature de mise en solution et Ms, a., diminue linérairement avec la température.
Dans le cas de l'acier 35NiCrMol6, la pente moyenne mesurée est de 22x107°
K~1. Pour les aciers Maraging et XD15N, elles sont égales a 20x1075K 1. Aux
températures inférieures, I'’évolution de a,, peut se diviser en deux étapes. Dans un
premier temps, entre la température Ms et une température a laquelle la fraction
de phase o/ a atteint une certaine valeur (77%m pour Pacier Maraging !, 37%m
pour l'acier XD15N et 20%m pour P'acier 35NiCrMol6), a, quitte la linéarité avec
une pente plus faible. Cette variation étant beaucoup plus marquée pour 'acier

ICette valeur est délicate & déterminer car le mode de progression de la transformation est
type explosif ("burst").
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XD15N. Lorsque la transformation progresse davantage, a, change de sens de va-
riation (avec une pente plus élevée).

Ces deux étapes sont clairement mises en évidence, figure A.11, A.12 et A.13,
sur lesquelles, nous avons reporté la différence entre I'évolution de a, mesurée et
celle de a, estimée en considérant une diminution linéaire avec la température, en
fonction de f,/, pour 'acier 35NiCrMol6, Maraging et XD15N respectivement.
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F1G. A.11 — Evolution de P'écart aZ'**" - aI“ en fonction de f, obtenue pour
I'acier 35NiCrMol6.

Dans le cas de 'acier 35NiCrMol6 et XD15N, la premiére étape est localisée
dans le domaine 0 - 20%m et 0 -37%m respectivement, domaine pour lequel I’écart
a@”eswé - aT/C est positif. La seconde étape se caractérise par des écarts négatifs.
Dans le cas de I'acier Maraging, I’évolution est différente, au cours de la premiére
étape. En effet, dans le domaine de transformation (0 - 77%m), I’écart obtenu
pourrait étre considéré positif mais reste proche de 0. Par contre, il chute bru-
talement lorsque f,, augmente et les écarts sont dix fois plus importants. Il faut

rappeler que pour cet alliage, la cinétique de transformation est "explosive".

La transformation martensitique est une transformation displacive et sans dif-
fusion. Les variations de paramétre de maille de I'austénite ne peuvent a priori
pas étre expliquées par un changement de composition chimique. Celles-ci sont
directement liées & une évolution de la température et d’état de contrainte. Ce
changement d’état de contrainte de la phase v est par ailleurs confirmé par les
augmentations de FWHM.
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Dans le cas de 'acier XD15N, les résultats montrent que dans les premiers

instants de la transformation, I'écart a7

mesuré

agc est positif et ce jusqu’a 37%m

de phase o' formée. Ceci correspond & un état moyen de traction. Lorsque la
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transformation progresse pour f, > 37%m, cet écart devient négatif, traduisant
ainsi un état moyen de compression.

La déformation associée a la transformation martensitique d’un volume d’aus-
ténite, est composée d’une variation de volume positive et d’un cisaillement. La
formation de martensite dans la matrice austénitique engendre des contraintes dans
la matrice et dans la plaquette de martensite. La variation de volume seule conduit
a un état de compression dans la martensite et de traction dans ’austénite. Les
contraintes associées aux déformations de cisaillement sont plus complexes [106].
Ces déformations sont telles que des zones plastifiées apparaissent au voisinage
des plaquettes de martensite. Ling et al. ont déterminé par calcul I'étendue de
ces zones plastifiées, lors de la tranformation martensitique d’un alliage Fe3Pt.
Ils ont montré qu’elles sont fonction de la géométrie de la plaquette (de forme
sphéroidale), et plus précisement du rapport c¢/r (¢, Pépaisseur du sphéroide et
r, son rayon). Plus ce rapport est faible, plus la zone plastifiée est localisée aux
extrémités de la plaquette et plus ¢/r est grand, plus la zone plastifiée s’étend tout
autour de la plaquette.

Lorsque la transformation progresse, il y a interaction entre les plaquettes, les
champs de contraintes sont de plus en plus complexes et peuvent conduire & des
contraintes moyennes de compression dans I'austénite. Il est intéressant de noter
que pour l'acier Maraging, FWHM ne s’élargit pas jusqu’a 77%m de phase . Ceci
peut étre lié au caractére auto-accommodant (avec la formation simultanée de deux
plaquettes paralléles entre elles et de directions de cisaillement opposées) des mi-
crostructures formeées. De plus, lorsque les contraintes de compression augmentent,
la cinétique de transformation ralentit.
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Le synchrotron, principe et
description

Le synchrotron ESRF est un accélérateur circulaire d’électrons, utilisé pour
produire un rayonnement lumineux intense. Il fait parti des synchrotrons dits
de troisiéme génération, tout comme SOLEIL (France), APS (Advanced Photon
Source) a Argonne (USA), ALS (Advanced Light Sources), SLS (Source de lumiére
synchrotron) ou encore le synchrotron SPRING 8 localisé au Japon. Ces accélé-
rateurs produisent un faisceau d’électrons avec une énergie de plusieurs milliards
d’électronVolts (6GeV pour PESRF ou encore 8 GeV pour SPRING 8). Le schéma
d’installation tels qu’il existe a 'ESRF est présenté ci-dessous, figure B.1.

F1G. B.1 - Schéma du principe du synchrotron [107].

Des paquets d’électrons sont tout d’abord insérés dans un accélérateur linéaire
(Linac) (noté 1, sur la figure). Puis, le faisceau d’électrons passe dans un accélé-
rateur circulaire appelé "Booster" (noté 2); le but de cet anneau est d’augmenter
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I’énergie des électrons, jusqu’a atteindre environ 6 GeV. Ils sont ensuite injectés
dans une enceinte annulaire horizontale, appelée "anneau de stockage"(noté 3). A
PESRF, 'anneau de stockage mesure 844 métres de circonférence. A I'intérieur de
celui-ci, un vide poussé de 10~ mbar est maintenu. Les électrons peuvent tourner
avec une énergie constante pendant des heures. Néanmoins, en une journée, les
paquets d’électrons ont fait des milliards de tours dans 'anneau de stockage. A
chaque tour, les électrons perdent un peu de leur énergie. Cela s’explique d’abord
par le rayonnement qu’ils émettent, mais également par les collisions qui se pro-
duisent entre les électrons et les molécules résiduelles d’air présentes dans le tube,
malgré un vide trés poussé. Pour compenser ce phénoméne, des paquets d’électrons
supplémentaires sont réinjectés réguliérement.

L’anneau de stockage n’est pas parfaitement circulaire. Il est constitué¢ dun
ensemble de segments rectilignes. A la jonction entre deux segments, on trouve un
électro-aimant de courbure orienté perpendiculairement a la trajectoire des élec-
trons. Le champ qui lui est associé, dévie les électrons et les aligne dans 1’axe du
segment suivant. Ainsi, la trajectoire des électrons est un polygone de forme qua-
siment circulaire. Au niveau de ces aimants de courbure (fig.B.2a), les électrons
subissent une accélération. D’aprés la théorie électromagnétique, cela se traduit
par un rayonnement, dit rayonnement de freinage : c’est le rayonnement synchro-
tron. Ce rayonnement polychromatique de photons (dont le spectre est relative-
ment large, et peut s’étendre de I'infrarouge lointain aux rayons X durs) est émis
tangentiellement a la trajectoire des électrons.

Le rayonnement synchrotron se dirige ensuite vers les lignes de lumiére (beam-
line) disposées autour de I'anneau de stockage dans le hall d’expérience (fig.B.3).

Pour obtenir des faisceaux de photons encore plus intenses, les synchrotrons de
troisiéme génération contiennent des éléments d’'insertion (fig.B.2b). Ces derniers
sont situés au milieu de chaque segment. Il en existe deux types : les wigglers
et les onduleurs [108|. Les deux consistent en deux rangées d’aimants placées de
maniére a générer un champ magnétique alternatif perpendiculaire au plan de I’or-
bite qui impose une trajectoire sinusoidale aux particules. Chaque élément d’in-
sertion constitue une source de rayonnement indépendante dont on peut maitriser
les caractéristiques d’émissions par l'intensité et la période du champ magnétique
alternatif. A TESRF, 29 segments sont disponibles pour installer les éléments d’in-
sertions en plus des 32 aimants de courbure.

Emission par les aimants de courbure
La figure B.4 montre le spectre d’émission d’un aimant de courbure [109,110].

Le flux de photons est exprimé par une courbe universelle, caractérisée par
une énergie critique €.. Le spectre d’émission est maximun aux environs de e,
il décroit exponentionellement aux petites valeurs de e. L’énergie critique €. est
définie comme I’énergie séparant le spectre d’émission en deux parties € < €. et €>
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Rayonnement
electromagnetique

Electrons /\{ :

Admant de courbure -y

b)

F1G. B.2 — Schémas représentant a) les aimants de courbure et b) les onduleurs.

Annegu de stockage

Cabine d'expérience

Station de fravall

FiGg. B.3 — Schéma d’une ligne de lumiére.

€. d’égale intensité. Celle-ci est décrite avec la relation suivante :

2,2 x E3(GeV)
e = — B.1
€ R(m) (B.1)
Ot R est le rayon de courbure de la trajectoire dans les aimants et E corres-

pond & l'énergie du faisceau d’électrons dans 'anneau (fixée). A la sortie de l'ai-
mant, I’émission émise par les électrons est concentrée dans un cone d’ouverture
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/Current

2
€

Photons/sec/mrad?/0.1% BW/&:

Photon Energy/Characteristic Energy

F1G. B.4 — Spectre de brillance en provenance d’'un aimant de courbure normalisé
par le carré de 1’énergie des électrons et de la valeur du courant dans I’anneau de
stockage. L’abscisse est x=¢/e. [109].

1/~ (fig.B.5), typiquement quelques mrad (dans le cas de 'ESRF, 1/v=0,08mrad,
E=6GeV). La valeur de ~ en fonction de I’énergie E des électrons dans 'anneau
de stockage est donnée par :

E

M2

v = (B.2)

oll E est 'énergie des électrons, et m.c? est I'énergie des électrons au repos.

/ Céne de radiation

Trajectoire
des électrons

Fig. B.5 — Coéne du rayonnement émis par le faisceau d’électrons dévié dans sa
trajectoire par des aimants de courbure [109].

Emission par les éléments d’insertion
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Les caractéristiques de ’émission peuvent étre considérablement modifiées en
insérant dans les parties droites de I’anneau, des éléments d’insertion qui imposent
au faisceau une trajectoire proche d’une sinusoide dans le plan horizontal. Ces
éléments d’insertion ont deux modes de fonctionnement : le mode "wiggler" et le
mode "onduleur". Ces différents modes dépendent de la valeur du paramétre de
déflection a=K/v ot « est 'amplitude de déviation et K est un paramétre sans
dimension qui caractérise les propriétés optiques d’un élément d’insertion selon la
formule suivante :

K=-—""x)\xBy (B.3)

2T Mee

Vu que + K/v est "amplitude de déviation angulaire des particules, un élément
d’insertion rayonne dans le cone de 2K/ dans le plan d’agitation des paquets
d’électrons. Habituellement, on considére que :
— un wiggler a une grande valeur de K(>3-4) et un faible nombre de périodes
magnétiques A,
— un onduleur a une faible valeur de K(<3-4) et un grand nombre de périodes.

Les éléments d’insertion "Wiggler"

Les éléments Wiggler permettent de délivrer un flux de photons supérieur a
celui qui serait émis par un aimant de courbure. En effet, ceux-ci sont constitués
d’un nombre de pdles magnétiques qui sont les sources d’'un champ magnétique
intense, produisant ainsi des déviations angulaires supérieures & un 1/ dans le
plan horizontal. La valeur d’énergie critique ¢, dépend du rayon R de la trajectoire
par la méme relation comme dans le cas des aimants de courbure. Un wiggler se
présente comme une succession d’aimants de courbure. Un wiggler ayant N poles
émet donc un rayonnement N fois plus intense que celui émis par un péle isolé.

Les éléments d’insertion "onduleur"

Dans le cas des onduleurs, les poles fonctionnent en phase, c’est a dire que ’am-
plitude en provenance des ondes successives s’additionnent pour donner l'intensité
finale.
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Descripition des différentes phases
a, 3, & et des fichiers de
commandes associés et utilisés dans

le logiciel Fullprof

Dans cet annexe, nous allons décrire les différentes phases observées dans 1’al-
liage Til7 au cours des différents traitements. Ensuite, nous donnons un exemple
de fichier .PCR, que nous avons mis en point dans le but d’affiner les spectres de
diffraction composés de pics caractérisitiques des phases «, 3 et o”.

C.1 Les phases o, § et o

La phase « se caractérise par un hexagonale compacte et appartient au groupe
spatial P6/mmc. La structure de la phase [ est quant a elle cubique centrée. Elle
fait partie du groupe spatial Im3m. Les représentations schématiques des deux
phases sont montrées figure C.1.

Des relations d’épitaxie existent entre les réseaux cristallins de ces deux phases.
Dans le cas des alliages de titane, elles sont appelées relations de Burgers et sont
les suivantes :

plan [-1 1 0] 5 // [0001] o direction <111> 3 // <11-20> «

La phase o” a une structure cristalline intermédiaire entre celle de la phase a
et de la phase (3. 1l s’agit d’une structure orthorhombique et appartient au groupe
spatial CMCM. Elle obéit aux relations de Burgers avec la phase 3 :

plan [-1 1 0] 5 // [001] & direction <111> 3 // <101> o
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Fic. C.1 — Représentation schématique des mailles de phases « et [3.

Le passage d’une structure cubique centrée [ a la structure orthorhombique o”
peut étre aisement visualisée en considérant la structure S comme une structure
orthorhombique ot :

- Qo = ag
- ba// — \/2.CL5
- Cyr — Q.Gﬁ

On constate alors qu’il s’agit d’une distortion des paramétres initiaux. Dans le
cas de lalliage Ti 10-2-3 [111], les distortions sont les suivantes :

—ap =324 A T g =301 A
—ap — 4,58 A T b, — 401 A
—ap = 458 A O e — 463 A

Les distorsions peuvent aboutir & la structure hexagonale :

—ap =324 8T 0, =202 4
—ap = 4,58 A 8, = 5,05 A
—ap =458 A O —am A
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Phase

Phase p

FiGc. C.2 — Représentation orthorhombique des phases « et (3.

C.2 Les fichiers de commandes utilisés pour ’affi-
nement Rietveld

L’affinement des diffractogrammes avec le logiciel FullProf.2k repose sur 1'uti-
lisation des fichiers spécifiques (.PCR). Ces fichiers contiennent tous les para-
meétres nécessaires a l'ajustement tels que les paramétres instrumentaux et les
paramétres relatifs aux informations microstructurales. Certains paramétres sont
imposés, d’autres sont laissés libres de maniére a étre ajustés pour chaque diffrac-
togramme. Un exemple de fichier est donné dans la suite. Ce dernier a été utilisé
pour affiner les spectres composés des pics caractérisitiques des phases «, 3 et o

! Current global Chi2 (Bragg contrib.) = 3.298
! Files => DAT-file: til7is02-450b-151, PCR-file: til7iso02-450b-102b
!Job Npr Nph Nba Nex Nsc Nor Dum Iwg Ilo Ias Res Ste Nre Cry Uni Cor Opt Aut
o 6 4 0 2 7 0 O O 3 o0 O O o0 o o o o 1
!
!Ipr Ppl Ioc Mat Pcr Lsl Ls2 Ls3 NLI Prf Ins Rpa Sym Hkl Fou Sho Ana
o o o o 1 o0 O O o0 3 o 1 o0 o o 1 0
!
! lambdal Lambda2 Ratio Bkpos Wdt Cthm muR  AsyLim Rpolarz ->Patt 1
0.139030 0.139030 0.0000 4.000 20.0000 1.0000 0.0000 90.00 0.0000
!
INCY Eps R-at R-an R-pr R-gl Thmin Step Thmax PSD Sent0
10 0.02 1.00 1.00 1.00 1.00 0.7570  0.007507 8.6394 0.000 0.000
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!
! Excluded regions (LowT HighT) for Pattern 1
0.01 2.40
6.64 11.00
!

! Additional scattering factors for Pattern 1

ti 0.00000 0.00000 2

al 0.00000 0.00000 2

mo 0.00000 0.00000 2

cr 0.00000 0.00000 2

fe 0.00000 0.00000 2

zZr 0.00000 0.00000 2

sn 0.00000 0.00000 2

!

18 !Number of refined parameters

!

! Zero Code SyCos Code  SySin Code Lambda Code MORE ->Patt 1

0.00000 0.00 0.00000 0.00 0.00000 0.00 0.000000 0.00 O
! Background coefficients/codes for Pattern 1

72.606 0.0000 0.0000 0.0000 0.0000 0.0000
21.000 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000
Y
! Data for PHASE number: 1 ==> Current R-Bragg for Pattern 1: 4.87

!Nat Dis Ang Prl Pr2 Pr3 Jbt Irf Isy Str Furth ATZ Nvk Npr More
7T 0 01.00.00.0 O O O O O 93.337 0 5 0

!

P 63/m m c <--Space group symbol

'Atom Typ X Y Z Biso Occ In Fin $N_t$ Spc /Codes

Ti ti 0.33330 0.66670 0.25000 0.50000 0.07183 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00

Al al 0.33330 0.66670 0.25000 0.50000 0.00942 O 0 O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00

Mo mo 0.33330 0.66670 0.25000 0.50000 0.00013 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00

Cr cr 0.33330 0.66670 0.25000 0.50000 0.00038 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00

Fe fe 0.33330 0.66670 0.25000 0.50000 0.00000 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00

Zr zr 0.33330 0.66670 0.25000 0.50000 0.00083 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00

Sn  sn 0.33330 0.66670 0.25000 0.50000 0.00075 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00

L bt > Profile Parameters for Pattern 1

! Scale Shapel Bov Stri Str2 Str3  Strain-Model

0.13992E-04 0.41435 0.73281 0.00000  0.00000  0.00000 0

91.00000 51.000 61.000 0.000 0.000 0.000
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! U v W X Y GauSiz  LorSiz Size-Model
0.369102 0.000000 0.003059  0.000000 0.000000 0.000000  0.000000 0
181.000 0.000 41.000 0.000 0.000 0.000 0.000
! a b c alpha beta gamma Cell Info

2.949066  2.949066  4.652756 90.000000 90.000000 120.000000
111.00000 111.00000 121.00000 0.00000 0.00000 111.00000

! Prefl Pref2 Asy1 Asy2 Asy3 Asy4
0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
|
! Data for PHASE number: 2 ==> Current R-Bragg for Pattern 1: 3.59

!Nat Dis Ang Prl Pr2 Pr3 Jbt Irf Isy Str Furth ATZ Nvk Npr More
T o0 01.01.00.0 O O O O O 100.303 0 5 0
!
Im3m <--Space group symbol
'Atom Typ X Y y/ Biso Occ In Fin $N_t$ Spc /Codes
Ti ti 0.00000 0.00000 0.00000 0.50000 0.01667 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Al al 0.00000 0.00000 0.00000 0.50000 0.00119 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo mo 0.00000 0.00000 0.00000 0.50000 0.00096 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Cr cr 0.00000 0.00000 0.00000 0.50000 0.00166 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Fe fe 0.00000 0.00000 0.00000 0.50000 0.00000 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Zr zr 0.00000 0.00000 0.00000 0.50000 0.00020 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Sn  sn 0.00000 0.00000 0.00000 0.50000 0.00015 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
R et > Profile Parameters for Pattern 1
! Scale Shapel Bov Stril Str2 Str3  Strain-Model
0.46959E-04 0.41435 0.73281 0.00000 0.00000  0.00000 0
11.00000 51.000 61.000 0.000 0.000 0.00
! U \ W X Y GauSiz  LorSiz Size-Model
7.329336  0.000000 0.003059  0.000000  0.000000  0.000000  0.000000 0
31.000 0.000 41.000 0.000 0.000 0.000 0.000
! a b c alpha beta gamma Cell Info

3.231701 3.231701  3.231701 90.000000 90.000000 90.000000
71.00000 71.00000 71.00000 0.00000 0.00000 0.00000

! Prefl Pref2 Asyl Asy2 Asy3 Asy4
0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
| o el
! Data for PHASE number: 3 ==> Current R-Bragg for Pattern 1 3.98
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Name: Ti orthorhombique
!

!Nat Dis Ang Prl Pr2 Pr3 Jbt Irf Isy Str Furth ATZ Nvk Npr More
rT o0 01.01.00.0 O O O O O 197.3714 0 5 0
!
Cmcm <--Space group symbol
'Atom Typ X Y Z Biso Occ In Fin N_t Spc /Codes
Ti ti 0.00000 0.17699 0.25000 0.50000 0.20136 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00\\
Al al 0.00000 0.17699 0.25000 0.50000 0.03549 0 O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Mo mo 0.00000 0.17699 0.25000 0.50000 0.00241 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Cr cr 0.00000 0.17699 0.25000 0.50000 0.00834 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Fe fe 0.00000 0.17699 0.25000 0.50000 0.00000 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Zr zr 0.00000 0.17699 0.25000 0.50000 0.00143 O 0 O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
Sn sn 0.00000 0.17699 0.25000 0.50000 0.00095 O O O 0
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00
be - > Profile Parameters for Pattern 1
! Scale Shapel Bov Stril Str2 Str3  Strain-Model
0.32528E-04 0.41435 0.73281 0.00000  0.00000  0.00000 0
101.00000 51.000 61.000 0.000 0.000 0.000
! U \ W X Y GauSiz  LorSiz Size-Model
2.819200 0.000000 0.003059  0.000000  0.000000 0.000000  0.000000 0
171.000 0.000 41.000 0.000 0.000 0.000 0.000
! a b C alpha beta gamma Cell Imnfo

2.980450 5.023513 4.643859 90.000000 90.000000 90.000000
131.00000 141.00000 151.00000 0.00000 0.00000 0.00000

! Prefl Pref2 Asyl Asy2 Asy3 Asy4
0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000
0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00

Pour savoir si 'ajustement est satisfaisant et méme terminé, différents critéres
d’ajustement sont utilisés : le facteur de profil R, le facteur de profil pondéré R,
le facteur "expected" R, et le "Goodness Of Fit" y ou x?. Leur définition est
exposée ci dessous.

le facteur de profil R,

229 |yeocp(20) - ycalc<29)| (Cl)

R pum—
" > o0 |Yeap(20)]

le facteur de profil pondéré R, p

> 00 W(20) .| Yeap(20) — Yearc(20)?
\/ 229 (20) |Yexp(26) |2 (C.2)
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le facteur de bragg Ryragg
2 k)i HLeap(RKD)T = Teare(hEL)i]

Ryrags = : (C.3)
“ Z(hkl)i [Leap(hkl)i]
le facteur R"expected" :
N-—-P
Rewp= =" (C4)
Zw(Z&)yezp(29)2

avec, N : le nombre de points expérimentaux, P : le nombre de paramétres ajustés.

le facteur "Goodness of fit"

)* (C.5)

erp
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Description du modéle simplifié de
dissolution /croissance

Nous avons utilisé un modéle développé au LSG2M pour déterminer les ciné-
tiques de transformation a—f obtenues au cours du chauffage en imposant une
fraction initiale de phase « inférieure a celle obtenue en condition d’equilibre. Nous
présentons ici la description générale du modéle. Les trois principaux ingrédients
du modéle sont la description thermodynamique, les équations de diffusion et les
conditions aux limites et a l'interface.

D.1 Description thermodynamique

Dans ce modéle, la desription thermodynamique est simplifiée. La phase «
est considérée comme stoechiométrique et la phase 3 est considérée comme une
solution idéale. L’expression de son énergie de Gibbs G est simplifiée : les termes
dits "d’excés" qui représentent les interactions entre éléments chimiques ne sont pas
pris en compte. G” dépend alors uniquement des potentiels chimiques de référence
des eléments i ( p,;) et du terme provenant de entropie de mélange :

GP = Z 2y = Z . (u:ef + RT.an?) (D.1)

élémentschimiquesi élémentschimiquesi
ou mf est le titre molaire de I’élément i dans la phase [.

Les titres molaires en éléments i dans la matrice (z7) et dans le précipité (z%)
sont reliés par les bilans de solutés :

o) = fraf + (1= f).a) (D.2)
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ot ¥ est le titre molaire nominal de l'alliage et f“ la fraction molaire de phase a.
L’équilibre chimique au niveau de linterface précipité/matrice permet d’écrire
la relation suivante faisant apparaitre un produit de solubilité K(T) :

K(T) = Ti(a)™ = Koewp (—Q/RT) (D.3)

)

Connaissant les concentrations d’équilibre xf et x¢ a différentes températures,
on peut déterminer les coefficients K et () par régression linéaire. Ces concentra-
tions d’équilibre ont, dans notre cas, été mesurées expérimentalement [112].

D.2 Equations de diffusion

Pour rendre compte d’une évolution des précipités de phase a controlée par la
diffusion des éléments d’alliage dans la matrice, on résout 1’équation de Fick,

5z
~- = V.(D/Va)) (D-4)

Dans cette équation, Diﬁ est le coefficient de diffusion de 1’élément i dans la matrice,
exprimé par une loi d’Arrhénius :

DP = DPexp (;{?j) (D.5)

Ou Q; est I'énergie d’activation de la diffusion.
Pour simplifier, nous avons négligé les termes de diffusion croisée provenant des
interactions entre les éléments chimiques.

En coordonnées sphériques, I’équation de diffusion a résoudre est la suivante :

oxf .8 (DS 4
T (ﬁs‘x (D-6)

ou r est la distance radiale depuis le centre du précipité.

D.3 Conditions aux limites et a 'interface

Le modéle repose sur ’hypothése de I'équilibre local a I'interface entre la ma-
trice et le précipité. Dans cet équilibre local, la contribution de I’énergie d’interface
(effet Gibbs-Thomson) est négligée. Par conséquent, la composition chimique de

204



Annexe D

-----

solubilité :

K(T) = (%)™ (D.7)
ol a:f est le titre molaire en élément i dans la matrice a U'interface avec le précipité.
Pour tenir compte des interactions entre les champs de diffusion de précipités
voisins, nous avons appliqué une condition de flux de soluté nul & la frontiére
extérieure de la cellule de calcul :

oz’
—L ptot = O D
] = 0(D8)
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Analyses microstructurales des
échantillons obtenues apreés les
traitements de revenu

Aprés traitement, les échantillons ont été caractérisés par microscopie optique
et électronique a balayage. Les résultats sont présentés ci-dessous. Les microstruc-
tures présentées figures E.1 et E.2, correspondent a celles provenant des échan-
tillons ayant subi le revenu a 440 ° C (avec une vitesse de chauffage de 0,55° C).

F1G. E.1 — Micrographies (a) optique et (b) MEB-SE, de I’échantillon Til7 obte-
nues aprés revenu a 440 ° C, utilisant une vitesse de chauffage de 0,55 C/s.

Les microstructures obtenues aprés 4 heures de maintien a 440° C et 520° C
sont similaires. Celles obtenues par microscopie électronique & balayage montrent
que des précipités trés fins apparaissent. Néanmoins, les précipités présents sur
la microstructure obtenue aprés le maintien a 520 ° C seraient plus fins que ceux
obtenus aprés le revenu & 440 ° C. Une analyse supplémentaire par microscopie
électronique a transmission serait nécessaire.
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Fi1c. E.2 — Micrographies (a) optique et (b) MEB-SE, de I’échantillon Til7 obte-
nues aprés revenu a 520 ° C, utilisant une vitesse de chauffage de 0,7° C/s.

F1G. E.3 — Micrographies (a) optique et (b) MEB-SE, de I’échantillon Til7 obte-
nues aprés revenu a 640 ° C, utilisant une vitesse de chauffage de 0,7° C/s.

La microstructure issue du traitement de revenu a 640 ° C, figure E.3 est dif-
férente de celles obtenues a des températures de revenus inférieures. En effet, des
précipités légérement plus grossiers que ceux obtenus pour les températures de
revenu inférieures sont présents. Ces derniers sont répartis de facon homogéne au
niveau des grains et sont enchevétrés les uns par rapport aux autres.

Les figures F.4 montrent les microstructures obtenues apres les revenus a 640 ° C
utilisant des vitesses de chauffage de 3,5° C/s.

Celle-ci montre qu’il s’agit comme précédemment d’une précipitation intragra-
nulaire. La différence majeure avec la microstructure présentée figure E.3a se situe
au niveau de la morphologie et de la taille des précipités. En effet, il apparaitrait
que les précipités proches des joints de grains seraient de plus grandes tailles et
tendraient vers une morphologie aciculaire en comparaison avec ceux présents a
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F1G. E.4 — Micrographies (a) optique et (b) MEB-SE de I'échantillon Til7 obtenues
apreés revenu a 640 ° C, utilisant une vitesse de chauffage de 3,5° C/s.

I'intérieur des grains, qui sont plus fins. Cette hétérogénité de microstructure est
bien mise en évidence avec les figures E.5, montrant les microstructures obtenues
proche d’un joint de grain (figure E.5a) et a intérieur d’un grain (figure E.5b).

F1G. E.5 — Micrographies MEB-SE de ’échantillon Til7 (a) prés d’un joint de grain
et (b) au coeur du grain, obtenues aprés revenu a 640 ° C, utilisant une vitesse de
chauffage de 3,5° C/s.

Nous pouvons également noter que la microstructure présente une seconde
famille de précipités qui sont lamellaires et de grande taille, environ 5pum de long
(fig.E.4b).

Nous présentons ci-dessous, figure E.6, les microstructures obtenues a l'issue
du traitement supplémentaire a 640 ° C, utilisant une vitesse de 4 ° C/s.

Ces microstructures confirment les observations énoncées précédemment. Deux
familles de précipités apparaissent. Ceux présents prés des joints de grains sont
grossiers et plus aciculaires que ceux formés au coeur des grains.

209



Annexe E

-
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o
F1G. E.6 — Micrographies (a) optique et (b) MEB-SE de I’échantillon Til7 obtenues
aprés revenu a 640 ° C, utilisant une vitesse de chauffage de 4 * C/s.

F1c. E.7— Micrographies MEB-SE de I’échantillon Til7 (a) prés d’un joint de grain
et (b) au coeur du grain, obtenues aprés revenu a 640 ° C, utilisant une vitesse de
chauffage de 4° C/s.
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Calcul des amplitudes de variations
de parametre de maille ag en
condition isotherme

Nous avons montré que pour les transformations de phase & haute tempéra-
ture, en condition directe et isotherme, le paramétre de maille ag montre de fortes
variations. Pour montrer que ces derniéres sont bien dues a des changements de
composition chimique de la phase (3, nous les avons recalculé. Dans cet annexe,
nous présentons le détail du calcul.

La valeur de ag est calculée a partir des concentrations des différents éléments
d’addition présents dans la phase 3 en utilisant la relation suivante :

ag = az """ (T°C) + ky x C3° + ky x C§" + ks x C§' + ks x CZ" (F.1)
avec agipm'(T *C) : le paramétre de maille ag du titane pur a la température
considérée. Cette valeur a été calculée en multipliant le coefficient de variation
thermique, dag, par la température de maintien considérée. dag a, quant a lui, été
déterminé a partir de la littérature et égal a 13,9 x 106K~ [78].
k1, ko, k3 et k4 sont les coefficients de Végard déterminés également d’aprés la litté-
rature et a partir des sytémes Ti-Mo [67], Ti-Cr [68,113], Ti-Al [68] et Ti-Zr [114]
respectivement. Ces derniers sont égaux a :

— k= -0,00155
— ko= -0,0042
— k3= -0,0028
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— k4= 0,0033
C’é correspond a la concentration massique de I’élément i dans la phase ( a la
température considérée.

Nous avons ensuite calculé 'amplitude de variation de ag obtenue au cours de
la transformation a partir de la relation suivante :

5aﬁ _ (aiﬁm’tial . aéinal)/alz‘@nitial (FQ)

La valeur de a"™* correspond au paramétre de maille obtenu avant transfor-
mation. Il a été calculé en utilisant comme valeurs de Cf, celles déterminées a
I'équilibre et & une température supérieure a T par L. Hericher au cours de sa
thése [9]'. Le paramétre de maille agi”“l, correspond & celul obtenu aprés trans-
formation. Ce dernier a été calculé en utilisant les concentrations de chacun des
éléments mesurées a 1’équilibre et a la température de transformation considé-

rée [9].

Dans le cas de I’expérience, les valeurs initiales de ag ont été choisies au début
du maintien (dans le but d’éliminuer les variations dues a Ueffet de la température)
et avant que la transformation de phase n’ait commencé. Les valeurs de ag finales
ont été choisies, quant a elles, & la fin du maintien lorsque la transformation est
terminée.

Ce calcul a été réalisé pour les transformations de phases étudiées au cours des
maintiens a 748 ° C, 708 ° C et 620 " C. Dans le cas de la transformation de phase
a 620 ° C, la mesure de la composition chimique de la phase (3, par microsonde de
Castaing n’a pu étre réalisée a cause de la taille trop faible des précipités. Nous
avons donc utilisé, dans ce cas, les valeurs de concentration des éléments, calculées
a partir du modéle de dissolution/croissance (détaillé dans I'annexe D).

I'Nous avons supposé que la composition chimique de la phase 3 dans le domaine monophasé
B est la méme que celle & la température de maintien (T < Tp) avant transformation.
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Calcul des évolutions du parameétre
ag, au cours de transformation en
condition directe et isotherme

Dans le chapitre 4, nous avons montré que le paramétre de maille ag diminue
de maniére non linéaire, en fonction du taux d’avancement, au cours des trans-
formations & haute température. Pour comprendre ces comportements, nous les
avons recalculé. Dans la suite de cet annexe, nous détaillons le calcul utilisé.

Au cours d’une transformation de phase en condition isotherme, le changement
de composition chimique dans la phase (3, se traduit par un appauvrissement en
éléments (génes, correspondant par ailleurs a enrichissement en titane. En éta-
blissant un bilan de masse par rapport a I’élément majoritaire qui n’est autre que
I’élément titane, il est possible d’accéder a la variation de composition chimique
de la phase (8 a ’aide de la relation suivante :

Co'=Cl'x fo+C5 % f3 (G.1)

ou Cg', CL" et C5" représentent les concentrations massiques en titane, nominales,
de la phase « et de la phase (3, respectivement. f, et f3 sont les fractions massiques
des phases o et (3.

A partir de I'expression ci-dessus, on peut en déduire CﬁTi :

Co' = Ca') X fa

o
O =T fa)

(G.2)

Or, Cl% et CT restent constants durant la transformation. Ces derniéres ont
été déterminées par I'intermédiaire du logiciel ThermoCalc®. CZ7 est égale a 0,824.

213



Annexe G

Température de maintien ~ CZ*

748° C 0,882
708° C 0,883
620° C 0,884

TAB. G.1 — Valeurs de CZ? pour chaque température de maintien déterminées a
partir du logiciel ThermoCalc®.

Les valeurs de CT" différent légérement suivant la température de maintien. Elles

sont exposées dans le tableau G.1 :
Tl est possible de déterminer d(C5")/Cq" :

ACE) _ (CF' = CT) x fa G

Cm T U fa)x |
Connaissant ainsi la variation de CﬁTi, il est possible d’accéder a la variation du
parametre de maille ag en faisant I’hypothése que ce dernier suit une loie de type

Végard avec 1’élément titane :

=g =1 () o
ag Co (1-fa)
La détermination de la valeur de k a été réalisée de la maniére suivante : En

tracant % en fonction de f (11(—‘}) , ’évolution obtenue est linéaire pour les
/B «
trois températures de transformation. Il est possible d’accéder a la valeur de k a

partir de la relation suivante :

e - e

=k ‘ G.5
avec p, la pente de la droite d(aagﬁ) = f (uf‘}a))
Ti

k=px —+2 (G.6)

(€ —cz)
Les valeurs de k obtenues pour les différentes températures de transformation,
sont exposées dans le tableau G.2.
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Température de maintien  k

748° C 4,97
708" C 2.96
620° C 6,00

TAB. G.2 — Valeurs de k pour chaque température de maintien.
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Calcul de I’évolution de FWHM au

cours de la transformation en
condition directe et 1sotherme

Nous avons montré dans le chapitre 4, que la largeur a mi hauteur du pic
(200)3 varie lors de la transformation de phase. A haute température, nous avons
supposé que les variations de FWHM sont dues a des hétérogénéités de composi-
tion chimique dans la phase 3. Pour confirmer ces hypothéses, nous avons tenté
de recalculer I’évolution de FWHM a différentes températures de transformation.
Dans la suite de cet annexe, nous allons décrire le calcul.

Tout d’abord, pour reproduire le pic de diffraction (200)53, nous avons utilisé
une fonction mathématique de type gaussienne. [’équation de cette fonction est
présentée ci-dessous :

J(60) = — L oozt (H.1)
o2
avec p, 'expérance, qui correspond a la position en 26 du maximun du pic (200)3
dans notre cas,
et o, 'écart type. Ce paramétre est relié a la largeur a mi-hauteur du pic par la
relation suivante :

FWHM =2x2In2 x o (H.2)

Pour décrire ’évolution de FWHM observée durant la transformation de phase
pour une température de maintien donnée, nous avons besoin de connaitre la
position du pic (200)( initial (obtenu au début du maintien, avant transformation)
et du pic (200)( final (obtenu aprés transformation). Ensuite, I’évolution du pic
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global (correspondant a la somme des deux gaussiennes) a été déterminée par
I'intermédiaire de la relation suivante :

F(f(0)) = F1 x (1 - f:q) +F2x (1= fo9) x % (H.3)

ou f4 correspond a la fraction massique de phase a obtenue apres transforma-
tion et f,, la fraction massique déterminée a chaque instant lors du maintien. F1
représente la fonction correspondant au pic de diffraction initial et F2, la fonction
correspondant au pic de diffraction final.
Avant transformation, f, = 0 et F(f(0)) = F1,
aprés transformation, f, = f% et F(f(0)) = F2 x (1 — f&9).

Nous avons effectué ces calculs dans le cas des transformations de phase réali-
sées au cours des maintiens a 748 ° C, 708 ° C et 620 ° C. Pour exemple, nous avons
présenté, figure H.1, la superposition de différents pics obtenus par le calcul a
748 ° C. Pour chacun d’entre eux, nous avons également fait apparaitre 1’évolution
des pics initiaux et finaux.

30

—=—t=5min, f =6.55%m
o
3 ——t=21 min, f =24.24%n
2 ) :
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F1G. H.1 - Evolution du pic (200)4 calculée, obtenue au cours de la transformation
de phase en condition isotherme a 748 ° C.

Aprés avoir reproduit I'ensemble des pics de diffraction (200)3, nous avons pu
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obtenir 1’évolution de FWHM en déterminant la largeur a mi-hauteur de chacun
des pics.
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Superposition des diffractogrammes
obtenus au cours de revenus

Dans cet annexe, nous présentons I’évolution des diffractogrammes obtenus au
cours des revenus a 440° C, 510° C et 640° C. L’ensemble de ces derniers sont
présentés en vue du dessus. Cette représentation permet de faciliter la compréhen-
sion des séquences de transfomation. Dans un premier temps, nous présentons les
résultats obtenus au cours d’une vitesse de chauffage faible et au cours de revenus
a 440 " C, 520° C et 640 ° C. Sur les trois figures ci dessous, les résultats montrent
clairement la décomposition de la phase 3 en phases w + (3, dans un premier temps
pour poursuivre avec I'apparition des pics caractéristiques des phases a et o”.

La figure I.1 montre I’évolution des clichés de diffraction obtenue au cours du
revenu a 440 ° C utilisant une vitesse de chauffage de 0,55 C.

La figure 1.2 montre I’évolution des clichés de diffraction obtenue au cours du
revenu a 520 ° C utilisant une vitesse de chauffage de 0,7 C.

La figure 1.3 montre I’évolution des diffractogrammes obtenue au cours du re-
venu a 640 ° C utilisant une vitesse de chauffage de 0,7 C.

La figure 1.4 montre quant a elle la superposition des clichés de diffraction
obtenue au cours du revenu a 640 ° C, utilisant une vitesse de chauffage rapide.
La suppression des pics des phase w et (§ est clairement observée. La phase 3 se
décompose directement en phase o et ensuite en phase a.
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Maintien a 440°C

o temps

r

chauffage

2 theta (?) p

F1G. 1.1 — Représentation 2D de I’évolution des profils de diffraction au cours du
temps lors du revenu & 440 ° C, utilisant une vitesse de chauffage de 0,55° C.
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F1G. 1.2 — Représentation 2D de I’évolution des profils de diffraction au cours du
temps lors du revenu a 520 ° C, utilisant une vitesse de chauffage de 0,7° C.
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o temps
Maintien a 640°C

— L

i TPl RS nne AT Y

chauffage

4.7°

2 theta (%)

Fic. [.3 — Représentation 2D de I’évolution des profils de diffraction au cours du
temps lors du revenu a 640 ° C, utilisant une vitesse de chauffage de 0,7° C.

o temps
Maintien 4 640°C

chauffage

Fic. [.4 — Représentation 2D de I’évolution des profils de diffraction au cours du
temps lors du revenu & 640 ° C, utilisant une vitesse de chauffage de 3,5 C.
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