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2.5.3 Evolution des paramètres de maille au cours du chauffage . 114

2.6 Etablissement des microstructures modèles et propriétés de traction120
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Introduction

Le titane et ses alliages ont des propriétés mécaniques, physiques et chimiques
particulièrement remarquables, ce qui rend cette famille de matériau attractive
pour une multitude d’applications. En effet, leur grande résistance associée à une
faible densité et leur excellente résistance à la corrosion en font une famille de
matériau de choix dans des domaines comme le biomédical, l’industrie chimique,
l’aérospatial mais aussi et surtout le domaine aéronautique où l’optimisation de
masse est un objectif majeur. Ainsi, les alliages de titane offrent des opportuni-
tés importantes d’allégement des structures en remplacement des aciers ou des
superalliages base nickel par exemple. Le principal alliage utilisé est l’alliage Ti-
6Al-4V (plus communément appelé TA6V) appartenant aux alliages α + β. Cet
alliage, pour lequel la microstructure d’emploi est le plus souvent constituée de
grains α équiaxes et de grains α lamellaires voit de nouveaux développements
avec l’utilisation de microstructures complètement lamellaires. Par ailleurs, de-
puis quelques années, l’utilisation d’alliages de titane dits β-métastable a considé-
rablement augmenté. En effet, leur limite d’élasticité et leur résistance mécanique
sont supérieures à celles des alliages α+ β. Ils résistent également mieux à la fa-
tigue et à la propagation des fissures et il est possible de traiter thermiquement de
plus larges sections. Cependant, le traitement thermique de pièces larges conduit
à des vitesses de refroidissement variables dans le temps et l’espace de la pièce
qui peuvent conduire à des microstructures d’emploi différentes dans la pièce.

Il est important de rappeler que les propriétés mécaniques des alliages de ti-
tane sont étroitement liées à leur microstructure obtenue suite à des traitements
thermomécaniques qui conditionnent la texture et à des traitements thermiques
qui permettent de contrôler cette microstructure (proportion, morphologies des
phases en présence) formée par transformations de phase. Ainsi, l’optimisation
des propriétés d’une pièce massive passe par la connaissance des relations entre
d’une part, les procédés d’élaboration et les microstructures et d’autre part, les
relations entre les microstructures et les propriétés mécaniques. Afin de pouvoir
contrôler ces dernières, il est donc primordial de caractériser, en amont, les trans-
formations de phase survenant lors des différentes opérations de mise en forme
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de la pièce industrielle, opérations généralement constituées d’une série de trai-
tements thermiques et thermomécaniques [1, 2]. L’étude des transformations de
phase passe par la caractérisation des différentes phases en présence, par le suivi
des cinétiques de transformation et également par la compréhension des méca-
nismes mis en jeu lors de ces transformations. Ces connaissances peuvent aboutir
à des modèles numériques permettant de prédire la formation des microstructures
au cours d’un traitement de type industriel. De nombreuses études sur les alliages
de titane et notamment sur la catégorie dite des β-métastable ont été conduites
au LSG2M (aujourd’hui IJL-SI2M) afin de caractériser les cinétiques de trans-
formations de phase, comme les microstructures associées aux changements de
phase au cours de différents traitements thermiques. Par ailleurs, des travaux sur
la modélisation des cinétiques de précipitation de la phase α ont également été
abordés, soit en considérant des approches phénoménologiques globales [3, 4], soit
par une approche basée sur les lois de germination-croissance [4, 5, 6].

Ce travail de thèse s’intègre d’une part dans la poursuite des études réalisées
préalablement au laboratoire. Il s’intègre aussi dans un projet plus vaste, le projet
PROMITI (Approches multiéchelles des PROpriétés et des MIcrostructures des
alliages de TItane β-métastable) réunissant quatre laboratoires universitaires (le
CEMES à Toulouse, l’Institut P’ à Poitiers, le Centre des Matériaux de l’Ecole
des Mines de Paris et l’Institut Jean Lamour à Nancy) et cinq partenaires indus-
triels (Airbus, EADS, Aubert&Duval, SNECMA et Messier-Bugatti-Dowty). Les
objectifs de ce programme s’articulent autour de trois axes principaux :

(i) l’étude et la prévision des microstructures de l’alliage de titane β-métastable
Ti-5553 1 (IJL, CEMES),

(ii) la caractérisation des propriétés de traction, l’étude des mécanismes de
micro-déformation et la modélisation de la loi de comportement (CDM,
P’, CEMES, IJL),

(iii) la caractérisation des propriétés en fatigue et de ténacité, l’analyse des méca-
nismes de déformation et micro-déformation à l’échelle du MEB et du MET
(P’, CEMES) et la modélisation en cyclique du comportement en traction
comme en conditions de déformation (CDM, P’).

Les objectifs majeurs de cette thèse au sein du projet sont donc d’une part,
d’étudier la formation des microstructures dans l’alliage Ti-5553 au cours de
différents traitements thermiques en essayant de comprendre les mécanismes de
transformation mis en jeu. Les relations entre microstructures et propriétés ont
été abordées au travers de comportement en traction de microstructures modèles.
D’autre part, nous avons étudié plus avant la prédiction des microstructures. Pour
ces alliages β-métastable, une grande part de la précipitation se produit sur des
sites de germination intragranulaires. Nous avons focalisé notre intérêt sur cette

1Ti-5Al-5V-5Mo-3Cr, composition en pourcentage massique
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famille de précipités en nous intéressant aux interactions élastiques entre le (les)
précipité(s) et la matrice.

Nous avons choisi d’organiser ce mémoire selon trois chapitres.
Le premier chapitre rassemble des points bibliographiques sur le titane pur et ses
alliages. L’accent est porté sur la famille des alliages β-métastable. Les différentes
phases ainsi que les microstructures pouvant être rencontrées y sont détaillées.
Une synthèse des travaux de la littérature scientifique réalisés sur la famille des
alliages Ti-5553 est également présentée.

Le second chapitre rassemble l’ensemble du volet expérimental du travail de thèse.
Après avoir présenté les techniques expérimentales utilisées, le matériau d’étude
et les traitements thermiques réalisés, la dissolution de la phase α initialement
présente dans les échantillons est caractérisée par résistivimétrie électrique et
DRX in situ à haute énergie.
Les cinétiques de transformation à partir du domaine monophasé β ainsi que
les produits de précipitation issus de transformations en condition isotherme ou
anisotherme sont ensuite étudiées. Les résultats obtenus conduisent aux données
nécessaires au modèle global JMAK pour la prédiction des cinétiques de trans-
formation au refroidissement depuis le domaine monophasé β dans des pièces
massives.
La quatrième partie est axée sur l’analyse et la compréhension de la décomposi-
tion de la phase β-métastable au cours de revenus en faisant varier les paramètres
du traitement thermique (vitesse de chauffage, température de revenu...). Cette
phase métastable est obtenue soit par trempe depuis le domaine monophasé β,
soit par trempe depuis le domaine biphasé α + β. Nous révélons la précipitation
de phases métastables qui influe sur la morphologie de la phase α aux plus hautes
températures.
Enfin, les relations microstructures - propriétés mécaniques sont étudiées à l’aide
d’essais de traction sur des éprouvettes ayant subi des traitements thermiques
contrôlés de façon à obtenir des microstructures modèles définies au préalable.

Le troisième chapitre est essentiellement axé sur le volet modélisation numérique
de ce travail et plus particulièrement sur la précipitation intragranulaire. Après
un rappel des aspects cristallographiques ayant trait à la transformation β → α,
nous présentons les modèles micromécaniques et champ de phase développés ainsi
que l’analyse des résultats obtenus.

Enfin, nous rappelons les conclusions principales de ce travail et nous proposons
des perspectives et des orientations de recherches.



12 Introduction



Chapitre 1

Transformations de phase dans
les alliages de titane

1.1 Titane pur et alliages de titane

Le titane est le quatrième élément métallique le plus abondant de la planète
après l’aluminium, le fer et le magnésium. On le trouve principalement dans la
croûte terrestre sous forme d’ilmenite (FeT iO3) et de rutile (TiO2). Bien que
sa métallurgie extractive soit particulièrement complexe et coûteuse, le titane et
ses alliages présentent des caractéristiques attrayantes (faible densité, résistance
à la corrosion, propriétés mécaniques élevées...) rendant son utilisation de plus en
plus conséquentes durant ces dernières décennies.

1.1.1 Le titane pur

A température ambiante et pression atmosphérique, le titane pur possède
une structure cristalline hexagonale compacte (HCP α) de paramètres de maille
a et c valant respectivement 2,95Å et 4,68Å [7]. A 882°C, le métal subit une
transformation allotropique au cours de laquelle la structure hexagonale compacte
se transforme en un réseau cristallin cubique centré (CC β), stable jusqu’à la
température de fusion (1670°C). Le paramètre de maille de la phase β à 900°C
vaut 3,32Å [7].

La maille élémentaire des phases α et β est représentée figure 1.1. Sur cette figure
sont également reportés les différents types de plans et de directions denses. Pour
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Fig. 1.1: Représentation schématique de la maille élémentaire de la phase α (a)
et de la phase β (b) du titane pur [9]

la phase α, le rapport c/a vaut 1,587 et est inférieur à la valeur théorique pour les
systèmes hexagonaux compacts (1,633). Ainsi, le plan de base de l’hexagone n’est
plus le seul plan de grande densité. En effet, cette phase comporte trois types de
plans denses (le plan basal (0001), les plans prismatiques {101̄0} et les plans
pyramidaux {101̄1}). Les axes a1, a2 et a3 sont les directions denses d’indices
〈112̄0〉. Le fait d’avoir une plus grande multiplicité de plans de glissement confère
au titane une plus grande ductilité par rapport à d’autres métaux hexagonaux.
La phase β comporte quant à elle six plans denses de type {110} et des directions
denses de type 〈111〉 [8, 9].

1.1.2 Les alliages de titane

Alors que le titane non allié présente une excellente résistance à la corrosion
et une facilité de mise en oeuvre, l’ajout d’éléments d’alliage joue un rôle fon-
damental sur la stabilité des phases en présence, leur composition et donc sur
les caractéristiques mécaniques. La classification des éléments d’alliage respecte
leur affinité avec la phase α ou β [8, 10]. Comme illustré sur la figure 1.2, les
éléments dits α-gènes conduisent à augmenter le domaine de stabilité de la phase
α, présente à des températures plus élevées. Les principaux éléments α-gènes sont
Al, O, N, C, B. Le premier forme une solution solide de substitution alors que les
suivants, de par leur faible rayon atomique, s’insèrent dans les sites interstitiels
du réseau. Les éléments β-gènes étendent le domaine de stabilité de la phase β,
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Fig. 1.2: Influence des éléments d’alliage sur les diagrammes de phase

présente à plus basse température. On sépare les éléments isomorphes qui sta-
bilisent la phase β à température ambiante (c’est le cas de Mo, V, Nb, Ta tous
substitutionnels) et les éléments eutectöıdes donnant naissance à des composés
intermétalliques (H pour les interstitiels et Mn, Fe, Cr, Co, W, Ni, Cu, Au, Ag,
Si pour les substitutionnels). Certains éléments comme Zr, Sn ou Hf ne montrent
pas de solubilité préférentielle dans l’une ou l’autre des phases, ils sont considé-
rés comme neutre. L’addition d’un élément d’alliage fait apparâıtre un domaine
biphasé α+β dans les diagrammes d’équilibre.

L’effet global des éléments d’alliage est souvent décrit par deux paramètres nom-
més aluminium équivalent (Aleq) et molybdène équivalent (Moeq) qui tiennent
compte du poids respectif des éléments α-gènes et β-gènes respectivement. Ils
sont donnés par les relations suivantes [11] :

Aleq(%mass.) = Al +
Sn

3
+

Zr

6
+ 10.O2 (1.1)

Moeq(%mass.) = Mo +
V

1, 5
+

Cr

0, 6
+

Fe

0, 35
+

Cu

1, 3
+

Ni

3, 6
(1.2)

La position des alliages sur un diagramme Aleq/Moeq permet de classifier les al-
liages avec les phases en présence et donc grossièrement les propriétés mécaniques
de ces alliages. Ceux-ci sont conventionnellement classés en trois catégories selon
le type de structure favorisée à température ambiante.

Alliages α et pseudo-α
Ils contiennent essentiellement des éléments d’addition de type α-gène ce qui
implique une structure uniquement composée de phase α à température ambiante.
Une faible quantité de phase β peut être retenue à température ambiante pour les
alliages dits pseudo-alpha lorsque l’on additionne de faibles quantités d’éléments
β-gènes. Les alliages α sont caractérisés par leur manque de réponse au traitement
thermique ainsi qu’une bonne résistance à l’oxydation à chaud, mais ont des
propriétés mécaniques plus faibles que les alliages des autres familles. Ils montrent
une bonne affinité au soudage.



16 Chapitre 1 : Transformations de phase dans les alliages de titane

Alliages α + β
Les éléments α-gènes et β-gènes sont en quantités suffisantes pour conduire à un
mélange de phases α et β à température ambiante et à l’équilibre. A l’équilibre
thermodynamique, la fraction volumique de chacune des phases est fonction de
la composition de l’alliage et de la température. Au cours d’une trempe depuis
le domaine monophasé β, ils sont sujets à une transformation martensitique.
Pour ces alliages, il est possible d’obtenir une grande diversité de microstructures
et donc de propriétés en faisant varier différents facteurs tels que les quantités
d’éléments d’addition, les températures de mise en solution et de revenu ainsi
que les vitesses de refroidissement. On trouve dans cette famille le TA6V (Ti-
6Al-4V), alliage largement utilisé dans le domaine aéronautique, présentant un
bon compromis entre résistance et ductilité. Pour cet alliage, la fraction de phase
α en présence à température ambiante est voisine de 95% massique.

Alliages β-métastable et β
Ils sont composés en majorité d’éléments β-gènes. Alors qu’à température am-
biante et à l’équilibre les alliages β-stable ne sont composés que de phase β, les
alliages β-métastable contiennent les phases α et β. Ils sont appelés alliages β-
métastable car ils ne subissent pas de transformation martensitique au cours de
la trempe (Ms < Tambiante). Une phase 100%β-métastable est donc obtenue au
cours d’un refroidissement rapide depuis le domaine β jusqu’à température am-
biante1. En contrôlant la formation de phase α au revenu (morphologies, tailles
de précipités...), ces alliages β-métastable peuvent atteindre des propriétés méca-
niques très élevées (résistances supérieures à 1,2GPa). Avec une température de
transus2 plus faible que celle des alliages α + β, ils sont également plus faciles à
mettre en forme à chaud. Il est intéressant de noter que les fractions de phase α
à l’équilibre sont inférieures à celles existant dans les alliages α + β.

A titre d’exemple, le tableau 1.1 donne la composition chimique nominale, les
Aleq et Moeq ainsi que la température de transus Tβ de quelques alliages de ti-
tane β-métastable utilisés dans le domaine aéronautique pour leurs excellentes
propriétés mécaniques. On peut citer le Ti-10-2-3 (utilisé en grande partie pour
les trains d’atterrissage), le Ti17 (développé pour des composants tournants de
moteur et plus particulièrement pour des disques de compresseurs), le β-CEZ
(voisin du Ti17, développé par Cezus pour les mêmes pièces afin d’augmenter
la température d’utilisation des moteurs de 30°C) ou encore le Ti-5553 qui sera
l’objet de notre étude. La fraction maximale de phase α en présence dans ces
alliages à température ambiante varie de 55%m à 70%m.

1Une analyse plus pointue de la structure peut révéler la présence de phase ω
2Température au-dessus de laquelle la phase β est la seule phase stable à l’équilibre thermo-

dynamique
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Alliage Ti Al Cr Fe Mo Sn V Zr Aleq Moeq Tβ (°C)
Ti-10-2-3 bal. 3 - 2 - - 10 - 4,2 12,4 800
Ti-5553 bal. 5 3 0,5 5 - 5 - 6,3 14,3 860
Ti17 bal. 5 4 - 4 2 - 2 7 10,7 880
β-CEZ bal. 5 2 1 4 2 - 4 7,7 10,2 890

Tab. 1.1: Composition chimique nominale, Aleq, Moeq (en %m) et température
de transus Tβ de différents alliages de titane β-métastable

1.2 Les phases du titane

1.2.1 Les phases d’équilibre

1.2.1.1 Diagrammes d’équilibre

La connaissance des équilibres thermodynamiques est un pré-requis indispen-
sable pour toute étude sur les microstructures issues des transformations de phase.
Ces équilibres sont synthétisés en grande partie dans les diagrammes de phase.
Les figures 1.3(a) et (b) représentent une partie des diagrammes d’équilibre des
systèmes binaires Ti-Mo et Ti-Al respectivement. Ceux-ci ont été calculés à partir
du logiciel de calcul d’équilibre thermodynamique ThermoCalc utilisant la base
de données de Saunders [12, 13]. Dans le cas du système Ti-Mo, plus la concentra-
tion en Mo est élevée, plus la température de transus Tβ est faible, caractéristique
des éléments β-gènes. Les seules phases présentes à l’équilibre thermodynamique
dans l’intervalle de concentration et de température considéré sont les phases α
et β. Dans le cas du système Ti-Al, la température de transus Tβ augmente avec
la proportion d’aluminium dénotant le caractère α-gène de cet élément. Pour
des concentrations élevées en Al, la phase ordonnée α2 (Ti3Al) peut précipiter.
Cette phase est généralement à éviter car elle peut entrâıner une perte notable
de ductilité.

Des calculs thermodynamiques ont été effectués à l’aide du logiciel ThermoCalc
pour un système multiconstitué avec la composition nominale de l’alliage Ti-5553
(tableau 1.1). A l’état solide, le calcul montre que trois phases sont susceptibles
de se former : β, α et α2. L’évolution de la fraction massique des phases β, α et
α2 est représentée figure 1.4(a) en fonction de la température. Au delà de 826°C,
β est la seule phase stable. Entre 826°C et 560°C, la fraction massique de phase β
diminue : le mélange est biphasé α+β. Pour les températures inférieures à 560°C,
le calcul conduit à l’existence de la phase α2 en faible proportion. La phase α2 a
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Fig. 1.3: Diagrammes de phase (a) Ti-Mo et (b) Ti-Al calculés par ThermoCalc
utilisant la base de données de Saunders [13]

été observée expérimentalement par microscopie électronique en transmission en
faible quantité dans les nodules αP de l’alliage Ti-5553 [14, 15].
La figure 1.4(b) représente les limites de solubilité (concentrations d’équilibre)
des éléments d’alliage Al, Mo et O dans les phases α et β en fonction de la tem-
pérature. La partition de ces éléments dans chacune des phases met clairement en
évidence le caractère α-gène de Al et O et β-gène de Mo comme mentionné précé-
demment. La concentration d’équilibre en Al d’α est sensiblement constante entre
600°C et Tβ. Celle de β décrôıt continûment en diminuant la température. Pour
l’élément Mo, la concentration d’équilibre d’α est faible et sensiblement constante
dans le domaine de température représenté. Par contre, celle de β augmente de
manière continue lorsque la température diminue correspondant à l’augmenta-
tion du taux de phase α. A haute température, la phase α contient une grande
partie de l’oxygène présent dans l’alliage. En effet, les concentrations d’équilibre
diminuent lorsque la température diminue. Cette forte affinité de l’oxygène pour
la phase α peut avoir des conséquences non négligeables sur les cinétiques de
transformation et la distribution de l’oxygène dans les diverses morphologies α
formées.

1.2.1.2 Transformation β → α

La transformation allotropique β → α dans le titane pur peut être décrite
selon le mécanisme proposé par Burgers pour le zirconium [16]. Le passage de la
structure cubique centrée à la structure hexagonale compacte met en oeuvre un
glissement parallèle aux plans {112}β dans les directions 〈111〉β, suivi d’un dépla-
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Fig. 1.4: (a) Fraction massique des phases β, α et α2 en fonction de la température
et (b) limites de solubilité dans les phases α et β des éléments d’alliage Al, Mo et
O. Calculs réalisés à partir du logiciel ThermoCalc pour la composition nominale
de l’alliage Ti-5553 (tableau 1.1)

cement d’atomes situés dans les plans {011}β adjacents, d’une quantité 1
6
〈011̄〉β

(figure 1.5) [17]. Cette transformation conduit à des relations d’orientation entre
les deux phases, à savoir :

{110}β‖(0001)α

〈111〉β‖[112̄0]α
(1.3)

Selon les relations d’orientation de Burgers, un cristal cubique centré peut conduire
à la formation de douze variants hexagonaux. Ces variants possèdent des orien-
tations distinctes par rapport à la phase parente cubique.

Dans le cas des alliages de titane, des études ont montré que les relations d’orienta-
tion étaient conservées même lorsque les vitesses de transformation étaient lentes.
Comme le montrent les diagrammes d’équilibre, la formation de phase α conduit
à une partition des solutés entre les phases α et β (figure 1.4(b)). La germination
et la croissance vont donc nécessiter la diffusion des espèces avec des déplacements
atomiques sur des plus grandes distances.
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Fig. 1.5: Transformation allotropique β → α [16, 17]
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1.2.2 Les phases hors équilibre

Suivant la composition chimique de l’alliage, des phases métastables (hors
équilibre) peuvent se former s’il est soumis à un refroidissement rapide, à des trai-
tements à basse température, ou si la transformation est induite par la contrainte
ou la déformation. Ainsi, les alliages de titane α ou α+β sont le siège d’une trans-
formation martensitique au cours d’une trempe depuis le domaine β formant les
structures α′ ou α′′ selon la composition chimique de l’alliage [18]. Les phases ω
et β′ (décomposition spinodale de β) peuvent quant à elle apparâıtre dans les
alliages β-métastable. Un diagramme d’équilibre métastable a été proposé par
différents auteurs pour la formation de ces différentes phases (figure 1.6). Leur
présence ou non, même au cours de la séquence complète de formation des mi-
crostructures, va conditionner les propriétés mécaniques finales du matériau. Il
est donc important de comprendre dans quelles conditions ces phases peuvent se
former.

β
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ω+β β'+β
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u
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Fig. 1.6: Coupe binaire schématique d’un diagramme de phase β-isomorphe re-
présentant les domaines de précipitation des phases métastables

1.2.2.1 La martensite α′

Elle est obtenue pour une vitesse de refroidissement extrêmement rapide à
partir du domaine β. Elle se forme à partir d’une température Ms (figure 1.6)
par un mécanisme sans diffusion (mécanisme displacif). Sa structure cristallogra-
phique est identique à celle de la phase α d’équilibre mais sa composition est
celle de la phase β dont elle est issue. La phase α′ présente exactement les mêmes
relations d’orientation que la phase α par rapport à la phase β. Dans les alliages
β-métastable, la martensite α′ n’est pas observée.
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Fig. 1.7: Transformation β → α′′ [17]

1.2.2.2 La martensite α′′

Sa structure cristalline est orthorhombique, structure intermédiaire entre celle
de la phase α et celle de la phase β. Cette structure est produite par un faible
déplacement des positions atomiques de la structure hexagonale α. Elle peut être
générée à partir de la phase β par un cisaillement de type {112}〈111〉β de faible
amplitude ne conduisant pas tout à fait à un hexagone (figure 1.7), les angles
θ1 et θ2 ne valant pas 120°. Elle présente par rapport à la phase β les relations
d’orientation suivantes :

{110}β‖{001}α′′

〈111〉β‖〈101〉α′′
(1.4)

La martensite α′′ a été observée dans de nombreux alliages α+β et dans cer-
tains alliages binaires tels que Ti-Mo et Ti-Nb [19] après une trempe rapide. Elle
apparâıt généralement dans les alliages très alliés à la place de la phase α′. Les
compositions limites pour la formation de α′ ou α′′ pour différents alliages de
titane binaires ont été déterminées par Bagariatskii et al [20] et Flower et al [21].
Dans les alliages de titane β-métastable, il est possible d’induire une transforma-
tion martensitique par déformation de la structure β métastable à température
ambiante [22, 23]. Dans ces conditions, la martensite α′′ a été observée dans l’al-
liage β-CEZ [24, 25], l’alliage Ti-10-2-3 [22, 24, 26] ou encore l’alliage Ti17 [27].
La formation de α′′ dans les alliages β-métastable a également été mentionnée au
cours de traitements de revenu [28, 29] ou au cours de traitements isothermes à
des températures voisines de 400°C [24, 29].
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1.2.2.3 Les phases ω

Les phases ω se forment dans les alliages comportant des éléments qui tendent
à stabiliser la structure cubique centrée à température ambiante (alliages β-
métastable). On parlera d’ω athermique (ωath) la phase formée lors de la trempe
depuis le domaine β et d’ω isotherme (ωiso) celle formée au cours d’un revenu du
matériau trempé.

La phase ω athermique
La structure cristalline de la phase ωath présente une symétrie hexagonale avec
trois atomes par maille en position (0,0,0), (1

3
,2
3
,1
2
) et (2

3
,1
3
,1
2
) avec un rapport

c
a

égal à 0,613. La transformation β → ωath présente un caractère displacif et
sans diffusion. Elle ne peut être supprimée aussi rapide que soit la vitesse de
refroidissement [30]. Elle a donc la même composition que la matrice β. Les
relations d’orientation entre ωath et β sont définies par (1.5).

(110)β‖(112̄0)ω

[111]β‖[0001]ω
(1.5)

Un grain β peut conduire à la formation de quatre variants de phase ω [31, 32].
La transformation β → ωath est illustrée figure 1.8. La phase ω se développe au
sein de la maille cubique centrée par un cisaillement opposé des plans (110)β dans
la direction 〈111〉β sur des distances voisines d’un sixième de la distance séparant
deux plans (111)β (figure 1.8(a)). Les flèches représentées sur la figure 1.8(a)
indiquent les plans d’atomes impliqués et la direction des cisaillements requis.
Ce mécanisme de transformation a été décrit par De Fontaine [33] comme un
effondrement périodique des plans {111} de la matrice β (« plane collapse »)
(figures 1.8(b) et (c)).

La taille des précipités ωath est extrêmement faible (quelques nanomètres). Seules
des expériences de diffraction des électrons en MET permettent de mettre en
évidence sa présence. Son observation en champ sombre n’est pas rapportée. Dif-
férents auteurs ont rapporté la présence de la phase ωath dans l’alliage Ti-5553
trempé à partir du domaine monophasé β [34, 35, 36]. La faible intensité des
taches de diffraction traduit une présence moins marquée que pour l’alliage Ti-
LCB par exemple [34]. La teneur en Al plus élevée du Ti-5553 semble expliquer
ces observations. En effet, plusieurs auteurs ont observé que cet élément pouvait
réduire la fraction volumique de phase ω ou retarder sa formation [37, 38].

La phase ω isotherme
La phase ωiso a la même structure cristallographique que ωath. Elle se forme lors
du revenu d’une structure trempée β-métastable dans une gamme de température
allant de 100 à 500°C. Le mécanisme de croissance de cette phase est encore mal
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Fig. 1.8: (a) Section (101)β (dans le plan de la page) du cristal cubique centré
illustrant la formation d’ω par déplacement des plans (110)β A et B ; (b) Re-
présentation de l’effondrement des plans (111)β (« plane collapse ») formant la
maille hexagonale ω représentée sur la figure (c)

connu à l’heure actuelle. La précipitation de la phase ωiso semble être liée à la
présence de la phase ωath. En effet, il y a réversion de ωath en β au cours d’un
traitement de revenu [39], et lors de cette réversion, des défauts au sein de la
matrice sont générés [40, 41, 42, 43]. Prima [44] émet l’hypothèse que ces défauts
deviennent des sites de germination privilégiés pour ωiso. Hickman a montré que
la croissance de ωiso s’accompagne d’une diffusion à courte distance des éléments
d’alliage [37]. Dans l’alliage Ti-5553, Nag et coll. ont montré, par des mesures
de sonde atomique tomographique, que les précipités ωiso rejettent les éléments
d’alliage (V, Mo, Cr, Al) et s’enrichissent en titane au cours de leur croissance [35].
Ces résultats sont similaires à ceux obtenus antérieurement sur un alliage Ti-10-
2-3 [45]. La croissance de ωiso peut également être favorisée par une fluctuation
de composition chimique au sein de la matrice [44, 46].

Les observations micrographiques montrent qu’il existe plusieurs morphologies
des particules associées à cette phase [17, 47, 48]. Williams et Blackburn [47]
ont suggéré que ces différentes morphologies étaient liées à la valeur des écarts
paramétriques entre les phases β et ω. S’il est faible (alliages Ti-Nb et Ti-Mo),
la forme des particules est ellipsöıdale de telle sorte que l’énergie de surface soit
minimisée. Si l’écart paramétrique est plus important (alliages Ti-V, Ti-Cr ou
Ti-Fe), la forme des particules est cuböıdale de manière à minimiser cette fois
l’énergie élastique. La taille des précipités ωiso est très faible en début de trans-
formation (quelques centaines d’angström [17]) et peut atteindre 200nm dans
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certains alliages particuliers (où ωiso est observée à des températures supérieures
à 400°C et à des temps très longs) [37].

De nombreuses études ont porté sur le rôle de cette phase sur la formation de la
phase α. En effet, la phase ωiso joue un rôle de site de germination préférentiel
amenant une précipitation de phase α extrêmement fine génératrice de propriétés
mécaniques élevées. Cependant, plusieurs points de vue existent concernant la
transformation ω → α. Certains auteurs estiment que la phase α précipite à une
certaine distance de l’interface ω/β à cause d’un enrichissement en Al dans ces
zones [49]. D’autres affirment que la phase α germe directement sur l’interface
ω/β et crôıt dans les deux phases en consommant la phase ω [47]. D’autres encore
indiquent qu’il se produit une transformation displacive au sein des précipités ω
menant à la formation d’α [50, 51]. Tous ces résultats démontrent que la phase
ω joue un rôle important en tant que site de germination hétérogène pour la
formation de la phase α.

1.2.2.4 Décomposition spinodale de la phase β

En augmentant la quantité d’éléments β-gènes, la phase ω devient instable
et ne précipite plus [38]. En revanche, la phase β se décompose en β et β′ par
décomposition spinodale. β et β′ font référence aux deux phases ayant la même
structure cristalline que la phase mère β mais avec une composition chimique
et un paramètre de maille différents (β′ étant la phase la moins riche). Nag [46]
a mis en évidence la décomposition spinodale de la phase β au sein de l’alliage
Ti-5553 au même titre que la phase ωath après mise en solution dans le domaine
β suivie d’une trempe à l’eau.

1.3 Principales caractéristiques microstructurales

des alliages β-métastable

Les alliages de titane présentent une grande variété de microstructures sui-
vant leur composition et les traitements réalisés. Par simplification, deux grandes
familles de morphologie de la phase α sont généralement mentionnées : la mor-
phologie α lamellaire ou aciculaire et la morphologie α globulaire ou équiaxe
(figure 1.9).
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(a) (b)

Fig. 1.9: (a) Microstructure présentant des précipités de morphologie lamel-
laire/aciculaire ; (b) Microstructure bimodale constituée de nodules de phase α
équiaxe (ou globulaire) et de grains α lamellaires/aciculaires [9]

1.3.1 La morphologie α lamellaire

La morphologie lamellaire est issue le plus souvent des transformations de
phase se produisant au cours du refroidissement après mise en solution dans le do-
maine monophasé β. L’étude des cinétiques de transformations de phase à partir
du domaine β et des microstructures en résultant a fait l’objet de nombreux tra-
vaux pour les alliages de titane α+β [52, 53, 54] comme β-métastable [3, 24, 55, 56]
conduisant à l’établissement des diagrammes TTT (Temps Température Transfor-
mation) et TRC (Transformations en Refroidissement Continu). Ces diagrammes
étaient préalablement établis par analyse thermo-dilatométrique [52, 53] ou par
études post mortem des structures et microstructures après maintien en tempé-
rature et trempe (diagramme TTT) [56]. Le développement du suivi des chan-
gements de phases par résistivité électrique et son application aux alliages de
titane [3, 24, 54, 55] a montré que cette technique était bien plus sensible que la
thermodilatométrie classique (la faible précision de cette dernière étant due à la
faible variation de volume associée à la transformation β → α). Des caractérisa-
tions récentes par DRX (diffraction des rayons X) in situ ont permis de valider
cette technique [57].

La figure 1.10 représente le diagramme TTT de l’alliage β-CEZ [24] après mise
en solution dans le domaine β. On identifie sur ce diagramme quatre domaines
de transformation différents dont on peut extraire quatre courbes en C3 dont
les nez se situent autour de 750, 600, 450 et 350°C (la température de transus

3Forme courante pour les transformations dans les métaux et alliages qui font intervenir le
passage d’une phase haute température à une phase à basse température au cours d’un maintien
isotherme
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Fig. 1.10: Diagramme TTT de l’alliage β-CEZ déterminé par résistivimétrie élec-
trique suite à une mise en solution dans le domaine β [24]. Courbes des isovaleurs
d’avancement de la transformation : temps nécessaires pour atteindre 5% et 95%
de la transformation

de l’alliage β-CEZ est 890°C). Les observations micrographiques montrent que
chaque domaine présente des morphologies différentes de la phase formée.

Pour des températures proches du transus (supérieures à 700°C), la phase α
précipite préférentiellement aux joints des grains β sous forme d’un liseré continu
recouvrant le joint (figure 1.11(a)). En effet, à ces températures, la force motrice
de germination est faible ce qui conduit à une précipitation sur les sites les plus
favorables. Cette morphologie est nommée αGB (« Grain Boundary » α). A partir
de cette précipitation aux joints de grain, des colonies de plaquettes de phase α
dites de Widmanstätten (αWGB pour « Widmanstätten Grain Boundary » α)
se développent et croissent vers le centre du grain β. Au sein d’une colonie,
les plaquettes sont sensiblement parallèles entre elles (figure 1.11(a)) et ont la
même orientation de Burgers [58] (figure 1.11(b)). Entre les plaquettes, la phase
β parente subsiste, enrichie en éléments β-gènes. La première courbe en C du
diagramme TTT correspond à la formation de l’ensemble αGB + αWGB. Il est
rapporté que la présence de la phase α aux joints de grains β (αGB) est à éviter
car elle entrâıne une diminution importante de la ductilité et une dégradation des
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100μm
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Fig. 1.11: (a) Morphologies αGB et αWGB observées au MEB dans l’alliage β-
CEZ [24]. (b) Carte EBSD réalisée sur un alliage Ti17 traité 1h à 800°C après
mise en solution dans le domaine β [59] : les plaquettes appartenant à une même
colonie sont sensiblement parallèles entre elles et présentent les mêmes relations
d’orientation

propriétés d’initiation de fissures [2]. L’épaisseur et la continuité de cette phase
intergranulaire dépendent principalement de la vitesse de refroidissement après
la mise en solution et de la composition de l’alliage [3].

Pour des températures de transformation comprises entre 525°C et 700°C (deuxième
courbe en C), la transformation β → α s’effectue principalement sur des sites
de germination intragranulaires (dislocations par exemple), sites activés car la
force motrice de transformation est plus élevée. Cette germination conduit à un
troisième type de morphologie α, de forme aciculaire sur les micrographies (fi-
gure 1.12). Les grains apparaissent sous forme de vanneries constituées de lamelles
enchevêtrées ; lamelles d’autant plus fines que la température de précipitation
est basse. Les lamelles vérifient la relation d’orientation de Burgers avec la ma-
trice [60]. Cette morphologie est nommée αWI (« Widmanstätten Intragranular »
α). Selon Bein [24], la précipitation d’αWI présente à la fois les caractéristiques
d’un mécanisme displacif et d’un mécanisme diffusionnel. Pour l’alliage Ti17, le
caractère diffusionnel de la transformation isotherme à 620°C (où la formation de
précipités α intragranulaires est prépondérante) a clairement été mis en évidence :

(i) d’une part, par l’évolution des paramètres de maille des phases α et β ob-
tenue par DRX in situ à haute énergie [57] et

(ii) d’autre part, au cours de l’analyse chimique des précipités et de la matrice
environnante (mesures EDX au MET) [61], où une partition des éléments
d’alliage Al, Mo et Cr entre les deux phases est observée.

La diminution de la taille des précipités αWI augmente fortement la résistance de
l’alliage mais peut entrâıner également une perte notable de ductilité.
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2μm

Fig. 1.12: Morphologie αWI dans l’alliage β-CEZ [24]

Entre 400°C et 525°C (troisième courbe en C), un autre mécanisme de transfor-
mation intragranulaire a été observé. Dans le cas de l’alliage β-CEZ, Bein a tenté
de caractériser les phases en présence par diffraction des rayons X de laboratoire.
Cependant, les pics obtenus sur les diagrammes étant très élargis, ils n’ont pas
permis l’identification précise des différentes phases. Bein a supposé la présence
de la phase α′′, de structure orthorombique et de la phase α. Bruneseaux [57] a
confirmé la présence de ces deux phases par DRX en rayonnement synchrotron
dans l’alliage Ti17.

Enfin, aux températures voisines de 350°C, Bein a rapporté la formation de phase
α très fine aux temps les plus longs précédée par la formation de phase ωiso [62].
Il faut signaler que cette caractérisation a été faite par microscopie électronique
en transmission.

L’étude des transformations anisothermes après mise en solution dans le domaine
β montre que les mécanismes de transformations de phase définis en conditions
isothermes peuvent se retrouver successivement lors d’un refroidissement [24, 63].
La proportion des diverses morphologies obtenues dépend alors du domaine de
température où la transformation se produit et donc de la vitesse de refroidisse-
ment.

1.3.2 La morphologie équiaxe

La micrographie présentée figure 1.9(b) représente une microstructure dite
bimodale. Elle est composée de nodules de phase α et d’une matrice dite β trans-
formée. Cette dernière est en fait constituée de phase β et de lamelles de phase α
dont l’épaisseur est plus fine que le diamètre moyen des nodules. La morphologie
globulaire ou équiaxe (nodules) ne peut être obtenue qu’après déformation plas-
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tique dans le domaine α+ β suivie d’un recuit dans ce même domaine. La défor-
mation plastique sévère de la structure lamellaire/aciculaire (issue d’un premier
refroidissement depuis β) introduit une densité de dislocation et des désorienta-
tions dans les lamelles α, telles qu’il puisse y avoir restauration/recristallisation
et fragmentation de ces dernières [64]. Ces nodules constituent la phase α dite
primaire (αP ). La morphologie lamellaire plus fine observée figure 1.9(b) entre les
nodules est formée au cours du refroidissement depuis la température de recuit
et/ou au cours d’un revenu ultérieur et constitue la phase α secondaire (αs). La
taille des grains (voire sous-grains) β à la suite de ce traitement est de l’ordre de
20-30µm (les alliages ayant subi une mise en solution dans le domaine β présentent
en général des tailles de grain de l’ordre de 200µm à 500µm). Les cartographies
EBSD réalisées par T. Duval au sein du projet PROMITI sur l’alliage Ti-5553
montrent que la désorientation locale de ces sous-domaines d’orientation β est
de l’ordre du degré ou de quelques degrés [65], on parle alors de sous-grains β.
Enfin, le caractère équiaxe de la phase α est perdu si une mise en solution dans le
domaine β intervient ultérieurement ; la morphologie redevenant lamellaire après
refroidissement. Toutefois, des microstructures bimodales lamellaires peuvent être
recherchées. Elles présentent des morphologies lamellaires formées par change-
ment de phases à partir du domaine β (sans déformation du mélange biphasé).
La phase α présente alors deux populations de taille des lamelles/plaquettes.

L’étude des cinétiques de transformation après mise en solution dans le domaine
α+β a également permis la construction de diagrammes TTT et TRC [24, 66]. Les
courbes obtenues sont décalées vers les temps plus longs et les températures plus
basses en comparaison avec les diagrammes obtenus après mise en solution dans
le domaine β. De plus, suite à une mise en solution à 820°C, seuls deux domaines
de transformation sont mis en évidence sur le diagramme TTT de l’alliage β-
CEZ dans l’intervalle de température [750°C-350°C] [24]. Le premier domaine
(T>650°C) est caractérisé d’une part par la croissance des nodules αP retenus
après la mise en solution et d’autre part par la précipitation des morphologies
intergranulaires αGB et αWGB définies précédemment (ces précipités se forment
sur ou à partir des joints des sous-grains β). Le second domaine (T<650°C) est
caractérisé par la précipitation intragranulaire entre les nodules αP ainsi que par
l’apparition de phase α aux joints des sous-grains β.

Les alliages β-métastable présentant une microstructure lamellaire peuvent
atteindre des résistances supérieures à 1,5GPa (même s’ils ne sont jamais utilisés
à ces niveaux de résistance dû à une perte de ductilité importante). Ceci peut
s’expliquer par la faculté qu’ont ces alliages à former des précipités très fins créant
un grand nombre d’interfaces. Ces dernières jouent le rôle de barrière pour les
dislocations augmentant la résistance de l’alliage [9]. Un gain en ténacité est
également observée par rapport à la morphologie équiaxe [2].
Les alliages présentant des microstructures bimodales montrent une augmentation
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de la résistance à l’initiation de fissures, une plus grande ductilité ainsi qu’une
meilleure tenue en fatigue due à la diminution de la taille de grains β [2].

1.4 L’alliage Ti-5553 : étude bibliographique

L’alliage Ti-5553 (Ti-5Al-5Mo-5V-3Cr en %m) est un alliage de titane β-
métastable haute résistance. Il a été introduit vers la fin des années 1990 comme
une version améliorée de l’alliage russe VT22 (Ti-5Al-5Mo-5V-1Fe-1Cr). Depuis
2003, l’intérêt pour l’alliage Ti-5553 n’a cessé d’augmenter et le nombre de pu-
blications également. Pour preuve, deux brevets sur des traitements thermiques
applicables à cet alliage ont été déposés [67, 68]. Entre 2003 et 2006, les au-
teurs (essentiellement issus de l’industrie) ont présenté le potentiel important
de cet alliage en terme de propriétés mécaniques pour des applications aéronau-
tiques [69, 70, 71, 72, 73]. En effet, la résistance, la ductilité et la ténacité sont
améliorées en comparaison à l’alliage VT22 [69]. Il se différencie de ce dernier par
une concentration plus importante en éléments β-gènes qui retarde le début de
la précipitation de la phase α. Grâce à sa trempabilité, il offre des améliorations
pour des composants de grande section et il vise donc à remplacer le Ti-10-2-3 sur
les trains d’atterrissage [71]. Des pièces structurales peuvent être réalisées en Ti-
5553 en l’utilisant à un niveau de résistance mécanique moins élevé mais avec une
amélioration en terme de ténacité et de tolérance aux dommages. Tout comme le
Ti-10-2-3, il vise des applications dont les températures de service n’excèdent pas
315°C [72]. Au vu des gains importants en terme de procédés et de contrôle des
microstructures qu’offre le Ti-5553, de nombreuses études ont émergé à partir de
2006-2007 pour comprendre plus précisément les relations traitements thermiques
/ microstructure / propriétés mécaniques [15, 34, 74, 75, 76].

Une grande diversité de microstructures peut être obtenue dans l’alliage Ti-
5553 en contrôlant les paramètres du traitement thermique [46, 77, 78]. Celles-ci
sont fortement dépendantes de la séquence de transformation, c’est-à-dire des
mécanismes mis en jeu durant l’ensemble du cycle thermique. Tout comme les
autres alliages de titane β-métastable, l’alliage Ti-5553 retient une phase 100%β-
métastable à la suite d’une mise en solution dans le domaine monophasé haute
température suivie d’une trempe rapide jusqu’à température ambiante. Plusieurs
observations MET (microscopie électronique en transmission) ont montré que la
phase ωath se forme à la suite de cette trempe [34, 36, 79, 80]. Au cours de sa thèse,
Nag [46] a également mis en évidence la décomposition spinodale de la phase β.
Au cours d’un traitement de revenu, la phase ωiso peut apparâıtre et devenir
un site de germination préférentiel pour la phase α formant une microstructure
extrêmement fine. Plus récemment, des études sur l’influence des paramètres de
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traitements thermomécaniques (forgeage dans le domaine biphasé α+ β) ont été
publiés [81, 82].

Les cinétiques de transformations de phase dans l’alliage Ti-5553 ont été peu
étudiées. Néanmoins, un diagramme TTT est présent dans la littérature [15],
obtenu à l’aide d’essais dilatométriques. Bien qu’un nez apparaisse aux alentours
de 600-700°C, les auteurs déduisent que les temps de début de transformation
ne dépendent pas fortement de la température. Cependant, comme mentionné
précédemment, la variation de volume associée à la transformation de phase β →
α est faible ce qui rend difficile l’obtention de tels diagrammes par dilatométrie.
Concernant les transformations au cours de refroidissements continus depuis le
domaine β (diagramme TRC), Cotton et coll. affirment qu’au-delà d’une vitesse
de refroidissement de 0,25°C/s, la transformation β → α n’a plus lieu. Par ailleurs,
différentes études ont montré que les mécanismes de décomposition de la phase
β-métastable et les microstructures associées étaient fonction de la vitesse de
refroidissement depuis β, comme de la vitesse de chauffage [57, 83]. Ces aspects
sont peu étudiés dans les travaux de la littérature et ont cependant un fort impact
sur la microstructure et les propriétés résultantes.

1.5 Objectifs scientifiques et industriels

L’alliage de titane β-métastable Ti-5553 a séduit de par ses capacités à at-
teindre des propriétés mécaniques extrêmement élevées et variées. Depuis quelques
années, il est devenu un candidat majeur pour des pièces aéronautiques subissant
des conditions sévères de fonctionnement (trains d’atterrissage, pièces de struc-
ture comme les mâts réacteurs). Les propriétés mécaniques des alliages de titane
sont fortement dépendantes des microstructures obtenues suite à l’histoire ther-
momécanique et thermique qu’a subie l’alliage. Plus précisément, la nature et la
proportion des phases en présence, leur morphologie et la répartition des diverses
morphologies, les caractéristiques microstructurales des précipités (taille, forme,
orientation par rapport à la matrice, composition chimique) et leurs interactions
(arrangement spatial, contraintes internes) sont autant de facteurs jouant un rôle
majeur dans la formation des microstructures. Afin de contrôler la distribution
des propriétés mécaniques, la connaissance des transformations de phase solide-
solide se produisant au cours des traitements thermique et thermomécanique est
essentielle. L’alliage Ti-5553 étant relativement nouveau, peu de travaux y ont
été consacrés dans la littérature.

Depuis la formation du lingot, une série d’opérations est effectuée afin d’amé-
liorer son homogénéité et l’uniformité de la structure, dans le but d’obtenir une
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meilleure réponse au forgeage et aux traitements thermiques. Ces derniers peuvent
être complexes, souvent composés de plusieurs étapes. Les figures 1.13 et 1.14
schématisent les traitements thermiques et thermomécaniques type pouvant être
appliqués aux alliages de titane β-métastable afin d’obtenir respectivement la
structure lamellaire et la structure équiaxe définies précédemment [9].

Dans le premier cas (figure 1.13), après homogénéisation au-dessus de Tβ (étape
I), la déformation (étape II) peut soit être effectuée dans le domaine β soit dans
le domaine α+ β. Des études sur l’alliage β-CEZ ont montré que la cinétique de
transformation et la morphologie résultante de la phase α étaient fortement af-
fectées par cette étape de forgeage dans le domaine β [3]. En effet, la déformation
plastique de β conduit à la formation de défauts (bandes de déformation, nou-
veaux joints ou sous-joints de grains...) facilitant la germination. Une déformation
dans le domaine biphasé a l’avantage de provoquer des désorientations de réseau
et de créer des sous-grains et grains β plus petits (III). Un paramètre important
lors de cette troisième étape est la vitesse de refroidissement depuis la tempéra-
ture de mise en solution. Alors qu’une phase 100%β-métastable peut être retenue
à température ambiante à partir d’un refroidissement rapide, des transformations
structurales se produisent pour des vitesses plus lentes. Le traitement thermique
final s’effectue dans le domaine α+ β (étape IV). La phase α peut précipiter soit
au cours du chauffage (à partir d’un état trempé β-métastable ou d’un état déjà
partiellement transformé), soit lors du maintien isotherme. La température de re-
mise en solution (étape IVa) se situe généralement proche du transus permettant
de contrôler un taux désiré de lattes α grossières. Suivant la vitesse de refroidis-
sement après cette étape, la transformation peut s’y produire, soit par croissance
des précipités existant à la température de mise en solution, soit par germination
et croissance de nouveaux précipités. Durant l’étape de revenu (IVb) où la tem-
pérature est maintenue entre 500 et 600°C, de fines plaquettes vont précipiter. On
obtient ainsi une structure avec une double taille de précipités (microstructure
bimodale lamellaire). La fraction volumique des lamelles très fines va dépendre
de celle des lamelles grossières, influençant fortement la résistance mécanique du
matériau.

Afin d’obtenir la structure équiaxe (ou nodulaire), le cycle thermique et ther-
momécanique utilisé est représenté schématiquement figure 1.14. La phase α
précipite au cours du refroidissement depuis la température d’homogénéisation
(étape I). Toutes les étapes ultérieures sont effectuées à des températures in-
férieures à Tβ afin d’éviter la dissolution totale de la phase α. Comme men-
tionné précédemment, la déformation plastique (étape II) et l’étape de restaura-
tion/recristallisation/fragmentation (III) conduisent à la morphologie équiaxe de
la phase α dont la présence restreint la croissance des grains β. La température
de mise en solution utilisé à l’étape IVa et la vitesse de refroidissement après
maintien déterminent la fraction volumique de la phase α nodulaire. Le revenu
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Fig. 1.13: Traitement thermique type pour l’obtention de la microstructure bi-
modale lamellaire [2]

ultérieur (étape IVb) conduit comme précédemment à l’obtention d’une phase α
secondaire plus fine.

Les paramètres des traitements utilisés (températures de transformation, vitesses
de refroidissement...) sont optimisés afin d’atteindre les spécifications requises en
terme de propriétés mécaniques. Il est donc important de connâıtre l’influence
de ces différents paramètres sur la microstructure finale de l’alliage. Dans la pre-
mière partie de ce travail, nous nous attacherons à étudier expérimentalement
les transformations de phase se produisant dans l’alliage Ti-5553 au cours de dif-
férents chemins thermiques et les microstructures en résultant. Ces études ont
été abordées par suivi des cinétiques de transformation par résistivité électrique,
par DRX (laboratoire et in situ en rayonnement synchrotron) et par microscopies
optique et électroniques. La formation des phases métastables a également été
abordée. Des microstructures modèles ont ensuite été choisies et les propriétés
mécaniques évaluées.

D’un point de vue industriel, la mise en place d’outils de simulation numérique
du comportement métallurgique est essentielle afin de réduire la durée et le coût
du développement de nouveaux procédés de fabrication en limitant les démarches
expérimentales lourdes. De plus, ces outils peuvent permettre d’estimer la disper-
sion des microstructures, donc des propriétés pour des variations de traitement
et peuvent ainsi apporter des réponses aux problèmes rencontrés lors de la mise
en oeuvre de ces procédés.

Différents travaux portant sur la modélisation des cinétiques de précipitation des
différentes morphologies de phase α ont été réalisés au LSG2M. Elle a été abordée
soit en considérant des approches phénoménologiques globales [3, 4], soit par une
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Fig. 1.14: Traitement thermique type pour l’obtention de la microstructure bi-
modale nodulaire [2]

approche basée sur les lois classiques de germination-croissance [6, 84, 85, 86].
Dans le premier cas, les modèles sont basés sur la connaissance des diagrammes
TTT déterminés expérimentalement et de la fraction de phase d’équilibre en
fonction de la température. Les cinétiques expérimentales y sont décrites par des
lois globales de type Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK). Couplé à un
code de calcul par éléments finis, ce modèle permet de prédire la distribution des
différentes morphologies dans une pièce massive type industrielle [4]. Un jeu de
données expérimentales sera établi pour l’alliage Ti-5553 à partir des cinétiques
de transformations isothermes obtenues après mise en solution dans le domaine
β.
Dans le second cas, les modèles permettent de décrire la germination, la crois-
sance mais également la dissolution des différentes populations de grains α pour
des traitements thermiques plus complexes (l’effet d’une pré-déformation sur les
cinétiques pouvant être estimé). Ils nécessitent des données thermodynamiques
(diagrammes de phase) et cinétiques (coefficients de diffusion) et permettent
de s’affranchir de la connaissance des diagrammes TTT expérimentaux. Outre
la modélisation des cinétiques de transformations de phase, l’évolution des pa-
ramètres microstructuraux (taille des précipités, longueur et épaisseur des pla-
quettes d’αWGB...) et des compositions chimiques dans les différentes phases de-
vient accessible. Néanmoins, dans le cas de la précipitation intragranulaire (αWI),
il a été montré que l’étape de germination est critique pour une prédiction conve-
nable des cinétiques de transformation. De plus, le suivi en continu des trans-
formations par DRX traduit la présence de contraintes dans les phases. C’est
pourquoi l’énergie élastique associée à la différence de paramètres de maille entre
les phases α et β doit être prise en compte afin d’avoir une bonne estimation de
la barrière de germination. Elle a également une influence sur les morphologies
des précipités. Nous nous intéresserons à ce point au chapitre 3 et nous verrons
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comment cette énergie élastique joue sur les évolutions microstructurales en nous
appuyant sur les caractérisations des évolutions des paramètres de maille obte-
nues par DRX in situ et des modèles micromécaniques et champ de phases que
nous avons développés.



Chapitre 2

Caractérisation expérimentale
des transformations de phase

Dans ce chapitre, nous présentons les résultats acquis sur les transformations
de phase dans l’alliage Ti-5553 au cours de certaines des étapes des traitements
thermiques présentés en 1.5. Nous nous sommes intéressés dans un premier temps
aux transformations au refroidissement depuis une mise en solution dans le do-
maine β (figure 1.13 étape III). Au cours de ces traitements, l’influence des tem-
pératures de transformation et des vitesses de refroidissement sur les cinétiques
de précipitation et sur les microstructures résultantes est étudiée. Les transfor-
mations de phase se produisant au cours de l’étape de revenu font l’objet de la
seconde partie de l’étude. La connaissance des transformations de phase et par
conséquent le contrôle de la formation des microstructures au cours du traite-
ment thermique de l’alliage Ti-5553 nous a permis de définir et de réaliser des
microstructures dites modèles. Les propriétés de traction associées à ces micro-
structures sont présentées dans une troisième partie du chapitre.
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2.1 Techniques expérimentales, matériau d’étude

et traitements thermiques

2.1.1 Techniques expérimentales

2.1.1.1 Résistivimétrie électrique

Le suivi en continu des cinétiques de transformations de phase a été réalisé
par résistivimétrie électrique. Dans le cas des alliages de titane, cette technique
est préférée à la thermodilatométrie car la variation de volume engendrée par la
transformation α � β est relativement faible rendant l’exploitation des résultats
délicate. Température, impuretés ou défauts cristallins sont autant de facteurs fai-
sant crôıtre la résistivité électrique. Dans le cas d’alliages multiphasés, la présence
d’interfaces conduit également à une augmentation de cette propriété physique.
En résumé, toute modification de la périodicité du réseau cristallin peut être dé-
tectée. Cette technique permet donc d’atteindre une signature des cinétiques de
transformations de phase. Elle a été utilisée à ces fins dans plusieurs études sur
les alliages de titane α+β et β-métastable [4, 24, 83] et a été validée par des
expériences de diffraction de rayons X in situ à haute énergie [57].

La méthode employée est la méthode en quatre points. Le principe, schématisé
figure 2.1, est de faire circuler un courant électrique constant de 2A dans l’échan-
tillon à l’aide de deux fils soudés à chaque extrémité. La différence de potentiel
induite est mesurée en continu à l’aide de deux autres fils situés entre les fils
d’amenée de courant. Sur le dispositif que nous avons employé, les fils d’amenée
de courant et de mesure de potentiel sont en platine pour limiter toute réaction
avec le métal et l’effet thermoélectrique. De plus, un travail sur le traitement du
signal a été effectué pour disposer d’une grande sensibilité de mesure et faire l’ac-
quisition d’un signal numérique [87]. Les variations en continu de la différence de
potentiel en fonction du temps et de la température sont ensuite traduites en va-
riation de résistivité électrique. Ce système a été intégré à un dilatomètre à cycles
rapides (DCR) vertical, conçu et réalisé au Laboratoire, qui permet d’appliquer
des cycles thermiques contrôlés. Nous mesurons donc les évolutions dimension-
nelles comme les évolutions de résistivité électrique en fonction de la température.

Au sein du DCR, le chauffage est assuré par un four à rayonnement constitué
de quatre lampes halogènes disposées autour de l’échantillon. La température est
mesurée par un thermocouple de type S (Pt-Rh10%/Pt, température d’utilisation
entre 0 et 1600°C) soudé par point en surface à mi-longueur de l’éprouvette. La
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Fig. 2.1: Schéma de principe du montage à quatre points utilisé pour le suivi de
la résistivité électrique

puissance du four est régulée par un calculateur paramétré par trois coefficients
Proportionnelle Intégrale Dérivée (PID), de manière à respecter la température de
consigne. Le four à rayonnement permet des vitesses de chauffage contrôlées allant
jusqu’à 100°C/s. Le refroidissement est quant à lui assuré soit par la diminution
de la puissance voire l’extinction complète des lampes, soit par projection de gaz
(He, air ou Ar) à l’aide de buses disposées à moins de 2cm de l’échantillon. Le
titane étant très avide d’oxygène (élément fortement α-gène), tous les essais ont
été réalisés sous vide dynamique secondaire de 10-5 à 10-4 mbar. Afin de limiter au
maximum l’épaisseur de la couche enrichie en oxygène, en surface de l’échantillon,
une première purge à l’hélium de l’enceinte est effectuée avant le début de chaque
traitement. Pour notre étude, les traitements thermiques ont été effectués sur des
éprouvettes cylindriques de diamètre 4mm et de longueur 30mm.

2.1.1.2 Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X (DRX) est une des techniques communément uti-
lisées pour l’identification des structures cristallines présentes au sein d’un échan-
tillon métallique. A partir du diagramme de diffraction (ou diffractogramme), il
est possible de déterminer la nature, les paramètres de maille ou encore la quan-
tité de chacune des phases présentes au sein d’un alliage multiphasé par exemple.
Elle peut également nous renseigner sur d’éventuels états de contrainte et de tex-
tures cristallographiques. Le principe de cette technique repose sur la mesure des
distances interréticulaires relatives aux différentes familles de plans cristallins (en
accord avec la relation de Bragg).
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DRX de laboratoire

Le volume de matière analysé dépend de l’énergie du faisceau de rayons X
utilisée. Dans le cas d’expériences de diffraction menées au laboratoire, où les
photons sont générés par des tubes à rayons X composés d’une anticathode de
cobalt, cette énergie n’excède pas 7keV (longueur d’onde 1,78897Å). Dans ces
gammes d’énergie, le pouvoir de pénétration des photons dans la matière reste
faible (une dizaine de µm), le volume analysé se trouve ainsi limité en surface
d’échantillon. De plus, dans notre cas où la taille des grains β est relativement
importante (quelques centaines de µm), le nombre de grains diffractants ne per-
met pas d’avoir une statistique suffisante pour une analyse quantitative.

Afin de limiter ces effets de gros grains, les expériences ont été réalisées sur un
diffractomètre 4 cercles permettant de modifier l’orientation de l’échantillon par
rapport au faisceau incident. L’avantage par rapport à un diffractomètre classique
(θ−2θ) est de mettre en position de diffraction le maximum de plans mais égale-
ment de faire diffracter le maximum de grains. Une dizaine de diffractogrammes
par échantillon sont ainsi collectés en faisant varier l’angle initial entre l’échan-
tillon et le faisceau incident. L’analyse est ensuite réalisée sur la somme de tous
les diffractogrammes. Du fait du faible flux délivré par le tube à rayons X, le
temps nécessaire pour l’acquisition d’un diffractogramme est relativement élevé
(environ une heure). Les expériences de diffraction au laboratoire ont été réalisées
à température ambiante, soit en fin de transformation, soit après trempe depuis
un état partiellement transformé (la structure haute température est alors figée)1.

DRX in situ à haute énergie

Afin de suivre en continu les variations structurales se produisant au sein de
nos échantillons au cours d’un traitement thermique, nous nous sommes tour-
nés vers la DRX in situ à haute énergie. Lorsque la technique de diffraction est
combinée au rayonnement synchrotron, elle présente de nombreux avantages par
rapport à celle utilisée en laboratoire. Tout d’abord, le rayonnement synchrotron
permet d’obtenir des faisceaux de photons avec une très grande énergie (pou-
vant atteindre 500-700 keV) permettant de réaliser des analyses en volume sur
des échantillons massifs. La deuxième caractéristique du rayonnement synchro-
tron est sa brillance très élevée (de l’ordre de 1012 ph/s). Le temps d’acquisition
d’un diffractogramme est ainsi considérablement diminué (de l’ordre de la se-
conde, voire inférieure). Enfin, grâce à la grande stabilité temporelle du faisceau
de rayons X, il est possible de réaliser des études in situ.

1Avant chaque expérience de diffraction, les échantillons ont été polis mécaniquement afin
d’éliminer la couche écrouie par l’opération de découpage
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Les expériences ont été réalisées sur la ligne de lumière ID15B de l’ESRF
(European Synchrotron Radiation Facility, Grenoble). Le principe d’émission du
rayonnement synchrotron ESRF est détaillé en [57]. Grâce à un monochromateur
de silicium placé dans la cabine optique, l’énergie du rayonnement synchrotron
utilisée au cours des expériences est de l’ordre de 90keV. Un système de fentes ho-
rizontales et verticales permet d’obtenir un faisceau de section 200x200µm2. Afin
de connâıtre précisément la longueur d’onde du faisceau incident (à ±10-5nm),
une poudre d’hexaborure de lanthane (LaB6) pure dont les paramètres de maille
sont connus et égaux à 0,41569±10-5nm a été prise pour référence. A partir du
diffractogramme obtenu, la valeur de la longueur d’onde du faisceau synchrotron
a pu être déduite, égale à 0,01423±10-5nm. L’énergie élevée du faisceau incident
permet d’obtenir un excellent rapport signal/bruit mais aussi et surtout d’analy-
ser un volume de matière beaucoup plus important (quelques mm3) augmentant
ainsi le nombre de grains analysés.

La figure 2.2 illustre le dispositif expérimental utilisé. Les échantillons sont
cylindriques de diamètre 6mm et de hauteur 10mm. L’énergie élevée du faisceau
incident permet de travailler en transmission. Un détecteur bidimensionnel de
type PIXIUM (résolution 2640 x 1920 pixels), situé à environ 1m de l’échantillon,
collecte les anneaux de Debye-Scherrer (figure 2.3(a)). Chaque anneau est asso-
cié à la diffraction d’un plan cristallographique. Il est composé d’un ensemble
de taches correspondant chacune à la diffraction d’un ensemble de grains de
même orientation. Des anneaux discontinus résultent d’une texture préférentielle
de l’échantillon. Une taille importante des grains β limite le nombre de grains
pouvant diffracter et peut également conduire à une discontinuité des anneaux
de Debye-Scherrer. Afin de faire diffracter le maximum de grains β et ainsi ob-
tenir des anneaux continus, l’échantillon a été placé sur un support rotatif dont
l’axe de rotation est perpendiculaire à la direction du faisceau. Le temps d’ac-
quisition total d’une image s’élève à 3,5s pour ce détecteur (1s d’acquisition, 2,5s
de lecture). Ce temps relativement court permet de suivre avec une bonne pré-
cision les évolutions des phases au cours des traitements thermiques. L’analyse
des images se réalise généralement après une intégration circulaire de l’intensité
sur chaque anneau. Le résultat obtenu, représenté figure 2.3(b), correspond à des
diffractogrammes dans le format classique (2θ, Intensité).

Le chauffage est assuré par deux lampes halogènes (four à rayonnement) d’une
puissance de 1000W chacune situées de part et d’autre de l’échantillon (figure 2.2).
La température est obtenue en contrôlant la puissance fournie aux lampes. La dis-
tance entre les deux lampes et la position de l’échantillon ont été optimisées dans
le but d’atteindre la température maximale sur l’échantillon.
La rotation de l’échantillon ne permet pas de souder un thermocouple à sa sur-
face afin de mesurer directement sa température. Ainsi, lors des essais, celle-ci a
été mesurée à l’aide d’une sonde (thermocouple rigide de type K) positionnée à
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Fig. 2.2: Dispositif expérimental utilisé à l’ESRF

quelques millimètres au dessus de l’échantillon (figure 2.2). Une première étape de
calibration a été nécessaire afin de prendre en compte les écarts entre température
de la sonde et température réelle de l’échantillon (cette dernière étant mesurée
au cours d’essais sans rotation à l’aide d’un thermocouple de type S soudé à sa
surface). Les essais ont été réalisés sous air.
Deux campagnes d’essais ont été réalisées à l’ESRF. Au cours de la seconde
campagne, la température de l’échantillon a pu être mesurée directement en uti-
lisant un collecteur tournant (le thermocouple de type S soudé à la surface de
l’échantillon suit le mouvement de rotation de ce dernier). Ces derniers essais ont
également été réalisés sous balayage d’argon en utilisant une cloche permettant
de limiter l’oxydation de la surface des échantillons.

Afin de vérifier l’homogénéité thermique de nos échantillons au cours des essais
et notamment lorsque des vitesses de chauffage et de refroidissement élevées sont
utilisées, une analyse par éléments finis a été menée à l’aide du code de calcul Ze-
bulon. Le but est de quantifier les gradients thermiques existants entre la surface
et le coeur des échantillons au cours des cycles appliqués. La figure 2.4 présente
les résultats d’une simulation sur un cylindre de 6mm de diamètre et de hauteur
10mm. Dans cette simulation, nous faisons varier la température extérieure selon
le cycle thermique illustré figure 2.4(a), défini par la température mesurée par
la sonde (placée à quelques millimètres au-dessus de l’échantillon lors des essais,
figure 2.2(a)). Ce cycle comprend une phase de chauffage rapide (3°C/s), un main-
tien à 890°C puis un refroidissement rapide à 380°C (avec dans le cas de la sonde
une phase de « sous refroidissement ») suivi d’un maintien à 380°C. Le calcul
prend en compte un flux de transfert convectif h constant égal à 10W.m−2.K−1

et une émissivité de l’échantillon ε égale à 0,7. Les données thermophysiques de
l’alliage (masse volumique, chaleur spécifique et conductivité thermique) ont été
considérées équivalentes à celles de l’alliage Ti17, pour lequel ces données ont été
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Fig. 2.3: (a) Anneaux de Debye-Scherrer de l’alliage Ti-5553 à l’état de réception.
(b) Diffractogramme (2θ, Intensité) obtenu après intégration des anneaux

obtenues expérimentalement [4]. Sur la figure 2.4(b) sont représentées en fonc-
tion du temps, la température extérieure, les températures simulées au coeur et
en surface d’échantillon et également la température de l’échantillon déduite à
partir des mesures du paramètre de maille de la phase β 2. Cette dernière a été
obtenue en considérant un coefficient de dilatation linéaire égal à 11.10−6 K−1.

On peut tout d’abord noter des écarts importants entre la température mesu-
rée par la sonde et la température de l’échantillon, essentiellement au cours des
étapes de chauffage et de refroidissement. En simulant ce traitement thermique
par la méthode des éléments finis, il apparâıt que d’une part, la différence de
température entre le coeur et la surface de l’échantillon est très faible (< à 1%
sur l’ensemble du traitement) et que d’autre part, ces températures calculées sont
très proches de la température de l’échantillon déduite à partir des paramètres de
maille. On peut ainsi considérer que lors des essais, les échantillons traités sont
homogènes en température et que nous sommes capables de reproduire la tempé-
rature réelle de l’échantillon lorsqu’une mesure indirecte est utilisée (figure 2.2).

Exploitation des diffractogrammes

Quelle que soit la technique utilisée (DRX de laboratoire ou in situ à haute
énergie), nous avons analysé quantitativement les diffractogrammes en appliquant

2Le cycle thermique a été appliqué sur un échantillon monophasé β n’ayant subi aucune
transformation de phase au cours de l’essai



44 Chapitre 2 : Etude expérimentale

coeur
surface

coeur surface

(a) (b)

Fig. 2.4: (a) Variation de la température extérieure utilisée pour la simulation.
L’encadré schématise l’échantillon, la position où les températures calculées ont
été extraites et le maillage utilisé. (b) Résultats de la simulation thermique sur
un cylindre de diamètre 6mm et de hauteur 10mm

la méthode de Rietveld [88]. Cette méthode utilise les caractéristiques instrumen-
tales et les paramètres microstructuraux du matériau étudié. Son principe consiste
à reproduire de façon théorique l’ensemble du diffractogramme expérimental et à
l’ajuster à celui-ci en minimisant les écarts par la méthode des moindres carrés.

L’affinement des diffractogrammes a été réalisé avec le logiciel FullProf [89].
Nous avons quantifié les fractions massiques des différentes phases en présence
ainsi que leurs paramètres de maille. Dans le cas des expériences in situ recen-
sant quelques centaines de diffractogrammes pour un traitement thermique, nous
avons utilisé l’option d’analyse cyclique proposé par le logiciel permettant d’affi-
ner automatiquement chaque diffractogramme à partir du diffractogramme pré-
cédent. Une vérification visuelle de la superposition des diagrammes théoriques
et expérimentaux est systématiquement effectuée en fin d’analyse.

2.1.1.3 Caractérisations microstructurales

Après traitement thermique, les microstructures ont systématiquement été
caractérisées. Plusieurs techniques de microscopies ont été utilisées afin d’analyser
ces microstructures à différentes échelles.
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Préparation des échantillons

Le protocole de préparation des échantillons pour les observations microstruc-
turales est le suivant :

– Tronçonnage des échantillons : micro-tronçonneuse LABOTOM-3 (Struers).
– Enrobage à chaud
– Polissage mécanique au moyen de papiers abrasifs (grains SiC) de granulo-

métrie décroissante jusqu’à une taille de grains d’environ 5µm (grade 4000) :
polisseuse LABOPOL-5 (Struers).

– Polissage mécanique fin au moyen d’une suspension de silice collöıdale OP-S
de granulométrie 1µm. L’ajout d’environ 10% d’eau oxygénée H2O2 permet
d’avoir une légère attaque de la surface lors du polissage.

– Attaque chimique partielle de la surface au moyen du réactif de Kroll
(10%HNO3, 5%HF , 85%H2O). Ce réactif attaque essentiellement la phase
α permettant d’obtenir un contraste topographique lors des observations en
microscopie optique et électronique à balayage en électrons secondaires.

Microscopie optique et microscopie électronique à balayage

Pour les faibles grossissements (jusqu’à x1000), les observations métallogra-
phiques ont été effectuées sur un microscope optique Axioplan 2 Imaging (Zeiss).
Au delà et jusqu’à des grossissements pouvant atteindre x100000, deux micro-
scopes électroniques à balayage (MEB) ont été utilisés, le XL30S FEG (FEI) et
le Quanta 600 FEG (FEI), munis de détecteurs d’électrons secondaires (contraste
topographique) et d’électrons rétrodiffusés (contraste chimique).

Microscopie électronique en transmission

L’utilisation du microscope électronique en transmission (MET) rend possible
l’observation fine des structures. Il a été utilisé dans ce travail pour l’observation
et la détection de phases non discernables au MEB. L’intérêt principal de cette
technique est de pouvoir combiner une grande résolution avec des informations
de l’espace de Fourier (la diffraction). Le MET utilisé est le CM200 (FEI) sous
une tension d’accélération de 200kV. La préparation des lames minces comprend
les étapes suivantes :

– Tronçonnage des éprouvettes dilatométriques en disques d’environ 1mm
d’épaisseur.

– Polissage mécanique des disques jusqu’à une épaisseur de l’ordre de 70µm.
– Amincissement ionique avec un faisceau d’énergie 5keV et 3keV et un angle

d’incidence allant de 8° à 4° : Precision Ion Polishing System - PIPS (Gatan).
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2.1.1.4 Caractérisations mécaniques

Deux types de caractérisations mécaniques ont été réalisées dans ce travail.
Dans un premier temps, des essais de macrodureté Vickers ont été effectués après
traitement thermique. La charge utilisée était de 30kg (HV30).
Dans un second temps, des essais de traction uniaxiale ont été effectués à tempé-
rature ambiante sur des éprouvettes préalablement traitées thermiquement (dia-
mètre du fût 6mm, longueur de la partie utile 30mm). Une machine Instron 8500
a été utilisée. La déformation de l’éprouvette a été mesurée par un extensomètre
Instron 2630-102. La vitesse de déformation ε̇ utilisée est 2.10−3s−1. Afin d’éviter
toute rupture due à la présence d’une couche d’oxyde, le fût de chaque éprouvette
a été usiné avant traction.

2.1.2 Matériau étudié, caractérisation de l’état de récep-
tion

L’alliage de titane étudié est l’alliage Ti-5553. Il appartient à la famille des
alliages β-métastable. Elaboré par VSMPO, il a été fourni par Messier Dowty
sous deux états : un état billette et un état forgé provenant du même lingot. La
température de transus donnée par l’élaborateur est de 845°C. Une étude prélimi-
naire sur plusieurs échantillons de l’état forgé a montré des variations de mesures
de la température de transus comme de cinétique de dissolution de la phase α.
Celles-ci ont été attribuées à des hétérogénéités de composition chimique. Dans
un souci de reproductibilité des résultats, nous avons choisi d’effectuer toutes
les caractérisations sur l’état billette qui présentait une variabilité plus faible.
La composition chimique fournie par l’élaborateur et la composition chimique
nominale sont données dans le tableau 2.1 (exprimées en pourcentage massique).

A l’état de réception, la microstructure de l’état billette est constituée des
phases α et β (figure 2.5), la phase α apparaissant avec un contraste plus foncé.
Cette dernière présente une microstructure duplex, i.e. une distribution bimo-
dale pour la morphologie de la phase α. Elle est composée de grains équiaxes
voire lamellaires grossiers (phase α dite primaire, αP ) et de précipités lamel-
laires/aciculaires beaucoup plus fins (phase α dite secondaire, αs). Les grains
équiaxes ont un diamètre équivalent compris entre 1,5µm et 5µm, les lamelles
grossières peuvent présenter quant à elles des longueurs allant jusqu’à 20µm. La
présence de ces dernières peut s’expliquer par le fait que la billette a subi des
traitements thermomécaniques moins sévères que dans le cas d’un forgeage clas-
sique dans le domaine α + β, le taux de déformation n’étant pas suffisant pour
conduire à la fragmentation de toutes les lamelles. La précipitation de la phase
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αs se fait de manière extrêmement dense avec une structure très enchevêtrée. Elle
se produit sur des sites de germination intragranulaires mais également sur les
joints des grains et sous-grains β formés lors des traitements thermomécaniques.
Les précipités ont des longueurs n’excédant pas 600nm et des épaisseurs voisines
de 50nm. On peut également noter sur la figure 2.5 une zone plus claire entourant
la phase αP . Cette zone de phase β, dépourvue de précipités, s’explique par la
plus forte teneur en éléments β-gènes dans β, devant le front de croissance des
précipités αP . Cette zone β, ne conduit pas à une précipitation d’αs aux plus
basses températures. Les fractions massiques des phases α et β, déterminées par
diffraction des rayons X, s’élèvent à 57% et 43% respectivement. La proportion de
précipités αP a été évaluée par analyse d’images et s’élève à 26±5% (surfacique).

Elément Elaborateur Nominale
Ti bal. bal.
Al 4,93 5
Mo 5,12 5
V 5,13 5
Cr 2,72 3
Fe 0,36 0,35
O 0,156 0,15

C,N,H,Y,Zr Σ<0,05 -

Tab. 2.1: Composition chimique fournie
par VSMPO et composition nominale de
l’alliage Ti-5553 (%m)

5μm

Fig. 2.5: Micrographie MEB (élec-
trons rétrodiffusés) de l’alliage Ti-
5553 à l’état de réception

2.1.3 Traitements thermiques

Les traitements thermiques ont été réalisés soit en utilisant le dilatomètre
à cycles rapides du laboratoire où l’évolution de résistivité électrique a systé-
matiquement été suivie (voir partie 2.1.1.1), soit à l’ESRF à l’aide du dispositif
expérimental présenté en 2.1.1.2. Afin d’étudier les transformations de phase dans
l’alliage de titane Ti-5553, quatre cycles thermiques types ont été appliqués (fi-
gures 2.6-2.8).

Le premier cycle thermique (figure 2.6) consiste en une mise en solution dans
le domaine β (c’est-à-dire au-dessus de la température de transus de l’alliage),
directement suivie d’un maintien isotherme à une température comprise entre
300°C et 800°C. Le refroidissement intermédiaire entre la mise en solution et le
maintien isotherme doit être le plus rapide possible afin d’éviter la précipita-
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Fig. 2.6: Cycles thermiques effectués pour l’étude des transformations de phase
dans l’alliage Ti-5553 en condition isotherme. (a) Essais réalisés au laboratoire
(DCR), (b) essais réalisés au cours des expériences de DRX in situ

tion de la phase α au refroidissement. Au laboratoire (figure 2.6(a)), pour des
températures de maintien supérieures ou égales à 750°C, le refroidissement est
obtenu par extinction des lampes du four, donnant une vitesse de refroidissement
de 8°C/s. Pour des températures de maintien inférieures à 750°C, un soufflage
d’hélium est utilisé assurant une vitesse de refroidissement supérieure à 20°C/s.
En fin de traitement, l’échantillon est refroidi le plus rapidement possible jusqu’à
température ambiante (soufflage hélium et air) afin de figer la microstructure ob-
tenue à haute température. Pour les expériences de DRX in situ (figure 2.6(b)),
nous avons scindé l’étape de mise en solution en deux parties. L’une se fait au
laboratoire sur le dilatomètre pour conduire à une microstructure de phase β
métastable à température ambiante. La seconde est réalisée lors des essais menés
à l’ESRF durant laquelle nous avons chauffé l’échantillon à la même température
pour une faible durée. Cette procédure permet de réduire la durée de mise en
solution à l’air ambiant et ainsi limiter l’oxydation des échantillons. Il est à noter
que tous les traitements réalisés au laboratoire sont précédés d’un maintien iso-
therme d’une heure à 400°C afin de désorber les gaz, notamment l’oxygène à la
surface de l’échantillon et de l’enceinte du four. Pour ces essais, le refroidissement
est naturel, par extinction des lampes.

Le second cycle thermique consiste, comme précédemment, en une mise en so-
lution dans le domaine β suivie d’un refroidissement continu jusqu’à tempéra-
ture ambiante à vitesse régulée constante, comprise entre 0,01°C/s et 0,5°C/s
(figure 2.7).

Les deux derniers cycles thermiques ont pour but d’étudier la décomposition
de la phase β-métastable retenue à température ambiante au cours de revenus.



2.1 Techniques expérimentales, matériau d’étude et traitements thermiques 49

te
m
p
ér
at
u
re

temps

400°C - 1h

890°C - 30min

Refroidissement continu

0,01°C/s < vref  < 0,5°C/s

1
°C

/s

1
°C

/s

Tβ

Fig. 2.7: Cycles thermiques effectués pour l’étude des transformations de phase
au cours de refroidissement continu depuis le domaine monophasé β

L’état β-métastable a été obtenu après mise en solution soit dans le domaine β
(figure 2.8(a)), soit dans le domaine biphasé α + β (figure 2.8(c)) suivie d’une
trempe jusqu’à température ambiante. Les figures 2.8(b) et (d) illustrent les mi-
crostructures obtenues après trempe depuis chacune des températures de mise en
solution. Alors que la mise en solution en β conduit à une microstructure dénuée
de toute phase α (figure 2.8(b)), la mise en solution dans le domaine biphasé
(figure 2.8(d)) permet de garder une partie de la phase α primaire initialement
présente dans le matériau (figure 2.5). Les précipités αs sont dissous au cours
de cette étape. La transformation au cours du revenu a été étudiée en faisant
varier la température de maintien, comprises entre 325°C et 650°C et la vitesse
de chauffage comprise entre 0,05°C/s et 10°C/s. Pour les expériences de DRX in
situ, seule l’étape de revenu a été analysée, les mises en solution ont été réalisées
au laboratoire sous vide secondaire.
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Fig. 2.8: Cycles thermiques effectués pour l’étude des transformations de phase au
revenu après mise en solution dans le domaine (a) β et (c) α+β. (b) Micrographie
optique de la microstructure obtenue après trempe depuis la mise en solution
dans le domaine β. (d) Micrographie MEB réalisée après trempe depuis la mise
en solution dans le domaine α + β
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2.2 Etude de la mise en solution

2.2.1 Détermination de la température de transus

La connaissance de la température de transus Tβ de l’alliage est un préalable
indispensable à toute étude impliquant un traitement thermique. Elle est la limite
entre le domaine biphasé α + β et le domaine monophasé β du diagramme de
phase.

La température de transus Tβ de l’alliage Ti-5553 a été déterminée par DRX
in situ à haute énergie et par résistivimétrie électrique. Dans les deux cas, un
échantillon à l’état de réception est chauffé lentement jusqu’à 950°C. La vitesse
de chauffage utilisée pour l’étude DRX est de 3°C/min, celle pour l’analyse de
résistivité électrique est de 2°C/min. Il est important de choisir des vitesses ex-
trêmement lentes afin d’approcher l’équilibre thermodynamique du système. Les
résultats sont présentés figure 2.9(a) en fonction de la température de l’échan-
tillon.

La fraction massique de phase α obtenue par DRX au cours du chauffage est sensi-
blement constante jusqu’à 550°C (environ 56%m). Au-delà, elle diminue fortement
jusqu’à 720°C où est observé un changement de pente traduisant un ralentisse-
ment de la cinétique de dissolution de la phase α. A partir de 755°C, la fraction
massique diminue de nouveau fortement jusqu’à la dissolution quasi complète de
la phase α vers 850°C. Cette évolution en deux étapes, similaire à celle mise en
évidence pour l’alliage Ti17, a été expliquée par la distribution bimodale de la
morphologie des grains α, présente à l’état initial [57]. La phase αs (précipités
lamellaires fins) se dissout en premier entre 550°C et 720°C alors que la phase
αP (nodulaire) s’effectue principalement à partir de 750°C. Pour les températures
supérieures à 850°C, une faible quantité de phase α (< 2%m) est détectée. Celle-ci
est expliquée par la présence d’une couche enrichie en éléments α-gènes en surface
d’échantillon (quelques dizaines de µm sous la surface) provenant essentiellement
de la diffusion de l’oxygène présent dans l’atmosphère. Cette couche (nommée
α-case) présente donc une température de transus plus élevée que le coeur de
l’échantillon , et peut encore contenir de la phase α. Pour cette méthode, nous
avons défini Tβ = 852± 5°C.

Sur cette figure est également représentée la variation relative de résistivité élec-
trique de l’échantillon ∆ρ

ρ0
= ρ−ρ0

ρ0
avec ρ0 la valeur de résistivité électrique pour le

mélange biphasé mesurée à température ambiante avant le début de l’essai. Au
cours du chauffage, la résistivité électrique augmente jusqu’à 540°C. Elle présente
une variation non linéaire avec la température alors qu’il y a peu d’évolution mi-
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(a) (b)

Fig. 2.9: (a) Evolution de la fraction massique de phase α et de la variation
relative de résistivité électrique au cours d’un chauffage lent. (b) Détermination
de Tβ à partir des résultats de la résistivimétrie électrique

crostructurale (la fraction massique de phase α est sensiblement constante). De
570°C jusqu’à environ 850°C, la résistivité électrique diminue fortement avec un
léger changement de pente vers 730°C. Cette diminution est associée à la disso-
lution de la phase α. Lorsque cette dernière a totalement disparu, la résistivité
électrique augmente de nouveau avec la température. A cet instant, nous consi-
dérons que la température de transus est atteinte. Celle-ci a été déterminée par
la méthode des tangentes (figure 2.9(b)) et s’élève à 847± 5°C.

Les températures de transus obtenues par les deux techniques sont voisines et en
bon accord avec celle fournie par l’élaborateur (845°C).

2.2.2 Evolution des phases au cours du chauffage

L’exploitation des diffractogrammes RX obtenus au cours du chauffage nous
conduit à la quantité de chacune des phases et à leurs paramètres cristallins. Sur
la figure 2.10 sont reportées les variations relatives des paramètres de maille a et
c de la phase α et a de la phase β au cours du chauffage à partir de l’état de
réception. La fraction massique de phase α y est également reportée.

Les variations relatives des paramètres de maille δaβ pour la phase β et δaα, δcα
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Fig. 2.10: Variation relative des paramètres de maille des phases α et β et évo-
lution de la fraction massique de phase α au cours d’un chauffage lent à 3°C/min

pour la phase α ont été déterminées de la manière suivante :

δaβ =

(
da

a

)
β

=
aβ − a0

β

a0
β

× 100 (2.1)

δaα =

(
da

a

)
α

=
aα − a0

α

a0
α

× 100 (2.2)

δcα =

(
dc

c

)
α

=
cα − c0

α

c0
α

× 100 (2.3)

où a0
β, a0

α et c0
α sont les valeurs des paramètres de maille des phases β et α obtenues

à température ambiante avant le début de l’essai :
– a0

β = 0,32031±10−5 nm
– a0

α = 0,29255±10−5 nm
– c0

α = 0,467±10−3 nm (on peut noter la faible précision de cα comparée à
celle de aα et aβ. En effet, lors de l’affinement avec la méthode de Rietveld,
seul un pic associé à la diffraction du plan (002) de la phase α est présent
dans la gamme angulaire considérée du diffractogramme).

Entre la température ambiante et environ 500°C, la variation relative des para-
mètres de maille augmente de manière sensiblement linéaire. La pente de la courbe
pour δaβ est de 1,13.10−5 K−1, celle de δaα est de 1,08.10−5 K−1 et celle de δcα
est de 1,16.10−5 K−1. Ces variations sont du même ordre de grandeur que celles
obtenues par Elmer pour l’alliage TA6V [90] et par Bruneseaux et coll. [29, 91]
pour l’alliage Ti17.
Au-delà de 500°C, les trois paramètres de maille présentent des évolutions diffé-
rentes. Concernant la phase β, δaβ augmente fortement jusqu’à environ 850°C,
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température où la courbe présente un nouveau changement de pente, avec une
diminution de la pente. Nous pouvons observer que l’augmentation de δaβ se pro-
duit lorsque la fraction massique de phase α diminue. La pente moyenne a été
déterminée sur deux intervalles de température où l’évolution est sensiblement li-
néaire. Ainsi, entre 570°C et 665°C, nous avons obtenu une valeur de 6,4.10−5 K−1.
Celle-ci diminue pour des températures supérieures et s’élève à environ 3,5.10−5

K−1 entre 735°C et 850°C.
Le paramètre δaα augmente de manière sensiblement linéaire sur tout le domaine
de température où la phase α est observée (on peut néanmoins noter un léger
changement de pente vers 630°C).
Le paramètre δcα présente quant à lui une évolution plus complexe. Dès le début
de la dissolution de la phase α à partir de 500°C, la variation de δcα s’écarte de
la linéarité et augmente notablement jusqu’à 760°C avec une variation moyenne
égale à 2,1.10−5 K−1 (mesurée entre 600°C et 760°C). A partir de cette tempéra-
ture, la courbe présente un changement de pente important et δcα augmente très
fortement jusqu’à la dissolution quasi-complète des précipités à 850°C.

Pour compléter cette étude, nous avons analysé la largeur à mi-hauteur (FWHM3)
du pic (200)β en fonction de la température. L’analyse de ce paramètre peut être
un indicateur de l’état de cette phase (état d’hétérogénéité chimique, état de
contrainte ou taille des domaines diffractants). L’évolution de FWHM du pic
(200)β en fonction de la température est présentée figure 2.11(a). Le choix de ce
pic particulier repose sur le fait qu’aucun autre pic n’apparâıt à cette position
angulaire lors de la transformation.

Entre la température ambiante et 460°C, FWHM est sensiblement constante avec
une valeur élevée. Au-delà de 460°C, FWHM diminue fortement jusqu’à 750°C
avant d’augmenter légèrement jusqu’à 820°C. Pour les températures supérieures,
FWHM diminue de nouveau. En rapprochant cette évolution de l’évolution de la
fraction massique de phase α (également représentée sur la figure), nous notons
qu’une partie de la forte diminution de FWHM se produit à fraction massique de
α sensiblement constante, et en partie durant la dissolution des précipités αs entre
580°C et 760°C. Pour les températures supérieures, les changements de FWHM
interviennent au cours de la dissolution des nodules αP .

Une représentation différente de l’évolution de FWHM est proposée figure 2.11(b).
Celle-ci est tracée directement en fonction de la fraction massique de phase α.
Par cette représentation, on souligne la très forte diminution de FWHM (plus de
50% de la diminution totale) qui a lieu entre 460°C et 580°C avec la légère baisse
du taux de phase α entre 56%m et 52%m.

3Full Width at Half Maximum
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(a) (b)

Fig. 2.11: (a) Evolution de la fraction massique de phase α et de la largeur à
mi-hauteur du pic (200)β au cours d’un chauffage lent à 3°C/min. (b) Evolution
de FWHM en fonction de la fraction massique de phase α

Ces évolutions de paramètres de maille sont identiques à celles observées sur
l’alliage de titane β-métastable Ti17 par Bruneseaux et coll. [29, 91]. Différents
facteurs ont été mis en avant pour les expliquer comme :

– les variations de température,
– les variations de composition chimique des phases,
– les évolutions des états de contrainte dans les phases.
Si certains facteurs peuvent être facilement dégagés, la compréhension fine de

ces évolutions est relativement complexe. Le comportement observé est discuté
plus avant dans le chapitre 2.5, afin d’intégrer d’une part des essais réalisés sur
des états initiaux différents comme un essai réalisé sur du titane pur.

2.2.3 Définition des conditions de mise en solution

La connaissance de Tβ nous a permis de définir les températures de mise en
solution dans le domaine β et dans le domaine α + β utilisées pour l’ensemble
des traitements thermiques. Nous les avons choisies de telle sorte que l’écart par
rapport au transus soit équivalent (Tβ ± 45°C). Ainsi, la mise en solution dans
le domaine β a toujours été effectuée à 890°C et celle dans le domaine biphasé
toujours à 800°C. Dans le premier cas, une étude paramétrique sur le temps de
mise en solution a été réalisée afin :

– d’atteindre la dissolution complète de la phase α,
– de limiter la croissance des grains β tout en ayant une taille homogène de



56 Chapitre 2 : Etude expérimentale

(a)

10 μm

(b)

Fig. 2.12: (a) Variation relative de résistivité électrique pour deux vitesses de
chauffage différentes. (b) Micrographie MEB d’un échantillon chauffé à 1°C/s
jusqu’à 890°C et maintenu 5s à cette température

ces derniers,
– de limiter l’oxydation des échantillons.

Comme nous l’avons vu dans la première partie de cette section, en chauffant
l’échantillon dans des conditions telles que l’on soit proche de l’équilibre thermo-
dynamique, la phase α est totalement dissoute à Tβ. Il faut pour cela utiliser une
vitesse de chauffage extrêmement lente. Pour optimiser les conditions des essais,
nous avons réalisé le chauffage à une vitesse de 60°C/min. La figure 2.12(a) pré-
sente les variations de résistivité électrique au cours du chauffage (microstructure
biphasée de l’état de réception) pour un chauffage à 60°C/min et pour la vitesse
de chauffage lente de 2°C/min. Pour le chauffage à 60°C/min, le cycle thermique
comprend un maintien isotherme d’une heure à 400°C (cf 2.1.3). Il est intéressant
de noter qu’au cours de ce maintien, la résistivité électrique diminue au cours
des 30 premières minutes avant de se stabiliser. Cette diminution à température
constante suggère une évolution structurale de l’échantillon qui n’est pas due à
la dissolution de la phase α. A la suite du maintien, la résistivité augmente et
atteint un maximum vers 615°C avant de diminuer fortement à partir de 650°C et
ce jusqu’à 735°C. A cette température, un changement de pente très marqué est
observé et la résistivité diminue de manière continue jusqu’à la température de
mise en solution (890°C) et se poursuit au cours du maintien isotherme. Comme
dans le cas de la vitesse la plus lente, la diminution à partir de 650°C traduit la
dissolution de la phase α. A partir de ces résultats, il apparâıt clairement qu’une
vitesse de chauffage plus importante décale le début de dissolution vers les plus
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hautes températures. De plus, nous mettons très fortement en exergue les deux
étapes de dissolution de la phase α, et notamment la faible vitesse de dissolution
de αP . La microstructure obtenue au bout de quelques secondes de maintien à
890°C est illustrée figure 2.12(b). Celle-ci est composée d’une partie des grains αP
initialement présents au sein de l’échantillon, les précipités fins αs ne sont plus
observés. A cette température, un maintien minimal de 15min est nécessaire afin
de dissoudre totalement les nodules αP .

Lorsque la phase α a complètement disparu, les joints de grain β/β qui étaient
retenus par les nodules αP peuvent migrer, permettant la croissance des grains β.
La durée de cette étape a été optimisée afin d’éviter une croissance importante
des grains β. Elle doit néanmoins être suffisamment longue pour obtenir une
homogénéisation de leur taille et de leur composition moyenne. Une durée de
30min à 890°C nous a semblé être un bon compromis. La taille moyenne des
grains β à l’issue de cette mise en solution a été mesurée par analyse d’images
(méthode des interceptes linéaires) et est de 345µm.

2.2.4 Conclusion partielle

Tous les traitements thermiques présentés en 2.1.3 comprennent une étape de
mise en solution, soit dans le domaine monophasé β, soit dans le domaine biphasé
α+β. Cette étape est importante pour la suite du traitement thermique, et c’est
pourquoi elle a fait l’objet de notre première étude.

Nous avons déterminé dans un premier temps la température de transus Tβ

de l’alliage Ti-5553 d’une part par résistivimétrie électrique et d’autre part par
diffraction des rayons X à haute énergie. En comparant les deux méthodes, nous
confirmons que la résistivimétrie électrique met bien en évidence les transforma-
tions de phase dans les alliages de titane. La température de transus obtenue à
partir de ces deux techniques est voisine et s’élève à 847± 5°C, valeur proche de
celle fournie par l’élaborateur.

Nous avons profité de cette première étude pour analyser plus avant l’évolu-
tion structurale au cours de la dissolution de la phase α au chauffage. L’analyse
quantitative des diffractogrammes a permis de faire le lien entre fraction massique
des différentes phases, paramètres de maille et largeur à mi-hauteur du pic (200)β.
Les évolutions des paramètres de maille sont très proches de celles obtenues dans
une étude similaire sur l’alliage de titane β-métastable Ti17 [57]. Ces évolutions
sont discutées plus avant au chapitre 2.5.

La cinétique de dissolution de la phase α dans le cas de la microstructure
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bimodale de l’état de réception présente deux étapes. Pour une vitesse de chauf-
fage lente (3°C/min), les précipités lamellaires αs disparaissent les premiers entre
460°C et 750°C, la dissolution des nodules αP s’effectue quant à elle entre 760°C
et Tβ. Cette cinétique est fortement dépendante de la vitesse de chauffage utilisée.
Lorsque celle-ci est plus importante, la cinétique est décalée vers les plus hautes
températures. Les conditions de mise en solution (temps et température) dans le
cas d’un traitement dans le domaine β ont donc été optimisées afin d’obtenir un
compromis entre dissolution totale de la phase α, homogénéisation de la taille des
grains β et croissance de ces grains.
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2.3 Transformations de phase après mise en so-

lution dans le domaine β

Les transformations de phase dans l’alliage Ti-5553 ont été étudiées au cours
du refroidissement ultérieur à la mise en solution dans le domaine β. Ceci corres-
pond aux évolutions au cours de l’étape III de la figure 1.13.

Dans un premier temps, nous présentons les cinétiques globales de précipita-
tion obtenues par résistivité électrique et les microstructures obtenues en fin de
transformation en conditions isothermes. Les résultats obtenus au cours de refroi-
dissements continus sont présentés en annexe A. La deuxième partie est consacrée
à l’étude structurale de la précipitation intragranulaire au cours de maintiens iso-
thermes à basses températures conduisant à la formation de phases métastables.
Dans la dernière partie, les structures obtenues en fin de transformations iso-
thermes sont caractérisées par DRX et par des mesures de dureté.

2.3.1 Cinétiques de transformation et évolution micro-
structurale

Les cinétiques de transformation au refroidissement depuis le domaine β ont
été caractérisées au cours de maintiens isothermes par résistivité électrique. Les
températures de maintien sont comprises entre 800°C et 300°C. Pour chacune de
ces températures, les échantillons ont été maintenus pendant des temps suffisam-
ment longs afin de considérer que la fin de transformation était atteinte.

2.3.1.1 Variations de résistivité électrique

La figure 2.13 représente l’évolution de la variation relative de résistivité élec-
trique des échantillons au cours des différents maintiens isothermes. Seul un
échantillonnage de ces traitements est représenté afin d’indiquer les tendances
observées. Pour chaque traitement, la valeur de ρ0 correspond à la résistivité de
la phase β au début du maintien à la température considérée. Sur cette figure,
l’origine des temps est l’instant de fin du traitement de mise en solution.

Quelle que soit la température, la résistivité augmente au cours du maintien
après un temps dit d’incubation avant de se stabiliser pour les temps les plus
longs menant à des courbes d’allure sigmöıdale (hormis les températures les plus
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Fig. 2.13: Variation relative de la résistivité électrique au cours de maintiens
isothermes. L’origine des temps correspond à la fin de la mise en solution à 890°C

élevées ou les moins élevées). En associant les variations relatives de résistivité
électrique à la formation de phase α, on note que les temps de début et de fin de
transformation peuvent différer fortement d’une température à l’autre traduisant
la cinétique plus ou moins rapide de la transformation à la température considérée.
Elle est lente dans le cas des hautes températures (750°C par exemple), passe
par un maximum autour de 600°C et redevient lente pour les températures les
plus basses. On peut noter également que l’amplitude maximale de variation
de résistivité électrique augmente lorsque la température diminue et tend à se
stabiliser pour les températures les plus basses.

A partir des courbes de la figure 2.13, il est possible de déterminer le taux
d’avancement de la transformation, en supposant que la résistivité électrique de
chaque phase (par exemple ρα et ρβ) ne dépend que de la température de maintien
et que celle de l’alliage ρ suit une loi de mélange. Ainsi, à l’instant t, on peut
écrire pour la transformation β → β + α :

ρ(t) = z(t)ρα + (1− z(t))ρβ (2.4)

où z(t) est la fraction massique de phase α.
Avant le début de la transformation, la résistivité de l’alliage est celle de la phase
β métastable :

ρ0 = ρβ (2.5)
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En fin de transformation (t = tfin),

ρfin = zfinρα + (1− zfin)ρβ (2.6)

où zfin = z(tfin) et ρfin = ρ(tfin).
Ainsi, en utilisant les équations (2.4)-(2.6), le taux d’avancement de la transfor-
mation Z(t) à l’instant t s’écrit :

Z(t) =
z(t)

zfin
=
ρ(t)− ρ0

ρfin − ρ0

(2.7)

L’équation (2.7) peut être reformulée en faisant apparâıtre les variations relatives
de résistivité électrique, tel que :

Z(t) =
z(t)

zfin
=

∆ρ(t)
ρ0

∆ρ(tfin)

ρ0

(2.8)

2.3.1.2 Etablissement du diagramme TTT

A partir des taux d’avancement de transformation calculés pour chaque tem-
pérature de maintien, nous avons tracé le diagramme TTT (Température-Temps-
Transformation) de l’alliage Ti-5553 (figure 2.14). Il est composé de trois courbes
d’isovaleurs d’avancement de la transformation : le temps de début (td) et les
temps à partir desquels on atteint 10% (t10%) et 90% (t90%) d’avancement de la
transformation.

Quatre courbes en C se distinguent dont les nez se situent aux alentours de
700°C, 575°C, 425°C et 325°C. Ce diagramme traduit donc l’existence de plusieurs
mécanismes distincts de transformation, chacun caractérisé par une des courbes
en C.

2.3.1.3 Microstructures résultantes

Les microstructures ont été observées après transformation en condition iso-
therme suivie d’une trempe jusqu’à température ambiante.

Morphologies associées à la première courbe en C
A l’issue des maintiens isothermes à 800°C et 750°C (figure 2.15), la phase α
est présente le long des joints de grain β/β (morphologie αGB) et sous forme
de colonies de plaquettes parallèles entre elles (morphologie αWGB). Alors que la
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Fig. 2.14: Diagramme TTT expérimental de l’alliage Ti-5553 obtenu à partir des
courbes de résistivité électrique

morphologie αGB apparâıt sous forme d’un liseré plus ou moins continu dans le
cas du maintien à 750°C, le joint de grain β/β n’est pas totalement décoré pour la
température de maintien de 800°C. De plus, à cette température, certains joints
en sont même totalement dépourvus. Les colonies αWGB croissent à partir de la
phase α aux joints de grains vers le centre des grains β. Au sein d’une colonie,
les plaquettes sont séparées par de la phase β. A la fin de notre traitement, les
colonies d’αWGB ne remplissent pas l’ensemble du grain β. L’épaisseur mesurée
du liseré aux joints de grains et des plaquettes se situe aux alentours de 2µm.

Morphologies associées à la seconde courbe en C
Lorsque la température de transformation diminue, on retrouve les morphologies
formées à partir des joints de grains jusqu’à 600°C environ mais elles ne sont
plus prédominantes et leur taille est limitée. Par exemple, l’épaisseur du liseré
d’αGB passe de 800nm à 700°C à environ 70nm à 625°C. La transformation se
produisant à plus basse température, la force motrice de transformation augmente
conduisant à l’activation de nouveaux sites de germination. En effet, à ces tempé-
ratures, les sites de germination sont essentiellement intragranulaires conduisant
à la morphologie de phase α appelée αWI . A cette diminution de température est
également associée une forte augmentation du taux de phase précipitée.
Les microstructures obtenues sont très enchevêtrées et d’autant plus fines que la
température de transformation est basse, la densité de précipités intragranulaires
augmentant lorsque la température diminue. Les précipités sont très allongés
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Fig. 2.15: Micrographies MEB (BSE) réalisées à la suite des maintiens isothermes
à 800°C et 750°C

avec un rapport d’aspect (épaisseur/longueur) qui diminue avec la température.
L’épaisseur des précipités passe de 800nm à 700°C à des valeurs pouvant être
inférieures à 50nm à 550°C.
Aux températures de 550°C et 500°C, les microstructures montrent des arrange-
ments de précipités particuliers moins visibles à plus hautes températures (700°C).
Ce type d’arrangement sous forme de triangles selon le plan de coupe a souvent
été associé à une sélection de variants cristallographiques des précipités afin d’ac-
commoder les déformations de transformation [92, 93].

Morphologies associées à la troisième et quatrième courbe en C
Pour les températures inférieures à 450°C (figures 2.17 et 2.18), il devient difficile
d’obtenir de bons contrastes en électrons rétrodiffusés ce qui suggère une faible
différence de composition chimique entre les phases. La figure 2.17(a) illustre la
microstructure obtenue à la suite d’un maintien isotherme à 400°C interrompu
en cours de transformation. A ces températures où les vitesses de diffusion des
éléments d’alliage sont faibles, la précipitation est observée aux premiers instants
dans des zones proches des joints de grain β−β (on peut voir un joint triple sur la
figure) ou sur des défauts présents au coeur des grains β (lignes courbes). La trans-
formation se poursuit principalement par germination de nouveaux précipités. La
microstructure obtenue est extrêmement fine (figure 2.17(b)). Les précipités pré-
sentent un arrangement sous forme de triangles.

Pour des températures de transformation inférieures à 350°C, la phase qui pré-
cipite est très difficilement discernable par microscopie électronique à balayage
(figure 2.18). Néanmoins, la microstructure semble homogène dans tout l’échan-
tillon.
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Fig. 2.16: Micrographies MEB (BSE) associées à la seconde courbe en C du
diagramme TTT
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Fig. 2.17: Micrographies MEB (SE) réalisées à la suite du maintien isotherme
à 400°C : (a) transformation stoppée au bout de 145min de maintien, (b) fin de
transformation
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Fig. 2.18: Micrographie MEB (SE) réalisée à la suite du maintien isotherme à
325°C

2.3.2 Caractérisations structurales des transformations de
phase aux basses températures

Les résultats précédents ont montré qu’aux températures inférieures à 700°C la
précipitation était principalement intragranulaire suivant différents mécanismes
de transformation (trois courbes en C sur le diagramme TTT). Nous avons étudié
plus avant par DRX in situ à haute énergie les transformations se produisant dans
trois domaines, aux températures suivantes : 610°C, 410°C et 325°C.

2.3.2.1 Caractérisation des phases en présence

Nous avons porté figure 2.19 quelques diffractogrammes (I=f(2θ)) collectés au
cours des trois maintiens isothermes (2θ compris entre 4,5°et 5,8°). Ces diffrac-
togrammes sont placés sur la figure de telle sorte que la ligne de base de chaque
spectre indique le temps de maintien sur l’axe représenté à gauche de la figure.
L’origine des temps (t=0min) correspond à la fin du maintien à la température
de mise en solution. Le premier diffractogramme correspond à celui de la phase
β, à 900°C. Les diffractogrammes suivant correspondent à ceux obtenus à la tem-
pérature de maintien. Pour le premier diffractogramme (900°C), seul le pic (200)
de la phase β est observé pour 2θ voisin de 5°.

Pendant le maintien isotherme à 610°C, deux nouveaux pics apparaissent au bout
de 5min situés à environ 4,7°et 5,5° ; leur intensité augmentant au cours du main-
tien. La position (2θ) de ces pics est en accord avec une structure hexagonale qui
n’est autre que la phase α. La forme du pic (200)β ne semble pas évoluer au cours
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du temps. La séquence de transformation de phase au cours du maintien à 610°C
est donc simplement :

β → β + α

Pour une transformation à 410°C, l’apparition de pics supplémentaires à ceux de
β intervient pour des temps plus longs (après 30mn de maintien) en accord avec
le diagramme TTT (figure 2.14). La transformation de phase est plus lente (il
y a encore des évolutions des diffractogrammes après 400mn de maintien) et les
pics sont beaucoup plus élargis qu’à 610°C. Lorsque la transformation progresse,
le pic (200)β s’élargit avec une forte diminution de son intensité.
Pour le maintien à 325°C, la transformation de phase débute après 100mn de
maintien, avec une cinétique très lente. La nouvelle phase formée est caractérisée
par des doublets de pics situés autour de 4,75°et 5,5°. En fin de maintien, le pic
(200)β est très étalé avec une intensité relativement faible.
Dans les trois cas, les temps de début de transformation correspondent à ceux
obtenus par résistivité électrique pour des températures voisines.

Afin d’identifier plus avant les phases formées pour les deux températures les plus
basses, la même représentation est proposée sur la figure 2.20. Pour une meilleure
lisibilité, le pic (200)β est tronqué dans le cas du maintien à 410°C (figure 2.20(a)).
A t=0min, on peut noter, outre le pic (200)β, des pics supplémentaires de faible
intensité à 4,65° ou 4,8° par exemple. Ces pics sont apparus au cours de la mise
en solution dans le domaine monophasé β et sont caractéristiques de la phase
tétragonale TiO2 (rutile). Bien que le temps de mise en solution sous air ait été
minimisé pour ces expériences (figure 2.6(b)), nous n’avons pas pu éviter l’oxy-
dation en surface. Présente en faible quantité et l’intensité des pics n’évoluant
pas au cours des maintiens isothermes, cette phase n’affecte pas l’exploitation
des diffractogrammes ultérieurs.
Dans le cas du maintien à 325°C, quatre pics distincts sont identifiables dans
l’intervalle angulaire considéré et pendant toute la transformation. Ils sont posi-
tionnés à des angles voisins de 4,7°, 4,85°, 5,35° et 5,65°. Ces pics ne peuvent pas
être identifiés comme étant la phase hexagonale α. Ils sont caractéristiques d’une
structure orthorhombique, la phase α′′. Il est à noter que les diffractogrammes
successifs n’ont pas permis de mettre en évidence la formation de la phase hexa-
gonale simple ωiso. A 410°C (figure 2.20(a)), les deux paires de pics situés de
part et d’autre du pic (200)β (caractéristiques de la structure orthorhombique
α′′) sont discernables en début de transformation. Ces doublets évoluent au cours
de la transformation pour former des pics uniques très larges dont la position
centrale évolue vers la position de pics de phase hexagonale α. L’étude à ces deux
températures nous a clairement permis d’identifier la formation de la structure
métastable α′′, qui pour 410°C évolue vers la phase α. Comme nous observons
deux courbes en C aux températures inférieures à 500°C et bien que nous n’ayons
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Fig. 2.19: Evolution des diffractogrammes obtenus au cours des maintiens à
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Fig. 2.20: Evolution des diffractogrammes au cours des maintiens à (a) 410°C et
(b) 325°C. Le pic (200)β est tronqué sur la figure (a)

pu identifier la formation d’une structure ω, nous différencions les deux domaines
et considérons les séquences de transformation suivantes :

A 410°C :

β → β + α′′ → β + α′′ + α

A 325°C :

β → β + (ωiso?) + α′′

Les différentes structures formées au cours des trois maintiens isothermes
étant identifiées, nous avons quantifié la fraction massique de chacune d’entre
elles à l’aide de la méthode de Rietveld. La figure 2.21 représente l’évolution de
la fraction massique de phase β transformée au cours du temps pour les trois
températures de maintien4.

Bien que le maintien ait été interrompu avant la fin de la transformation à 610°C,
la cinétique de transformation y est la plus rapide. A 410°C, le taux de phase
transformée augmente rapidement jusque 23%m, puis de façon continue, indi-
quant qu’après 500min de maintien la fin de transformation n’est pas atteinte. A

4A 610°C, la phase β transformée correspond à la phase α ; pour les deux autres températures,
à la phase orthorhombique α′′ ou au mélange α+ α′′
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Fig. 2.21: Evolution de la fraction massique de phase transformée au cours des
maintiens à 610°C, 410°C et 325°C

325°C, la fraction massique de phase α′′ se stabilise après 400min de maintien.
Pour les trois températures, la fraction massique maximale de phase précipitée
avoisine 50%m. Néanmoins, il faut souligner que le dépouillement des diffracto-
grammes est rendu difficile par la présence de pics très larges résultant en de
grandes barres d’erreur pour les transformations à basses températures.

2.3.2.2 Evolution des paramètres de maille

Sur les figures 2.22(a)-(c), nous présentons les variations relatives des para-
mètres de maille au cours des maintiens isothermes en prenant comme paramètres
de référence : (i) pour α, les paramètres de maille à température ambiante de la
phase α à l’état de réception ; (ii) pour α′′, les valeurs en début de transformation
à la température du maintien isotherme ; (iii) pour β, le paramètre de maille à
la température du maintien avant transformation. La fraction massique de phase
transformée est également reportée.

On s’intéresse dans un premier temps à l’évolution du paramètre de maille de
la matrice β pendant tout le maintien isotherme. Pour le traitement à 610°C
(figure 2.22(a)), δaβ présente une diminution non linéaire au cours du temps.
Cette diminution est associée à l’augmentation du taux de phase α. Pour les
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Fig. 2.22: Evolution de la variation relative des paramètres de maille de β et
des phases formées (α, α′′) au cours des maintiens à (a) 610°C, (b) 410°C et (c)
325°C en fonction du temps (les fractions massiques sont également reportées).
(d) Evolution de la variation relative de aβ en fonction du taux d’avancement de
la transformation pour les trois températures de maintien



2.3 Transformations de phase après mise en solution dans le domaine β 71

traitements à 410°C et 325°C (figures 2.22(b) et (c) respectivement), le paramètre
δaβ moyen mesuré diminue au cours du temps mais à partir d’un taux de phase
formée important (plus de 20%m).
Afin de comparer ces évolutions, nous avons tracé figure 2.22(d) la variation
relative du paramètre aβ en fonction du taux d’avancement de la transformation
(%α/%αmax). Pour 610°C, δaβ diminue dès le début de la transformation. Pour
les deux autres températures, δaβ reste sensiblement constant jusqu’à environ
50% d’avancement de la transformation, puis diminue fortement pour les taux
supérieurs avec une variation plus forte pour 410°C.

Les paramètres de maille des phases formées présentent également des évolutions
au cours du temps. Pour une transformation à 610°C (figure 2.22(a)), δaα pré-
sente une légère diminution au cours du temps (variation de -0,2%) alors que
δcα diminue assez fortement (variation de -0,45%) dans les premiers instants de
transformation jusqu’à 20min de maintien (environ 10%m de phase formée) puis
plus légèrement pour les temps plus longs.
Pour les traitements à 410°C et 325°C (figures 2.22(b) et (c) respectivement), les
trois paramètres moyens de la phase α′′ évoluent fortement au cours de l’avan-
cement de la transformation. Les comportements sont similaires pour les deux
températures : le paramètre δa diminue tandis que δb et δc augmentent au cours
de la transformation. On peut noter que les amplitudes des variations sont les plus
importantes pour le maintien à 410°C. Ainsi δaα′′ atteint une valeur de -1,2% pour
une transformation à 410°C, alors qu’elle est de -0,6% pour une transformation à
325°C.

2.3.2.3 Evolution de la largeur à mi-hauteur du pic (200)β

Nous avons reporté sur la figure 2.23 les évolutions de la largeur à mi-hauteur
(FWHM) du pic (200)β en fonction du taux d’avancement de la transformation
pour les trois traitements isothermes.
A 610°C, FWHM reste sensiblement constante jusqu’à 50% d’avancement de
transformation. Elle augmente ensuite jusqu’à 75% d’avancement avant de dimi-
nuer pour les taux supérieurs. A 410°C, on note le même type de comportement
mais avec une amplitude de variation plus importante. Le maximum est égale-
ment décalé vers des taux d’avancement supérieurs. En fin de transformation, la
valeur de FWHM reste élevée. A 325°C, un comportement différent est observé.
L’augmentation de FWHM débute à partir de 20% d’avancement et se poursuit
sur l’ensemble de la transformation. En fin de transformation, la largeur du pic
est la plus importante et est supérieure à celle obtenue aux autres températures.

En regardant attentivement la figure 2.19, le pic (200)β montre une diminution
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Fig. 2.23: Evolution de la largeur à mi-hauteur du pic (200)β à 610°C, 410°C et
325°C en fonction du taux d’avancement de la transformation

de son intensité au cours des maintiens isothermes, d’autant plus forte que la
température de transformation est basse. Associée à cette diminution, la forme
du pic est également modifiée comme on peut le voir sur la figure 2.24. Avant le
début de la transformation, le pic est parfaitement symétrique avec une intensité
élevée. Lorsque la transformation progresse, le pic devient dissymétrique et s’étale
vers les plus grands angles. Pour les temps de maintien les plus longs, le pic
redevient symétrique et le maximum se situe à une valeur d’angle plus élevée.
Ce phénomène est très marqué aux températures de transformation de 410°C et
325°C. L’évolution de la forme du pic à 410°C peut expliquer le fait que FWHM
n’augmente qu’à partir de 50% d’avancement de transformation. En effet, bien
que la dissymétrie du pic soit observée pour des taux d’avancement inférieurs,
elle n’influence pas la largeur à mi-hauteur calculée par le logiciel dans la mesure
où elle reste localisée dans le pied du pic.

A 610°C, la dissymétrie est moins visible et le décalage du pic se fait progres-
sivement au cours de la transformation (figure 2.22(d))5. Ainsi, les paramètres
moyens de la phase parente et des phases filles évoluent au cours de la trans-
formation. Comme signalé précédemment, ces évolutions peuvent traduire une
évolution de composition des phases et des états de contrainte dans les phases.
Nous reprenons une discussion globale des évolutions observées dans l’ensemble
des cas étudiés au chapitre 2.5.

5La position des pics est directement liée aux paramètres de maille au travers la loi de Bragg
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Fig. 2.24: Evolution du pic (200)β au cours des maintiens à 610°C, 410°C et
325°C. Les temps de maintien sont directement reportés sur la figure

2.3.2.4 Caractéristiques cristallographiques de la structure orthorhom-
bique

Dans le cas des alliages β-métastable, la structure orthorhombique peut être
soit issue d’une transformation martensitique au cours de la trempe de certains
alliages, soit issue d’une transformation induite par la contrainte au cours d’une
déformation de la phase β métastable à température ambiante. Dans les deux
cas, la structure résulte d’une transformation martensitique. Afin d’analyser plus
avant la structure qui s’est formée en condition isotherme, nous en avons étudié
diverses caractéristiques. Cette structure est intermédiaire entre la structure cu-
bique centrée de β et la structure hexagonale pseudo compacte de la phase α. En
effet, elle se déduit d’un cisaillement {112}〈111〉β incomplet ne conduisant pas
tout à fait à un hexagone comme présenté dans le chapitre 1 et rappelé sur la
figure 2.25 (représentations inférieures). A partir de ces représentations, on note
immédiatement une relation d’épitaxie existant entre les trois réseaux cristallins,
à savoir :

{011}β‖(001)α′′ et {011}β‖(0001)α (2.9)

Il est aisé de considérer les structures cc (β) et hcp (α) comme des structures
orthorhombiques particulières. Les atomes en noir sur les trois représentations su-
périeures composent cette maille orthorhombique associée à chacune des phases.
Lors de la transformation β → α, α′′, le déplacement des atomes des plans {011}β
situés de part et d’autre du plan de base fait passer d’une maille orthorhombique
à faces centrées de mode de réseau de Bravais F à une maille orthorhombique de
mode de réseau C (groupe spatial Cmcm [94]). Dans ces mailles orthorhombiques,
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Fig. 2.25: Représentations supérieures : description des mailles des phases β,
α′′ et α à partir d’une maille orthorhombique (atomes en noir). Représentations
inférieures : mécanismes de transformation du réseau cc de la phase β (gauche)
en un réseau orthorhombique (phase α′′, milieu) ou en un réseau hexagonal (α,
droite)

les quatre atomes ont pour coordonnées :

(0, 0, 0) ;

(
1

2
,
1

2
, 0

)
;

(
1

2
, y,

1

2

)
;

(
0,

1

2
+ y,

1

2

)
où 0 < y < 1

6
(y=0 ⇔ phase β ; y=1

6
⇔ phase α).

Ainsi, la structure cristalline de la phase α′′ peut être vue comme un réseau
hexagonal déformé dans lequel l’axe c correspond à l’axe c de la maille hexagonale
et les axes a et b correspondent aux axes orthogonaux de cette dernière [94].

Les relations théoriques entre les paramètres de maille sont définies telles que,
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pour la phase β :

a = aβ ; b =
√

2.aβ ; c =
√

2.aβ (2.10)

pour la phase α′′ :

a = aα′′ ; b = bα′′ ; c = cα′′ (2.11)

et pour la phase α :

a = aα ; b =
√

3.aα ; c = cα (2.12)

où a, b et c sont les paramètres de maille définissant la structure orthorhombique
de chaque phase.
Les paramètres de maille entre les trois phases n’étant pas égaux, une distorsion
du réseau cristallin est nécessaire pour passer d’une phase à l’autre. Cette défor-
mation de transformation génère des contraintes au sein des phases comme nous
le verrons au chapitre 3.

Les caractéristiques cristallographiques de la phase α′′ obtenue à partir de nos
essais en conditions isothermes sont comparées à celles obtenues à la suite d’une
transformation martensitique sous contrainte dans le tableau 2.2. Nous avons
porté les paramètres de maille mesurés en début et en fin de transformations
isothermes dans l’alliage Ti-5553 (à 325°C, 410°C et 610°C6) ainsi que ceux de la
phase α′′ induite sous contrainte dans l’alliage Ti17 [27]. Les paramètres de maille
de cette dernière peuvent être pris comme référence pour la transformation mar-
tensitique formée sous contrainte (c’est-à-dire sans changement de composition
chimique)7. Les températures de transformation et les alliages étant différents,
nous avons également reporté dans ce tableau les rapports b

a.
√

3
et c

a
. Le premier

permet de rendre compte du degré d’orthorhombicité de la maille cristalline. Il

vaut 1 dans le cas d’une maille hexagonale et
√

2
3

pour une maille cubique centrée

(équations (2.10) et (2.12)).

D’après ce tableau, on observe :
– des différences notables de paramètres a et c pour les trois températures de

transformation. Les mesures étant faites à différentes températures, la prise
en compte de cette différence de température ne représente qu’un écart de
10−2Å ;

– plus la température de transformation est basse, plus les paramètres a et
c sont proches de ceux obtenus pour la martensite formée sous contrainte ;
ils sont même très proches en début de transformation à 325°C ;

– une augmentation du degré d’orthorhombicité et du rapport c
a

avec la tem-
pérature de transformation isotherme ;

6Pour cette température, les paramètres de maille ont été calculés à partir de l’équation (2.12)
7La formation de α′′ n’a pu être induite au cours d’un essai de traction de la phase β

métastable de l’alliage Ti-5553 à température ambiante
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Traitement a (Å) b (Å) c (Å) b
a.
√

3
c
a

325°C début 3,035 4,900 4,637 0,932 1,528
325°C fin 3,018 4,947 4,667 0,946 1,546
410°C début 2,992 5,010 4,626 0,967 1,546
410°C fin 2,959 5,080 4,661 0,991 1,575
610°C début 2,949 5,108 4,729 1 1,604
610°C fin 2,944 5,099 4,704 1 1,598
α′′ induite sous contrainte (Ti17) [27] 3,031 4,904 4,634 0,934 1,529

Tab. 2.2: Paramètres de maille des phases α′′ et α (en notation orthorhombique)
obtenues dans des conditions isothermes (Ti-5553) ou au cours d’un essai de
traction à température ambiante (Ti17). Le degré d’orthorhombicité et le rapport
c
a

sont également reportés

– une augmentation de ces rapports entre le début et la fin de transformation
pour les traitements à 325°C et 410°C,

– un rapport c
a

constant pour la phase α formée au cours de la transformation
à 610°C.

Ces observations semblent indiquer que la phase α′′ se forme de façon martensi-
tique dans les premiers instants de la transformation à 325°C. A 410°C, le degré
d’orthorhombicité plus élevé en début de transformation peut être associé à une
différence de composition chimique par rapport à la phase purement martensi-
tique. Pour cette température de transformation, une partition faible de solutés
pourrait avoir lieu, même pour les premières plaquettes formées. En cours de
transformation (pour les deux températures), la structure orthorhombique évo-
lue. En fin de traitement à 410°C, les deux rapports sont proches de ceux obtenus
pour la phase α à 610°C.
Ces résultats sont en accord avec des expériences réalisées par sonde atomique
au cours de traitements de revenu à 350°C et 400°C à partir d’un état 100%β-
métastable sur un alliage de la même famille [35]. Les auteurs ont montré que
les précipités obtenus en début de transformation à 350°C ont une composition
quasi identique à celle de la matrice β (de légères fluctuations de composition ont
néanmoins pu être mises en évidence). A 400°C, bien que les précipités formés
présentent une composition encore éloignée de la composition d’équilibre, une
partition des éléments d’alliage entre les deux phases a été révélée.
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2.3.3 Caractérisation des structures obtenues en fin de
transformation

Dans la partie 2.3.1, nous avons présenté les microstructures obtenues à la
suite de traitements isothermes dont la température de maintien variait entre
800°C et 300°C. Ces états en fin de transformation ont systématiquement été
caractérisés par DRX et par des essais de dureté à température ambiante. Les
résultats sont présentés ci-dessous.

2.3.3.1 Caractérisation par DRX

La figure 2.26 résume l’ensemble des résultats obtenus en fonction de la tem-
pérature du maintien isotherme.

Les diffractogrammes réalisés à température ambiante sur des échantillons
traités en condition isotherme à différentes températures sont représentés fi-
gure 2.26(a).
Après transformation en condition isotherme aux températures comprises entre
800°C et 500°C, nous identifions uniquement les pics caractéristiques de la struc-
ture cc de la phase β et ceux de la structure hcp de la phase α. L’intensité des
pics de phase α augmente au détriment de celle des pics de phase β. Aux plus
basses températures, les pics sont moins bien définis et deviennent très larges. On
discerne tout de même, en plus des pics de phase β, les doublets de pics caracté-
ristiques de la structure orthorhombique α′′. Ceux-ci apparaissent à des positions
voisines de celle de la phase α observée aux températures supérieures. La posi-
tion des pics de la phase β évolue également avec la température de maintien
(phénomène bien visible sur le pic (200)β proche de 5,05°).

La fraction massique de phase transformée a également été caractérisée (courbe
« Isothermes » sur la figure 2.26(b)). Elle augmente entre 800°C et 550°C ce qui
est en accord avec les observations microstructurales (cf 2.3.1) et les évolutions
des diffractogrammes (augmentation de l’intensité des pics de phase α). Pour les
températures de maintien comprises entre 500°C et 400°C, le taux de phase est
sensiblement constant avant de décrôıtre à plus basse température.

Sur cette figure sont également représentées (i) la fraction massique de phase α
obtenue lors de sa dissolution au cours d’un chauffage lent (cf 2.2.2) et (ii) celle
calculée par le logiciel d’équilibre thermodynamique ThermoCalc en utilisant la
base de données de Saunders.
Entre Tβ et 550°C, le taux de phase obtenu en fin de transformation isotherme
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Fig. 2.26: Evolution (a) des diffractogrammes, (b) de la fraction massique de
phase transformée, (c) de la largeur à mi-hauteur du pic (200)β, (d) du para-
mètre de maille aβ et (e) des paramètres de maille des phases formées en fin
de transformations isothermes (tous les résultats ont été mesurés à température
ambiante après transformation)
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est systématiquement plus élevé que celui caractérisé au cours du chauffage lent.
Pour les températures inférieures à 550°C, les taux de phase au cours du chauffage
et en fin de transformation isotherme sont sensiblement les mêmes. La fraction
maximale de phase α formée pour cet alliage est donc voisine de 57%m.
Si on compare ces résultats à ceux obtenus par ThermoCalc, des écarts sont ob-
servés. ThermoCalc prédit une température de transus Tβ voisine de 823°C alors
que nous avons mesuré une valeur de 847°C pour notre alliage. Entre Tβ et 650°C,
le taux de phase mesuré est supérieur à celui calculé. Pour les températures infé-
rieures à 650°C, ThermoCalc prédit une augmentation continue du taux de phase.
Plusieurs raisons peuvent expliquer ces écarts : à basse température, les écarts
peuvent être associés à l’état hors équilibre des structures obtenues. Par ailleurs,
la base de données à ces faibles températures peut ne pas décrire correctement
l’équilibre thermodynamique notamment pour ces alliages très alliés.

Comme on peut le voir sur la figure 2.26(a), la forme des pics change, ils
deviennent très larges lorsque la température de transformation diminue. L’évo-
lution de FWHM du pic (200)β en fonction de la température de maintien (pic
proche de 5,05°) est présentée figure 2.26(c).
Après transformation aux températures supérieures à 700°C, FWHM est sensible-
ment constante et a une valeur faible, proche de celle d’une structure 100%β. La
matrice β résiduelle semble donc présenter une composition chimique homogène
en fin de transformation.
Entre 700°C et 500°C, FWHM augmente. Nous rappelons que ce domaine de
température est associé à la précipitation de la morphologie intragranulaire αWI .
Dans cette gamme de température, la fraction massique de phase α passe de
42%m à 700°C à 57%m à 500°C.
Pour les températures inférieures à 500°C, FWHM augmente très fortement, le
taux de phase transformée restant sensiblement constant. Pour ces températures,
le produit de transformation est essentiellement α′′ et la taille des précipités for-
més est extrêmement faible (longueurs submicrométriques, épaisseurs inférieures
à quelques dizaines de nanomètres) conduisant à des couloirs de matrice très
étroits.

L’évolution du paramètre de maille de la phase β est représentée figure 2.26(d).
Celui-ci diminue lorsque la température de maintien diminue de 800°C jusqu’à
500°C et augmente pour les températures inférieures. Cette évolution est proche
de celle présentée par Delannoy [95] pour l’alliage β-CEZ après transformation
isotherme depuis le domaine β.
Il apparâıt que la diminution continue de aβ entre 800°C et 500°C est associée à
l’augmentation du taux de phase α (ce dernier passe de 22%m à 800°C à 57%m
à 500°C).

Pour les températures de maintien inférieures à 500°C, le paramètre de maille aβ



80 Chapitre 2 : Etude expérimentale

est d’autant plus grand que la température est basse et est proche de celui d’une
matrice non transformée dont le paramètre de maille est voisin de 3,24Å.

Sur la figure 2.26(e) sont reportés les paramètres de maille a, b et c des phases
α′′ et α (obtenus à partir des équations (2.11) et (2.12)). Les symboles pleins
représentent ceux de la phase α′′ et les symboles vides ceux de la phase α.
Le paramètre aα diminue légèrement entre 800°C et 500°C avant d’augmenter
sensiblement à 475°C. cα diminue plus fortement dans cet intervalle de tempéra-
ture.
Concernant les paramètres de maille de la phase α′′ (T<450°C), aα′′ augmente
fortement entre 425°C et 300°C alors que bα′′ et cα′′ diminue avec la température
de maintien. Cette diminution est très marquée pour le paramètre b.
Nous pouvons noter que les paramètres de la structure orthorhombique évoluent
de manière à rejoindre ceux de la structure hexagonale à plus haute température.

2.3.3.2 Mesures de dureté

Des mesures de dureté ont été réalisées sur les structures obtenues en fin
de transformations isothermes. Les résultats sont présentés sur la figure 2.27 en
fonction de la température du maintien. La fraction massique de phases formées
est également reportée. Pour chaque échantillon, cinq mesures de dureté ont été
réalisées.

Après transformation à 800°C, aucun durcissement n’est observé par rapport à
une structure 100%β-métastable. C’est même une très faible diminution de dureté
qui peut être notée. En diminuant la température de transformation de 800°C à
375°C, la dureté des échantillons augmente. La courbe décrôıt légèrement pour
les températures inférieures mais la dureté reste élevée, proche de 500HV.
Entre 800°C et 550°C, l’augmentation de dureté est associée à l’augmentation du
taux de phases formées. En effet, dans les alliages de titane, le principal mode de
durcissement structural se fait par précipitation. Pour les températures inférieures
à 500°C, la dureté continue à augmenter alors que le taux de phases formées reste
sensiblement constant. Cette augmentation est liée à la réduction de la taille des
précipités comme on l’a vu au travers des microstructures présentées en 2.3.1.3.
Plus la microstructure présente des précipités de grande taille, plus la dureté est
faible et inversement. La diminution de la dureté aux températures inférieures à
375°C semble être associée à la diminution du taux de phases formées.
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Fig. 2.27: Mesures de dureté HV30 obtenues en fin de transformations isothermes
en fonction de la température du maintien. La fraction massique de phases formées
est également reportée

2.3.4 Conclusion partielle

Les transformations de phase se produisant au refroidissement depuis le do-
maine β ont été caractérisées pour l’alliage Ti-5553. Dans un premier temps, nous
avons étudié les cinétiques de précipitation par suivi de la variation de résistivité
électrique des échantillons au cours du traitement thermique conduisant à l’éta-
blissement des diagrammes TTT et TRC. Les résultats montrent que l’alliage
Ti-5553 possède une forte trempabilité. La présence d’une quantité importante
d’éléments d’alliage substitutionnels à diffusivité modérée rendent les cinétiques
de transformation relativement lentes, tant pour les cinétiques de transformation
au refroidissement que pour les cinétiques de dissolution des grains αP .

Le diagramme TTT est composé de quatre courbes en C. L’observation des
microstructures obtenues en fin de transformation montre des morphologies com-
munément observées dans les alliages de titane β-métastable pour chacune de ces
courbes, associées à différents mécanismes de transformation. Aux températures
supérieures à 750°C, les morphologies se formant par germination hétérogène aux
joints de grains β/β (αGB et αWGB) sont prépondérantes. Entre 700 et 500°C,
la morphologie formée sur des sites de germination intragranulaires (αWI) préci-
pite. Pour les plus basses températures, les précipités se forment là encore sur des
sites intragranulaires mais il y a peu de contraste chimique entre les différentes
phases. La taille des précipités (épaisseur, longueur) est d’autant plus faible que
la température de transformation est basse.
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Les transformations conduisant à une précipitation intragranulaire ont été ca-
ractérisées par DRX in situ à haute énergie. Nous avons choisi trois températures,
chacune caractérisant une des courbes en C du diagramme TTT pour la précipi-
tation intragranulaire.
Pour la transformation réalisée à haute température (610°C), la phase β se dé-
compose directement en un mélange β + α. Le suivi en continu de l’évolution
des paramètres de maille et de la largeur à mi-hauteur des pics de diffraction
montre une évolution de ces paramètres, pouvant être associée à une variation de
composition chimique des phases dès le début de la transformation. Ce point est
discuté plus avant au chapitre 2.5.
Dans le cas des transformations à plus basses températures (410°C et 325°C),
les diffractogrammes montrent la formation de la phase orthorhombique α′′. Une
étude sur ses caractéristiques structurales montre qu’elles sont proches de celles
d’une martensite α′′ formée sous contrainte. De plus, le degré d’orthorhombicité
de la maille (obtenu à partir des paramètres cristallins) évolue au cours du temps
et tend vers celui de la structure hexagonale de la phase α. Dans le cas du main-
tien à 325°C, nous n’avons pas pu mettre clairement en évidence la formation de
la phase ωiso par DRX in situ.

La dernière partie a concerné la caractérisation par DRX et par mesures de
dureté des structures obtenues en fin de transformation isotherme. Dans un pre-
mier temps, nous avons quantifié la fraction de phases formées en fonction de
la température du maintien isotherme. Celle-ci augmente lorsque la température
diminue avant de se stabiliser autour de 57%m pour les températures inférieures
à 550°C en accord avec les observations microstructurales. L’évolution des para-
mètres de maille montre que la structure orthorhombique de la phase α′′ formée
à basse température évolue vers la structure hexagonale de la phase α lorsque la
température du maintien augmente. Les duretés les plus élevées ont été obtenues
après des traitements isothermes à basses températures où la fraction de phases
formées est maximale (environ 57%m pour cet alliage) et où la microstructure est
composée de précipités très fins.

La connaissance du diagramme TTT expérimental et du taux de phases for-
mées d’équilibre nous a permis d’établir un jeu de données pour un modèle de
prédiction des cinétiques de transformation basé sur des lois globales de type
Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) (annexe B). Couplé à un code de
calcul par éléments finis, ce modèle métallurgique permet de prédire la proportion
de chaque morphologie en divers endroits d’une pièce massive type industrielle
lors d’un refroidissement depuis le domaine β.
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2.4 Transformations au revenu depuis un état

100%β-métastable

Comme nous l’avons mentionné dans le chapitre 1, ces alliages contenant de la
phase β métastable peuvent se décomposer au cours d’un revenu dans le domaine
biphasé α + β (figures 1.13 et 1.14). Dans cette partie, nous nous intéressons à
cette étape et plus particulièrement à la décomposition de la phase β-métastable
héritée d’un refroidissement rapide depuis la température de mise en solution
dans le domaine β (les résultats concernant les revenus après mise en solution
dans le domaine α + β sont présentés en annexe C).

Dans un premier temps, nous avons caractérisé l’état brut de trempe. Les
séquences de transformation ont ensuite été étudiées pour deux températures
de revenu (650°C et 325°C) après chauffage rapide jusqu’à la température de
revenu. La troisième partie est consacrée à l’influence de la vitesse de chauffage
utilisée pour atteindre la température de revenu sur la décomposition de la phase
β-métastable ainsi que sur les microstructurales finales obtenues.

2.4.1 Caractérisation de l’état 100%β-métastable

La figure 2.28(a) rappelle le traitement de mise en solution utilisé pour obte-
nir une structure 100%β. Le refroidissement rapide est réalisé par jets d’hélium
gazeux. La vitesse de refroidissement (figure 2.28(b)) est supérieure à 100°C/s au
début du refroidissement et diminue progressivement jusqu’à atteindre une valeur
de l’ordre de 10°C/s autour de 300°C.

La micrographie optique obtenue en fin de refroidissement (encart de la figure 2.28(c))
montre des grains β équiaxes dont la taille moyenne est de 350µm. La phase α ne
précipite pas au cours du refroidissement comme l’atteste le diffractogramme RX
de la structure trempée (figure 2.28(c)). En effet, celui-ci présente uniquement les
pics de la phase parente β. Son paramètre de maille s’élève à 3,2398±10−4Å.

Afin d’analyser plus finement la structure trempée, une lame mince a été
préparée pour l’observation au microscope électronique en transmission (MET).
En effet, dans la plupart des alliages de titane β-métastable, une trempe depuis le
domaine monophasé β conduit à la formation de la phase ω athermique (ωath) [37].
Cette phase, qui n’apparâıt pas sur le diffractogramme présenté figure 2.28(c), a
été mise en évidence par MET dans l’alliage Ti-5553 par différents auteurs [34,
35, 36, 79, 81, 96].
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Fig. 2.28: (a) Traitement thermique pour obtenir la structure « brute de
trempe ». (b) Vitesse de refroidissement mesurée depuis la température de mise
en solution jusqu’à température ambiante.(c) Diffractogramme RX de la structure
trempée ; encart : micrographie optique de cette structure

La figure 2.29(a) illustre un cliché de diffraction électronique réalisé en axe de
zone [110]β, axe le mieux adapté pour l’observation de la phase ω. Les taches les
plus intenses correspondent à la phase parente β. Des taches de diffraction supplé-
mentaires, plus ou moins intenses, sont également présentes. Certaines semblent
proches des positions théoriques des taches caractéristiques de la phase hexago-
nale ωath (figure 2.29(b) [97]). Selon cet axe de zone, seuls deux des quatre va-
riants de la phase ωath sont en position de diffraction et positionnés en 1

3
{114}β,

1
3
{222}β, 1

3
{112}β et 2

3
{112}β. En superposant les clichés expérimental et théo-

rique (figure 2.29(c)), les taches supposées de ωath ne sont pas situées exactement
aux positions attendues. De plus, des taches de diffraction supplémentaires ap-
paraissent au voisinage des taches de la phase β.

On ne peut donc pas considérer que ces taches sont caractéristiques de la phase
ωath. Ng et coll. ont très récemment mis en évidence la présence d’une phase
cubique à faces centrées (cfc) se formant au cours de l’élaboration des lames
minces par bombardement ionique dans des alliages β-métastable et β [98]. Les
auteurs ont montré qu’il existait une relation d’orientation entre cette phase et
la matrice β, telle que :

[111]cfc ‖ [110]β (2.13)

En étudiant attentivement le cliché de diffraction de la figure 2.29(a), toutes les
taches (autres que celles de β) ne présentent pas la même intensité. En reliant les
taches les plus intenses (figure 2.30(a)), on note la formation d’un hexagone centré
sur la tache principale, caractéristique des structures cubiques à faces centrées
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Fig. 2.29: (a) Cliché de diffraction électronique (MET) obtenu en axe de zone
[110]β de la structure brute de trempe ; (b) Cliché théorique d’une structure β +
ωath [97] ; (c) Superposition des clichés expérimental (taches vides) et théorique
(taches pleines)

lorsqu’elles sont observées dans un axe de zone de type [111]cfc. Toutes les autres
taches ne sont dues qu’au phénomène dit de la double diffraction qui apparâıt
pour des épaisseurs de lame importantes [99]. En effet, en reportant le centre de
l’hexagone sur toutes les autres taches de la phase β, on est capable de reproduire
exactement le cliché de diffraction expérimental (figure 2.30(b)).

La présence de ces taches est donc due à la préparation des lames minces par
bombardement ionique. De ce fait, une lame prélevée au sein du même échan-
tillon a été amincie par voie électrolytique et observée au MET par Nicolas Escalé
(CEMES, Toulouse). Le cliché de diffraction électronique obtenu est présenté fi-
gure 2.31 (axe de zone [110]β). Sur ce cliché, les taches associées à la phase cfc
ne sont plus observées. Néanmoins, la présence de trâınées diffuses sont présentes
entre les taches de β. Des clichés similaires ont été obtenus au sein d’un alliage
de la même famille par différents auteurs [34, 36]. En diminuant la température
de l’échantillon au cours des observations, Clément a montré qu’elles étaient ca-
ractéristiques de la phase hexagonale ωath présente en très faible quantité [77].
L’aspect diffus des taches est généralement relié à la taille extrêmement faible
des précipités [100, 101, 102] mais aussi aux champs de déformation associées au
caractère cohérent des interfaces β/ωath [103].
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Fig. 2.30: (a) Cliché de diffraction électronique de la figure 2.29(a) où les taches
les plus intenses forment un hexagone caractéristique d’une structure cfc observée
dans un axe de zone de type [111]cfc ; (b) Reproduction du cliché de diffraction
théorique en déplaçant le centre de l’hexagone de la figure (a) sur toutes les taches
de β (phénomène de double diffraction)

Fig. 2.31: Cliché de diffraction électronique obtenu en axe de zone [110]β de
la structure brute de trempe sur une lame préparée par voie électrolytique (N.
Escalé, CEMES)
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2.4.2 Revenus à 650°C et 325°C

La transformation au cours de l’étape de revenu à 650°C et à 325°C (fi-
gure 2.8(a)) a été étudiée après un chauffage rapide afin de limiter toute transfor-
mation pendant l’étape de chauffe. Ces résultats sont comparés à ceux obtenus
au cours des maintiens isothermes directement après la mise en solution (cf 2.3)
afin de comprendre l’influence du passage par la température ambiante sur les
transformations de phase.

2.4.2.1 Evolution de la résistivité et microstructures associées

Pour ces essais, la vitesse de chauffage appliquée pour atteindre la température
de revenu est de 10°C/s. Le premier échantillon a été maintenu à 650°C pendant
2h et le second a été maintenu à 325°C pendant 14h.

L’évolution de la résistivité électrique au cours de l’étape de chauffe pour les
deux traitements est présentée figure 2.32. Dans les deux cas, une diminution
de la résistivité électrique est tout d’abord observée lorsque la température aug-
mente. Ce comportement est plutôt atypique étant donné que la majorité des
alliages métalliques présente une augmentation de leur résistivité électrique avec
la température due aux fortes interactions existant entre phonons et électrons de
conduction à haute température. Il est appelé effet NTD (« Negative Tempera-
ture Dependence ») et a été attribué à la présence de la phase hexagonale ωath
dans la matrice β [104, 105, 106]. La diminution observée au cours du chauffage
est expliquée par une réversion de ωath en β [39, 107]. Le changement de pente
observé vers 450°C sur la figure 2.32 peut être expliqué par la disparition complète
de ωath. Pour les deux températures, une augmentation de résistivité électrique
se produit au cours du maintien isotherme.

Les figures 2.33(a) et (b) rapportent les variations relatives de résistivité électrique
au cours des maintiens isothermes à 650°C et 325°C respectivement. Sur ces fi-
gures sont également reportés les résultats obtenus en condition directe (cf 2.3).
La valeur de référence ρ0 a été prise en début de maintien isotherme avant trans-
formation et l’origine des temps correspond soit au début du traitement thermique
(pour les revenus), soit à la fin de la mise en solution (pour les traitements en
condition directe).
Dans tous les cas, la résistivité électrique augmente au cours du maintien iso-
therme, la courbe présentant une allure sigmöıdale. Comme précédemment, la
cinétique de transformation à 325°C est beaucoup plus lente que celle observée
à 650°C. En comparant maintenant les conditions de traitement, il apparâıt que,
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Fig. 2.32: Evolution de la résistivité électrique au chauffage (vitesse : 10°C/s)
pour deux échantillons traités à 325°C et 650°C à partir d’une structure 100%β-
métastable

pour les deux températures, la cinétique de transformation débute plus tôt pour
un traitement de revenu. Les temps de fin de transformation sont sensiblement
les mêmes.

Afin de comprendre ces différences de cinétique, nous avons tout d’abord
analysé les microstructures obtenues en fin de transformation pour les différentes
conditions de traitement thermique.

Pour la température de transformation de 650°C (figure 2.34), les micrographies
optiques réalisées à faible grossissement (figures supérieures) montrent que dans
les deux cas (« revenu » et « direct »), la précipitation intergranulaire se produit
sur certains ex-joints de grain β/β. Dans le cas du traitement de revenu, la pré-
sence de contraste entre les différents grains β mais également au sein d’un même
grain semble indiquer une hétérogénéité de la précipitation. Ce contraste n’est
pas observé en condition directe. Les deux micrographies inférieures réalisées à
plus fort grossissement valident cette affirmation. En effet, alors qu’en condition
directe la densité et la taille des précipités intragranulaires sont homogènes dans
l’échantillon, le traitement de revenu fait apparâıtre des zones circulaires où la
précipitation y est plus fine. Des boucles de dislocation seraient à l’origine de
ces motifs jouant le rôle de site de germination hétérogène pour les précipités
α [77]. Ces motifs n’étant pas observés en condition directe à 650°C, on peut
légitimement supposer que la trempe jusqu’à température ambiante depuis la
mise en solution est responsable de l’apparition des boucles de dislocation [108].
Cette précipitation intervient en premier lieu comme on l’a vu lors du traite-
ment isotherme à 400°C (figure 2.17(a)). Ceci permet d’expliquer le début de
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Fig. 2.33: Comparaison de la variation de résistivité électrique des échantillons
au cours du maintien isotherme à (a) 650°C et (b) 325°C entre un traitement de
revenu et un traitement en condition directe

transformation avancé et l’accélération de la cinétique à 650°C.

Les microstructures obtenues suite aux maintiens à 325°C sont présentées fi-
gure 2.35. Dans les deux cas, les précipités sont très difficilement discernables
par MEB. Néanmoins, on observe pour le traitement en condition directe, des
petits précipités arrangés sous forme de triangles selon le plan de coupe. Pour le
traitement de revenu, ces précipités ne sont pas visibles.

Afin d’étudier plus avant les cinétiques de transformation de phase se produi-
sant au cours des deux revenus présentés ci-dessus, des traitements thermiques
similaires ont été réalisées sur la ligne à haute énergie ID15B de l’ESRF.

2.4.2.2 Caractérisation des phases par DRX in situ

L’étape de mise en solution a été réalisée au sein du DCR sous vide secondaire
afin de limiter l’oxydation des échantillons. Seule l’étape de revenu de la structure
100%β-métastable obtenue est étudiée par DRX in situ pour des températures
de 675°C et 325°C. Le dispositif expérimental (figure 2.2) a permis d’appliquer
une vitesse de chauffage maximale de 5°C/s.

La figure 2.36(a) représente l’évolution d’une partie des diffractogrammes col-
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Fig. 2.34: Micrographies optiques et MEB (BSE) des échantillons ayant subi un
traitement de revenu (vitesse de chauffage : 10°C/s) ou un traitement en condition
directe de deux heures à 650°C
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Fig. 2.35: Micrographies MEB (SE) des échantillons ayant subi un traitement
de revenu (vitesse de chauffage : 10°C/s) ou un traitement en condition directe à
325°C
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Fig. 2.36: (a) Superposition des diffractogrammes obtenus au cours du revenu à
675°C (le pic (200)β est tronqué) ; (b) Evolution de la fraction massique de phase
α formée au cours du revenu à 675°C

lectés au cours du revenu à 675°C. Sur cette représentation, le pic (200)β est
tronqué.
Des pics supplémentaires à ceux de la phase β apparaissent dès le début du main-
tien isotherme à 675°C. Ils sont caractéristiques de la phase hexagonale α (trois
minutes ont été nécessaires pour atteindre la température de revenu, aucune phase
n’est apparue au cours de cette étape de chauffe). L’augmentation de l’intensité
de ces pics au cours du maintien suggère une augmentation de la fraction mas-
sique de cette phase. Ceci est confirmé par l’analyse quantitative réalisée à partir
de la méthode Rietveld où la fraction massique de phase α formée atteint 43%m
en fin de transformation (figure 2.36(b)). La séquence de précipitation pour un
revenu à 675°C est donc :

β + ωath → β + α

Au cours du revenu à 325°C, des pics apparaissent après 25min de maintien aux
positions angulaires 5,7° et 6,7° (figure 2.37(a)). Leur faible intensité rend difficile
une analyse quantitative, néanmoins ils sont caractéristiques d’une phase hexago-
nale simple qui n’est autre que la phase ω isotherme (ωiso). Un pic supplémentaire
est observé à la position 2θ = 4, 2° apparaissant en même temps que les raies de
la phase ωiso (figure 2.37(b)). Il est caractéristique d’une structure cubique à faces
centrées que l’on a nommé β2. Cette phase a déjà été mise en évidence dans l’al-
liage Ti17. Elle est apparue lors de la décomposition de la phase β-métastable au
cours d’un chauffage lent entre 280°C et 420°C [57]. Après une heure de maintien
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Fig. 2.37: (a) Superposition des diffractogrammes obtenus au cours du revenu à
325°C (les pics de phase β sont tronqués) ; (b) Même représentation que (a) sur
l’intervalle angulaire [3,5°-5°] ; (c) Evolution de la fraction massique de phase α′′

formée au cours du revenu à 325°C

à 325°C, de nouveaux pics apparaissent et leur intensité crôıt jusqu’à t=500min.
L’ensemble de ces pics a été associé à la formation de la structure orthorhombique
α′′. L’évolution de la fraction massique de phase α′′ formée au cours du temps
est présentée sur la figure 2.37(c). En fin de maintien, elle atteint environ 46%m.
Il est difficile d’affirmer qu’en fin de transformation, la phase ωiso est toujours
présente. Le pic de β2 est quant à lui toujours observé.

La séquence de précipitation au cours d’un traitement de revenu à 325°C d’une
structure 100%β-métastable peut donc être décrite de la façon suivante :

β + ωath → β + ωiso + β2 → β + (ωiso?) + β2 + α′′

L’observation d’une cinétique de transformation plus rapide au cours du traite-
ment de revenu (figure 2.33(b)) est directement associée à cette séquence. En
effet, plusieurs études ont mis en avant le rôle précurseur des précipités ωiso sur
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Fig. 2.38: Variation relative des paramètres de maille de β et des phases formées
(α ou α′′) au cours des revenus à 675°C (a) et 325°C (b). La fraction massique
des phases α et α′′ est également reportée

la précipitation de la phase α 8 (cf 1.2.2.3). Le grand nombre de particules ωiso
conduit à une densité élevée de précipités α′′ dont la taille reste faible ce qui
explique la difficulté de les mettre en évidence par microscopie électronique à
balayage.

L’évolution de la variation relative des paramètres de maille des différentes
phases au cours des revenus à 675°C et 325°C est illustrée figures 2.38(a) et (b)
respectivement. La fraction massique de phases formées est également reportée9.
Pour le revenu à 675°C, le paramètre de maille de la phase parente diminue
dès le début de la transformation et reste constant lorsque la transformation est
terminée. Les paramètres de la phase α présente une diminution jusqu’à 20mn de
traitement (plus marquée pour cα) avant de se stabiliser pour les temps supérieurs.
A 325°C, la matrice β voit son paramètre diminuer au cours du temps mais la
diminution ne se produit pas dès le début de la transformation. Concernant les
phases transformées, le paramètre aα′′ diminue au cours de la transformation alors
que bα′′ et cα′′ augmentent.
Ces évolutions sont semblables à celles observées pour des températures similaires
au cours de traitements isothermes en condition directe (cf 2.3.2.2).

8On rappelle que la phase α′′ que l’on observe clairement sur les diffractogrammes RX a
rarement été mise en évidence au cours du revenu dans la littérature

9La quantité de phases ωiso et β2 n’est pas prise en compte du fait de la faible intensité des
pics de diffraction
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Cette observation est également valable si on trace la variation relative du pa-
ramètre aβ et l’évolution de la largeur à mi-hauteur du pic (200)β en fonction
du taux d’avancement de transformation pour les deux températures de revenu
(figure 2.39).
Dans le cas du revenu à 675°C, δaβ diminue dès le début de transformation. L’am-
plitude maximale de variation est relativement faible (-0,37%) et inférieure à celle
obtenue au cours d’un traitement isotherme à 610°C (>-0,6%, figure 2.22(d)). Ceci
est relié au fait qu’en fin de transformation à cette température, la quantité de
phase α formée est plus faible qu’à 610°C. Une faible variation de FWHM est
observée pour le revenu à 675°C avec une augmentation jusqu’à 70% d’avance-
ment de transformation suivie d’une diminution. La largeur du pic (200)β en fin
de transformation est équivalente à celle obtenue pour la structure monophasée
β.
Au cours du revenu à 325°C, δaβ reste sensiblement constante jusqu’à 60% d’avan-
cement de transformation avant d’observer une chute pour des taux supérieurs.
Par ailleurs, la largeur à mi-hauteur du pic (200)β augmente fortement tout au
long de la transformation. Un changement de pente sur la courbe est toutefois
observé à partir d’un taux d’avancement de 70%. Comme dans le cas des transfor-
mations en condition directe, le pic (200)β présente une dissymétrie vers les angles
2θ les plus élevés. Localisée dans le pied du pic en début de transformation, elle
n’influence pas la mesure de FWHM. Pour des taux d’avancement importants,
l’intensité du pic diminue fortement, la dissymétrie est prise en compte dans la
mesure de FWHM conduisant à cette augmentation abrupte.

2.4.3 Influence de la vitesse de chauffage

Dans la partie précédente, nous avons utilisé une vitesse de chauffage rapide
pour atteindre les températures de revenu afin d’éviter toute transformation au
cours de l’étape de chauffe. Les changements de phase au cours des maintiens
isothermes ont ainsi pu être comparés à ceux mis en évidence dans le cas de
traitements en condition directe (maintiens directement après la mise en solution
dans le domaine β). Dans cette partie, nous allons étudier l’influence de la vitesse
de chauffage sur la décomposition de la phase β métastable au revenu.

2.4.3.1 Evolution de la résistivité électrique et microstructures asso-
ciées

La figure 2.40(a) illustre les différents traitements thermiques effectués. Trois
vitesses de chauffage ont été appliquées : 0,1°C/s, 1°C/s et 10°C/s (les résultats
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Fig. 2.39: Variation relative du paramètre de maille aβ et évolution de FWHM
du pic (200)β en fonction du taux d’avancement de la transformation au cours
des revenus à 325°C et 675°C

pour cette dernière vitesse ont été présentés dans la partie précédente et sont
reportés ici). L’étape de chauffe est suivie d’un maintien isotherme de 2h à 650°C.

La figure 2.40(b) représente la variation relative de résistivité électrique en fonc-
tion du temps pour les trois conditions de revenu. Les croix indiquent l’instant
où la température atteint la valeur de 650°C. Dans tous les cas, une diminution
de la résistivité électrique est tout d’abord observée lorsque la température aug-
mente. Contrairement au traitement utilisant une vitesse de chauffage rapide où
l’augmentation de résistivité électrique ne se produit qu’au cours du maintien à
650°C, des variations importantes sont observées pendant l’étape de chauffe pour
les deux autres traitements. En utilisant une vitesse de 1°C/s, l’échantillon voit
sa résistivité électrique augmenter au cours du chauffage (à partir de t=460s).
Cette augmentation se poursuit dans les premiers instants du maintien isotherme
avant de se stabiliser. Dans le cas de la vitesse de 0,1°C/s, des variations plus im-
portantes pendant l’étape de chauffe sont observées alors que la résistivité reste
sensiblement constante au cours du maintien (nous avons volontairement tron-
qué cette étape sur la figure)10. Pendant l’étape de chauffe, la courbe présente
des changements de pente marqués à t=3400s, 4000s et 4700s.

10Il est à noter que le plateau observé entre t=1000s et t=1500s est dû à un mauvais contrôle
des coefficients PID. Entre 0s et 1000s, l’échantillon a été chauffé à 0,2°C/s en moyenne (de 20°C
jusqu’à 170°C). Le four a ensuite maintenu le système à 170°C pendant 500s afin de rejoindre
la température de consigne. La vitesse de chauffage entre 170°C et 650°C (t>1500s) correspond
bien à la vitesse de consigne (0,1°C/s)
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Fig. 2.40: (a) Illustration des traitements thermiques réalisés ; (b) Variation rela-
tive de résistivité électrique en fonction du temps pour les trois vitesses de chauf-
fage (les croix représentent l’instant où la température de revenu est atteinte) ;
(c) Même représentation mais en fonction de la température

La figure 2.40(c) permet de corréler les changements de pente observés pendant
les étapes de chauffe à la température. Quelle que soit la vitesse de chauffage,
un premier changement de pente est observé autour de 130°C. Ce changement de
pente a été associé au début de réversion de ωath en β. Aux températures plus
élevées, des différences apparaissent. Nous rappelons que pour la vitesse de 10°C/s
aucune précipitation n’a été mise en évidence au cours du chauffage (cf 2.4.2.2).
Pour la vitesse de 1°C/s, une augmentation de résistivité électrique se produit à
partir de 480°C environ et se poursuit pendant le maintien isotherme à 650°C.
Pour la vitesse de 0,1°C/s, l’augmentation de résistivité électrique a lieu entre
350°C et 500°C. Une inflexion de la courbe est observée à 430°C. Au-delà de
500°C, la résistivité diminue jusqu’à la température de revenu.

Des observations microstructurales ont été réalisées à la fin de chaque traite-
ment. Les micrographies MEB sont présentées figure 2.41. Les grains α formés
pour les trois vitesses de chauffage (en contraste sombre sur les micrographies)
présentent de grandes différences en terme de taille et de morphologies. La densité
de précipitation est également fortement dépendante de la vitesse de chauffage.

Comme nous l’avons vu dans la partie précédente, une vitesse de chauffage de
10°C/s mène à une microstructure relativement grossière. Les grains α ont une
longueur moyenne de l’ordre de 6µm et une épaisseur de 600nm. La densité de
précipités y est faible laissant de grandes zones de phase β sans précipités. La
précipitation s’effectue en premier lieu sur des défauts issus de la trempe tels que
des boucles de dislocations.
Lorsque la vitesse de chauffage diminue, la microstructure devient de plus en
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Fig. 2.41: Micrographies MEB réalisées à la suite des traitements de revenu de
la figure 2.40(a)

plus fine et la densité de précipitation augmente. Pour la vitesse la plus lente, les
précipités sont distribués de façon homogène dans le grain β. Ceux-ci présentent
une morphologie quasi nodulaire avec une longueur moyenne de l’ordre de 320nm
et une épaisseur moyenne de 100nm.

Une vitesse de chauffage intermédiaire (1°C/s) conduit à des précipités de lon-
gueur moyenne 700nm et d’épaisseur moyenne 90nm (figure 2.41). Ceux-ci pré-
sentent un arrangement sous forme de triangles sur le plan de coupe. De plus,
la morphologie n’est pas homogène au sein d’un grain β comme le montrent les
micrographies présentées figure 2.42. La micrographie optique (MO) présente de
forts contrastes entre le centre des grains β et au voisinage des joints de grains.
On note également la précipitation de phase α sur certains joints de grains β/β.
Les contrastes observés sont clairement associés à un gradient de densité de pré-
cipitation et de taille de précipités lorsqu’on observe la microstructure à plus
fort grossissement (MEB1). Au voisinage du joint de grains β/β, les précipités
α formés présentent des tailles plus importantes qu’au centre des grains. Ces
différences sont bien mises en évidence sur les micrographies MEB2 et MEB3
montrant les microstructures obtenues proches d’un joint triple et à l’intérieur
d’un grain respectivement. On peut également noter sur la micrographie MEB1
des précipités de phase α formés sur des défauts linéaires voire des boucles de
dislocations au voisinage du joint de grain.

Pour cette vitesse de chauffage, l’échantillon présente une augmentation de sa
résistivité électrique dès l’étape de chauffe (figure 2.40(b)). Afin d’avoir un aperçu
de la microstructure au début du maintien isotherme à 650°C, un essai a été réalisé
dans les mêmes conditions et l’échantillon a été trempé dès que la température
de revenu a été atteinte (figure 2.43). La micrographie optique (gauche) met
clairement en évidence de forts contrastes. Une précipitation extrêmement fine et
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Fig. 2.42: Micrographies optique et MEB réalisées à la suite du revenu de 2h à
650°C après chauffage à 1°C/s
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Fig. 2.43: Micrographies optique (gauche) et MEB (droite) réalisées après chauf-
fage à 1°C/s jusqu’à 650°C directement suivi d’une trempe

dense est observée au centre des grains β les plus gros ainsi que sur certains ex-
joints de grains β/β et sur des défauts présents dans la matrice. Au voisinage des
joints de grain, une zone quasiment dénuée de toute précipitation est observée.
Cette hétérogénéité a déjà été mise en évidence par différents auteurs [28, 46, 77,
109, 110]. Elle a été attribuée à la distribution de lacunes dans le grain. En effet,
au cours de la trempe depuis la mise en solution, les lacunes présentes au coeur
des grains se retrouvent piégées car elles n’ont pas le temps d’atteindre un puits de
lacunes. Celles présentes au voisinage d’un puits (un joint de grain par exemple)
sont capables de se recombiner créant une zone où la fraction de lacunes est
moindre. Sachant que la présence de lacunes conduit à accélérer les cinétiques de
précipitation [111, 112], le coeur des gros grains β présente une précipitation très
dense et homogène alors qu’au voisinage du puits (joint de grain), la précipitation
est limitée voire inexistante. Cette hypothèse est également appuyée par le fait que
le coeur des grains β les plus petits n’est pas transformé. Au cours du chauffage,
la précipitation au centre des grains se produit, avec des précipités de faible taille.
Les précipités formés par la suite à 650°C aux joints des grains bénéficieront d’une
force motrice plus faible, leur densité sera plus faible et leur taille plus importante.

2.4.3.2 Caractérisation des phases par DRX in situ

Les évolutions de résistivité électrique montrent que, pour une même tempé-
rature de revenu, les changements de phase se produisant au cours de l’étape de
chauffe jouent un rôle fondamental sur les microstructures finales. La décomposi-
tion de la phase β-métastable au chauffage a été analysée par DRX in situ à haute
énergie. Nous présentons les résultats obtenus pour des vitesses de chauffage de
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0,05°C/s et 0,5°C/s jusqu’à 650°C et pendant un maintien de deux heures à cette
température11. Les résultats sont présentés figures 2.44 et 2.45 respectivement.
Les évolutions des diffractogrammes au cours des traitements thermiques sont
présentées figures (a). Pour une meilleure visualisation des nouveaux pics formés,
les pics de phase β (positionnés à 3,6°, 5,05°et 6,2°) sont tronqués.

Pendant le chauffage à 0,05°C/s (figure 2.44(a)), les premiers pics apparus sont
ceux de la phase ωiso à partir de 270°C et de β2 à partir de 310°C. Ces pics ne sont
plus détectés pour des températures supérieures à 410°C. Le domaine d’existence
de la phase ωiso est en bon accord avec les résultats obtenus sur d’autres alliages
de titane β-métastable tels que le Ti-LCB [44], le β-CEZ [83] ou le Ti17 [57].
A partir de 380°C, les pics caractéristiques de la structure orthorhombique α′′

apparaissent et leur intensité crôıt avec la température. Entre 500 et 600°C, les
doublets de pics caractéristiques de cette structure ne sont plus distingués et des
pics très larges sont observés. La transition α′′ → α se produit donc dans cet
intervalle de température. Pour les températures supérieures à 600°C, seuls les
pics des phases β et α sont observés. La largeur des pics de phase α diminue
entre 600°C et 650°C et ils ne présentent pratiquement plus d’évolution au cours
du maintien isotherme. La séquence de précipitation pour la vitesse de 0,05°C/s
peut être décrite par :

β + ωath → β + ωiso + β2 → β + ωiso + β2 + α′′ → β + α′′ → β + α′′ + α→ β + α

L’évolution de la fraction massique des phases α′′ et α en fonction du temps est
portée figure 2.44(b). La température de l’échantillon est également donnée. Pour
cette vitesse de chauffage, les transformations de phase se produisent principale-
ment au cours de l’étape de chauffe comme le laissait supposer les variations de
résistivité électrique pour un chauffage lent (figure 2.40).
Il est intéressant de signaler l’évolution continue de la position des pics de phase
α′′ vers la position finale des pics de phase α lorsque la température augmente
(figure 2.44(a)). Ceci est également illustré figure 2.44(c), qui représente l’évolu-
tion des paramètres de maille des phases α′′ et α (on considère la phase α comme
une structure orthorhombique avec bα =

√
3.aα). Les paramètres cristallins de

la phase α′′ évoluent de façon continue vers ceux de la phase α à plus haute
température. Ces résultats rejoignent les évolutions mentionnées pour un trai-
tement isotherme à 410°C (cf 2.3.2.2) et semblent indiquer qu’il y ait bien une
évolution de la structure orthorhombique vers la structure hexagonale plutôt que
dissolution de α′′ et précipitation de phase α.

Les mêmes représentations sont illustrées figure 2.45 pour la vitesse de chauffage

11La mise en évidence des pics de phases formées pour les vitesses de 0,1°C/s et 1°C/s est
assez délicate. Le choix de vitesses plus faibles permet d’analyser plus aisément et plus finement
les diffractogrammes
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Fig. 2.44: (a) Superposition des diffractogrammes obtenus au cours du revenu à
650°C en utilisant une vitesse de chauffage de 0,05°C/s (les pics de phase β sont
tronqués) ; (b) Evolution de la fraction massique des phases formées au cours du
traitement (la température de l’échantillon est également reportée) ; (c) Evolution
des paramètres de maille des phases formées
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Fig. 2.45: Représentations identiques à celles de la figure 2.44 pour une vitesse
de chauffage de 0,5°C/s
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de 0,5°C/s. Au cours de l’étape de chauffe, les premiers pics apparus (figure (a))
sont encore ceux de la phase ωiso à partir de 355°C et de β2 à partir de 385°C.
Cependant, leur mise en évidence a été rendue difficile par leur très faible inten-
sité dénotant une faible fraction massique. Ces pics ne sont plus détectés pour
des températures supérieures à 420°C. La phase α′′ apparâıt vers 415°C et l’in-
tensité de ses pics augmente avec la température. A 600°C, des pics très larges
sont observés. Lorsque la température atteint 650°C, seuls les pics des phases
β et α sont détectés. Au cours du maintien isotherme, l’intensité de ces der-
niers augmente indiquant que la transformation se poursuit à 650°C. Ceci est
validé par la figure 2.45(b) montrant que la fraction massique de phases formées
augmente encore en début de maintien et y atteint la valeur maximale. Cette
évolution explique l’augmentation de résistivité électrique pendant la chauffe et
qui se poursuit à 650°C (figure 2.40) pour la vitesse intermédiaire de 1°C/s. Les
paramètres de maille des phases α′′ et α présentent des évolutions identiques à
celles présentées précédemment. Néanmoins, la phase α′′ se formant à des tem-
pératures supérieures, les paramètres cristallins en début de transformation sont
plus proches de ceux de la phase α.

La séquence de précipitation pour cette vitesse est identique à celle présentée
pour la vitesse de 0,05°C/s. Néanmoins, les températures de début de transfor-
mation sont plus élevées et une vitesse de 0,5°C/s semble être une vitesse limite
pour la précipitation des phases ωiso et β2. D’autres vitesses de chauffage ont été
testées ce qui nous a permis de tracer une partie du diagramme TCC (Transforma-
tion Continue au Chauffage) de l’alliage Ti-5553 au revenu depuis une structure
100%β-métastable. Celui-ci est présenté figure 2.46.
D’après ce diagramme, la séquence de précipitation varie selon la vitesse de chauf-
fage utilisée.

– Pour les vitesses inférieures à 0,6°C/s, elle est décrite par :

β+ωath → β+ωiso+β2 → β+ωiso+β2 +α′′ → β+α′′ → β+α′′+α→ β+α

– Entre 0,6°C/s et 1,4°C/s, la formation des phases métastables ωiso et β2 est
évitée conduisant à la séquence suivante :

β + ωath → β + α′′ → β + α′′ + α→ β + α

– Pour les vitesses supérieures à 1,4°C/s, le domaine de précipitation de la
phase α′′ est évitée. La séquence de précipitation est directement :

β + ωath → β + α

2.4.3.3 Influence de la métastabilité de la phase β

Les traitements de revenu directement depuis un état 100%β-métastable sont
rarement utilisés pour les applications aéronautiques [9]. Une étape intermédiaire
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Fig. 2.46: Diagramme TCC de l’alliage Ti-5553 au revenu depuis une structure
100%β-métastable

de mise en solution dans le domaine biphasé α + β proche de Tβ est souvent
réalisée permettant de précipiter une certaine quantité de phase α dite primaire
(figure 1.13, étape IVa). Comme les éléments d’alliage partitionnent entre αP
et β, la phase β refroidie rapidement à la suite de cette mise en solution aura
une composition chimique différente de celle de l’alliage : elle est enrichie en
éléments β-gènes et appauvrie en éléments α-gènes. La décomposition de la phase
β-métastable au revenu peut être influencée par ce chemin thermique.

Dans cette partie, nous analysons l’influence de la composition chimique de
la phase β métastable sur un traitement de revenu particulier (l’ensemble des
résultats au revenu depuis un état α + β-métastable est présenté en annexe C).
Un échantillon à l’état de réception (microstructure bimodale, figure 2.5) a été
mis en solution à 800°C pendant 30min suivi d’un refroidissement rapide jusqu’à
température ambiante. Au cours de cette étape, la phase αs est dissoute et 15%m
de nodules αP sont retenus. Un traitement de revenu à 600°C a ensuite été réalisé
en appliquant une vitesse de chauffage de 0,1°C/s.

La figure 2.47(a) compare les évolutions de résistivité électrique au chauffage
(0,1°C/s) à partir des deux différents états β-métastable (100%β-métastable et
15%α + 85%β-métastable). Dès le début du chauffage, la résistivité électrique
diminue dans les deux cas. Un changement de pente au cours de la diminution
(autour de 150°C) est systématiquement observé. Pour l’état α + β-métastable,
l’augmentation de la résistivité électrique intervient à partir de 450°C (350°C
pour l’état 100%β-métastable) et se poursuit jusqu’à la température de revenu.
Pendant le maintien isotherme à 600°C, une légère diminution de la résistivité
électrique est observée.
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Fig. 2.47: (a) Variation relative de résistivité électrique au chauffage à 0,1°C/s
pour les deux états β-métastable ; (b) Superposition d’une partie des diffracto-
grammes collectés au cours du revenu à 610°C à partir d’un état α+β-métastable
en utilisant une vitesse de chauffage d’environ 0,14°C/s

Des expériences de DRX in situ ont été réalisées en appliquant le même chemin
thermique. L’évolution des diffractogrammes est illustrée figure 2.47(b). Entre
la température ambiante et 455°C, les pics de phase β (autour de 5°) et de la
phase αP (4,75° et 5,55°) conservent la même intensité, mais leur position change
due à l’augmentation de température. Aucune transformation de phase n’est dé-
tectée par DRX. Pour les températures supérieures à 455°C, des épaulements
apparaissent côté droit du pic (102)α (position angulaire 4,75°) et côtés gauche et
droit du pic (110)α (2θ=5,55°), mettant en évidence un changement de phase (un
zoom sur ces pics particuliers est présenté figures C.4(c) et (d) de l’annexe C).
Cette nouvelle phase est identifiée comme la structure orthorhombique α′′. A plus
haute température, ces épaulements deviennent plus proéminents et dans le même
temps, l’intensité des pics de phase α augmente. A 600°C, les pics α′′ ne peuvent
plus être distingués menant à une structure composée exclusivement des phases α
et β. Au cours du maintien à 610°C, l’intensité des pics α augmente légèrement.
La séquence de transformation est décrite par :

β + αP + ωath → β + αP + α′′ → β + αP + αs

La décomposition de la phase β-métastable est similaire à celle observée à partir
d’un état 100%β-métastable chauffé à 1°C/s. Ainsi, l’augmentation de la quantité
d’éléments β-gènes de la matrice peut retarder voire supprimer la formation de
ωiso.
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2μm

Fig. 2.48: Micrographie MEB de la structure obtenue après revenu de 2h à 600°C
à partir d’un état α+β-métastable en utilisant une vitesse de chauffage de 0,1°C/s

La figure 2.48 illustre la microstructure obtenue en fin de traitement. Les grains
de phase αP n’ont pas été modifiés, mais nous pouvons observer une grande
densité de précipités αs qui se sont formés entre ces grains αP ; leur morphologie
est de type aciculaire, leur épaisseur très fine, les précipités se présentant suivant
des arrangements auto-organisés. La morphologie de la phase αs ressemble sans
conteste à celle observée dans le cas d’un revenu de la structure 100%β-métastable
à une vitesse environ égale à 1°C/s.

2.4.4 Conclusion partielle

Dans cette partie, nous nous sommes attachés à étudier la décomposition de
la phase β métastable pour diverses conditions de revenu. La présence de phase
hexagonale ωath en très faible quantité à l’état brut de trempe a pu être mis en
évidence par diffraction des électrons. Cette présence est appuyée par le fait que
les échantillons subissant un traitement de revenu voient leur résistivité électrique
diminuer avec l’augmentation de température.

Des revenus à 650°C et 325°C ont été réalisés pour évaluer l’influence du pas-
sage par la température ambiante par rapport à un traitement où les échantillons
sont amenés directement à la température de maintien après la mise en solution.
Une vitesse de chauffage suffisamment rapide est utilisée afin d’éviter toute pré-
cipitation au cours de l’étape de chauffe.
Pour les traitements de revenu, les cinétiques de précipitation sont plus rapides
comparées à un traitement direct. A 650°C, cette accélération est justifiée par la
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précipitation de la phase α en premier lieu sur des défauts formés au cours de la
trempe (boucles de dislocations par exemple) devenant des sites de germination
hétérogène. Cette précipitation n’est pas mise en évidence en condition directe.
Pour les traitements à 325°C, le passage par la température ambiante favorise la
formation de phases métastables. En effet, les résultats de DRX in situ montrent
la formation des phases ωiso (hexagonale simple) et β2 (cubique à faces centrées)
avant l’apparition de la structure orthorhombique α′′. En condition directe, la
phase ωiso n’a pas pu être clairement mise en évidence à partir des diffracto-
grammes. De nombreux auteurs ont montré que les précipités ωiso jouent le rôle
de sites de germination hétérogène pour la précipitation ultérieure (α′′ dans notre
cas) pouvant expliquer l’accélération des cinétiques au cours du revenu. Enfin, le
rôle des lacunes est également à considérer.
Au travers des évolutions des paramètres de maille des différentes phases au cours
des traitements thermiques, les mécanismes de formation des phases α et α′′ ne
semblent pas être fondamentalement modifiés par le passage par la température
ambiante.

Des vitesses de chauffage rapides ne sont applicables qu’à des échantillons
de petites dimensions. Les pièces massives peuvent présenter des gradients ther-
miques dans l’épaisseur conduisant à des vitesses de chauffage différentes en divers
endroits de la pièce. L’influence de ce paramètre du traitement thermique a donc
été étudié dans un second temps.
Selon la vitesse utilisée, des changements de phase peuvent se produire au cours
de l’étape de chauffe. Si la vitesse est faible (inférieure à 0,6°C/s), les phases
métastables ωiso et α′′ se forment avant l’observation de la structure hexagonale
α. La structure cfc β2 a également été observée et semble être associée à la pré-
cipitation d’ωiso. Pour des vitesses de chauffage intermédiaires, les phases ωiso et
β2 n’apparaissent plus, α′′ est la première phase qui précipite avant α. Pour des
vitesses de chauffage rapides, la phase β métastable se décompose directement en
β + α.
A partir de l’évolution des paramètres de maille, il apparâıt que la structure
orthorhombique α′′ évolue systématiquement vers la structure hexagonale de la
phase α lorsque la température augmente ou lorsque les temps de maintien iso-
therme sont suffisamment longs.
Enfin, le domaine de formation de ωiso et α′′ dépend également de la composition
chimique de la phase β métastable. Pour un état enrichi en éléments β-gènes
(obtenu après mise en solution dans le domaine biphasé α + β), la formation de
ωiso (et β2) est supprimée pour une vitesse de 0,1°C/s.

Les microstructures obtenues en fin de transformation sont fortement dépen-
dantes de la séquence de précipitation. En effet, la morphologie des précipités
α est directement associée à la formation ou non des différentes phases méta-
stables mentionnées ci-dessus. La formation de ωiso mène à une distribution très
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fine et homogène de précipités α. Lorsque α′′ se forme directement à partir de β,
les précipités présentent systématiquement un arrangement auto-organisés sous
forme de triangles dans le plan de coupe. Les morphologies résultantes de ces
traitements thermiques sont donc la signature des séquences de transformation.

Dans le chapitre 2.6, nous évaluons l’impact de ces différentes microstructures et
donc de la formation de phases métastables au cours du traitement thermique
sur les propriétés en traction à température ambiante.
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Les différentes caractérisations nous ont permis d’établir les cinétiques de
transformation dans diverses conditions (dissolution au chauffage, cinétique de
transformation en condition isotherme, au cours de revenu...). Nous avons établi
le diagramme TTT de l’alliage Ti-5553. Quatre courbes en C ont pu être mises
en évidence. Les études structurale et microstructurale pour chaque température
de transformation ont conduit à identifier les phases formées et leur morphologie
pour chaque courbe en C. Des études in situ de DRXHE ont clairement permis
d’identifier les phases stables ou métastables formées comme l’évolution de leur
paramètre de maille.

2.5.1 Cinétique de transformation - Comparaison à d’autres
alliages

Plusieurs études de cinétiques de transformation sur d’autres alliages de titane
β-métastable ont mis en évidence la présence de différents nez de transformation
sur le diagramme TTT. Les études structurales et microstructurales ont conduit à
différencier la nature des phases et les sites de germination pour chaque courbe en
C. L’alliage Ti-5553 présente des cinétiques de transformations de phase relative-
ment lentes avec des temps d’incubation importants par comparaison à d’autres
alliages de titane β-métastable tels que le Ti10-2-3 [24], le β-CEZ [24] ou le
Ti17 [4]. Ce décalage des cinétiques vers des temps plus longs est caractéristique
d’une forte trempabilité qui est confirmée par l’étude des cinétiques de transfor-
mation au cours de refroidissements continus depuis le domaine β (annexe A).
Une vitesse de refroidissement légèrement supérieure à 0,5°C/s est suffisante pour
éviter la précipitation de la phase α.

Afin de comparer les cinétiques de transformation de divers alliages, nous
avons reporté dans le tableau 2.3 les écarts entre la température de transus Tβ et
la température des nez de transformation. Dans ce tableau, le nez1 correspond à
la courbe en C des plus hautes températures (formation de α aux joints des grains
et croissance de colonies), le nez2 à la formation majoritaire de αWI , le nez3 à
la formation de α′′ et le nez4 à la formation de phase α′′ que nous supposons
précédée de phase ω.
Pour la formation de la phase α (nez1 et nez2), les écarts les plus faibles sont
observés pour l’alliage Ti17 (130°C pour le nez1 et 230°C pour le nez2) alors qu’ils
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Alliage Tβ Tβ − Tnez1 Tβ − Tnez2 Tβ − Tnez3 Tβ − Tnez4

(°C) (°C) (°C) (°C) (°C)
β-CEZ [62] 890 170 290 440 540
Ti17 [113] 880 130 230 430 -
Ti-5553 850 150 275 425 525
Ti-10.2.3 [62] 800 180 260 350 450
Ti-LCB [44] 800 180 280 380 -

Tab. 2.3: Nez de transformation entre différents alliages de titane β-métastable

sont de 150 à 180°C (nez1) et de 260 à 290°C pour le nez2 pour les autres alliages.
S’il y a bien des différences, ces écarts restent néanmoins voisins. On peut donc
considérer que la force motrice, nécessaire pour les étapes de germination aux
joints de grains (nez1) ou intragranulaire (nez2)12 et de croissance, est voisine. Si
les nez sont observés à des sous-refroidissements similaires, leur position sur l’axe
des temps est telle qu’ils sont situés à des temps plus longs lorsque la température
de transus est la plus faible. En effet, la formation de α est de nature diffusive (voir
paragraphe suivant), plus la température de transus est faible, plus la diffusion
sera lente à même sous refroidissement et plus les temps d’incubation et durée de
croissance seront longs. Par ailleurs, la quantité d’éléments β-gènes est bien plus
importante dans cet alliage conduisant à une diffusivité apparente des solutés plus
faible. Des calculs cinétiques seront à mener pour préciser le rôle de la température
et celui de la teneur élevée en soluté sur la diffusion et la cinétique d’avancement
de la transformation.

Pour le nez3 et le nez4 (transformations à plus basses températures), les
écarts Tβ-Tnez présentent des variations beaucoup plus importantes (variations
de 90°C). Il est intéressant de noter que les températures où apparaissent ces nez
sont similaires pour les différents alliages si on considère les températures abso-
lues. Pour ces deux domaines, nous avons clairement confirmé la formation de
phase α′′. Ce résultat rejoint ceux de Bein [24] qui a caractérisé les produits de
transformation par DRX de laboratoire à température ambiante dans le cas de
l’alliage β-CEZ. Elle a signalé la présence probable de phase α′′, de structure or-
thorhombique. Enfin, Bruneseaux [57] a clairement mis en évidence la formation
de phase α′′ par DRX in situ à haute énergie dans l’alliage Ti17. La formation de
phase ω est confirmée pour une transformation au revenu et est supposée pour
une transformation à partir du domaine β.

12L’augmentation de la force motrice avec la diminution de température permet d’activer des
sites de germination différents
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2.5.2 Evolution des paramètres de maille en condition iso-
therme

Pour les transformations en condition isotherme et aux températures supé-
rieures à 500°C, nous avons montré que la phase β se transforme en phase α.
L’étude des paramètres de maille a mis en évidence :

– une diminution continue du paramètre de maille de la phase parente, dont
l’amplitude est liée à la quantité de phase α formée,

– une faible diminution des paramètres a et c de la phase α au cours de la
transformation isotherme, en début de transformation,

– une faible diminution des paramètres a et c de la phase α à température am-
biante, en fin de transformation, lorsque la température de transformation
diminue (figure 2.26(e)).

La transformation ayant lieu en condition isotherme, seules les variations de
composition et les déformations élastiques peuvent expliquer ces évolutions. Ko-
vac et coll. [61] ont récemment mesuré les compositions chimiques des phases
α et β à la suite d’une transformation isotherme de l’alliage Ti17 à 710°C et
620°C. Ils ont clairement confirmé la partition des éléments d’alliage entre les
deux phases, illustrant ainsi le caractère diffusif de la transformation à ces tem-
pératures. Ainsi, la formation de α conduit à une modification de la composition
chimique de la phase parente β. Nous avons calculé la concentration massique
d’équilibre des trois principaux éléments β-gènes de l’alliage Ti-5553 (Mo, V et
Cr) dans la phase β en fonction de la température avec le logiciel ThermoCalc
utilisant la base de données de Saunders (figure 2.49(a)).

Les résultats obtenus montrent un enrichissement significatif en Mo, V et Cr
lorsque la température diminue et la fraction de phase α augmente. Par ailleurs,
les résultats de la littérature [114, 115, 116, 117, 118] montrent qu’une augmenta-
tion de la teneur en Mo et en Cr a pour effet de diminuer la valeur du paramètre de
maille aβ. Nos observations qui montrent une diminution du paramètre de maille
aβ avec l’avancement de la transformation et la fraction de phase α sont donc en
bon accord avec les résultats attendus à partir des travaux de la littérature et
confirment le caractère diffusif de la transformation.

Nos résultats montrent également des évolutions de paramètres de maille de la
phase α. En effet, pour les diverses conditions de transformation isothermes, nous
avons observé une légère diminution des paramètres a et c, en début de trans-
formation. De plus, les paramètres moyens en fin de transformation traduisent
également une légère diminution de a et c lorsque la température de transforma-
tion diminue. Bruneseaux a également observé de telles variations et les a reliées
à des différences de composition en oxygène dans la phase α. En effet, l’oxy-
gène, élément interstitiel, α-gène, conduit à augmenter les valeurs de c et a de
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Fig. 2.49: Partition (a) des éléments d’alliage substitutionnels (Mo, V, Cr) et (b)
de l’oxygène dans les phases α et β à l’équilibre thermodynamique en fonction de
la température (calculs réalisés avec le logiciel ThermoCalc en utilisant la base
de données de Saunders [13])

la structure hexagonale, c présentant des variations plus importantes que a. La
figure 2.49(b) montre qu’aux températures de transformation les plus élevées la
concentration en oxygène dans la phase α est plus élevée. En conséquence le pa-
ramètre c sera plus élevé. Lorsque la température de transformation diminue, la
concentration moyenne en oxygène diminue et les paramètres a et c décroissent.
Les variations de a et c observées au cours de la transformation, et notamment en
début de transformation peuvent être liées à la même origine. En effet, les calculs
de cinétique de croissance de phase α réalisés par di Napoli ont montré que du fait
de la plus grande diffusivité chimique de l’oxygène, les premiers grains α formés
ont une concentration en oxygène supérieure à ceux formés ultérieurement [6].
Aussi, la faible diminution du paramètre moyen de a et c lors de la transforma-
tion en condition isotherme peut être lié à cet effet. Il faut garder cependant en
tête qu’une oxydation en surface peut également se produire et venir amplifier
ces effets de la concentration en oxygène sur les paramètres de maille de la phase
α.

Dans cette approche, nous n’avons pas tenu compte de déformations élastiques
dans les phases. Nous pouvons estimer l’amplitude de déformation élastique en
début de transformation. Dans le cas de l’alliage Ti17, la contrainte d’écoulement
de la phase β et du mélange α + β a été caractérisée par Khelifa [119]. Pour
une vitesse de déformation de 3.10−4s−1, la contrainte d’écoulement à 700°C est
de 75MPa pour une structure 100%β et de 150MPa après transformation à cette
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température. Considérant un module d’Young de 75GPa, la déformation élastique
maximale de la phase β serait de l’ordre de 1.10−3. Une augmentation de la limite
d’élasticité (i.e. une diminution de la température de transformation) conduirait
à des déformations plus importantes. Ainsi, à 675°C et à 610°C, les variations
du paramètre de maille aβ sont principalement dues aux variations de composi-
tion chimique de cette phase au cours de l’avancement de la transformation. Par
ailleurs, comme Bruneseaux, nous attribuons la légère augmentation de FWHM
observée pour ces températures de transformation à des hétérogénéités chimiques
au cours du changement de phase.

Lorsque la transformation se produit aux températures plus faibles, le para-
mètre aβ reste sensiblement constant jusqu’à environ 50% d’avancement de la
transformation, puis diminue fortement pour les taux supérieurs. L’amplitude
maximale de variation est plus importante pour la température de 410°C. Un
comportement similaire a été mis en évidence sur l’alliage Ti17 [91] au cours d’un
traitement isotherme à 424°C. Les auteurs ont suggéré un caractère plutôt displa-
cif pour la transformation β → β+α′′ avec pas ou peu de variation de composition
chimique des phases. Pour des taux d’avancement supérieurs à 60%, ils expliquent
la chute du paramètre moyen aβ d’une part par l’existence de contraintes générées
lors de la transformation de phase (interaction avec la matrice et entre les précipi-
tés) et d’autre part, par un possible changement de composition chimique. Dans
l’étude menée ici, outre les variations de aβ, nous avons comparé les caractéris-
tiques structurales de la phase α′′ à celle d’une martensite formée par déformation
à température ambiante. Cette comparaison nous conduit à proposer que pour ces
basses températures de transformation, la transformation se produit sans ou avec
une très faible partition des solutés. De plus, la morphologie notamment aciculaire
des phases formées et leur arrangement spatial montrent que l’énergie élastique
associée à la transformation devient un élément important dans le processus de
transformation. Lorsque les conditions de transformation le permettent (temps
longs, température assez élevée) les paramètres de maille de la phase α′′ évoluent
et tendent vers ceux de la phase α. L’existence d’une très faible partition des
solutés est appuyée par les travaux de Nag et coll. [35] sur l’alliage Ti-5553. Ces
auteurs ont montré par mesure de sonde atomique tomographique qu’au cours
d’un revenu de deux heures à 350°C et 400°C, la partition des éléments d’alliage
entre les deux phases existe mais reste très limitée.

La partition des solutés étant faible, les variations de aβ associées à ce change-
ment de composition le seront aussi. Les fortes variations de paramètre aβ obser-
vées sont donc associées à des contraintes dans la phase parente qui augmentent
lorsque la transformation progresse. Pour ces températures de transformation, les
contraintes d’écoulement des différentes phases augmentent (effet de température
et effet d’échelle de taille). La déformation élastique maximale est augmentée.
En considérant une limite d’élasticité de 375MPa, la déformation élastique peut
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atteindre une valeur de 0,5%, valeur proche de l’amplitude de variation de δaβ
aux températures de transformation de 325°C et 410°C (-0,6% et -0,9% respec-
tivement). La plus forte amplitude de variation de aβ à 410°C peut donc être
associée à une partition des éléments β-gènes et à des contraintes moyennes de
compression. La plus faible amplitude à 325°C peut être principalement attribuée
aux états de contrainte.

Pour ces faibles températures de transformation, FWHM augmente continû-
ment lorsque la transformation progresse et une dissymétrie des pics est observée.
Ainsi, la présence de la dissymétrie et la position finale du pic vers les plus forts
angles (correspondant à un paramètre de maille plus faible) traduisent un état de
compression moyen de la matrice. L’élargissement du pic pour ces deux tempéra-
tures peut être expliqué par la finesse des microstructures obtenues (figures 2.17
et 2.18) rendant les couloirs de matrice β extrêmement étroits. A 410°C, la dimi-
nution de FWHM en fin de traitement pourrait être due à une homogénéisation
de la contrainte interne dans la matrice et/ou à une relaxation de ces contraintes.

Pour ces domaines de températures de transformation nous mettons en avant
l’existence de contraintes élevées dans les phases. Il faut signaler que l’existence
d’un état de contrainte dans les phases a été confirmée par Escalé [14] qui a ob-
servé une distorsion des lames minces, puis une relaxation, lors de leur amincis-
sement (fabrication du trou) pour les observations en MET pour des échantillons
présentant une microstructure duplex (αP et αs).

2.5.3 Evolution des paramètres de maille au cours du chauf-
fage

L’analyse du comportement des paramètres de maille au cours du chauffage
nécessite de tenir compte des variations de température comme de l’état initial de
la microstructure (figure 2.5). Avant de discuter ce comportement, nous complé-
tons l’étude des variations de paramètres de maille avec la température avec des
essais de caractérisation au chauffage et au refroidissement de trois échantillons :

– un échantillon Ti-5553 100%β-métastable chauffé rapidement (9,9°C/s) jus-
qu’à 890°C, maintenu 3min à cette température et refroidi naturellement
jusqu’à température ambiante (encart figure 2.50(a)), permettant d’éviter
toute précipitation au cours du traitement thermique,

– un échantillon Ti-5553 17%αP+83%β-métastable chauffé rapidement (9,9°C/s)
jusqu’à 800°C, maintenu 3min à cette température et refroidi naturelle-
ment jusqu’à température ambiante (encart figures 2.50(b)-(d)), permettant
d’éviter la décomposition de la phase β-métastable,
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– un échantillon de titane pur (encart figures 2.50(e)-(f)).
Les variations relatives des paramètres de maille pour les trois échantillons sont
données figures 2.50(a), 2.50(b)-(d) et 2.50(e)-(f) respectivement.

On s’intéresse dans un premier temps à l’évolution du paramètre aβ pour les deux
phases β-métastable (figures 2.50(a) et (b)). Dans les deux cas, nous obtenons
une variation linéaire de aβ au chauffage comme au refroidissement avec des
coefficients de dilatation voisins de 1,14.10−5 K−1. La phase α présente quant à
elle une anisotropie de ses coefficients si on compare la dilatation dans le plan
basal de l’hexagone (paramètre aα) et la dilatation selon la direction [0001]α
(paramètre cα). δaα présente une évolution sensiblement linéaire que ce soit pour
l’alliage (figures 2.50(c) et (d)) ou pour le titane pur (figures 2.50(e) et (f)).
δcα montre une évolution plus complexe. Dans le cas de l’alliage, une évolution
linéaire est mesurée entre 300°C et 550°C. Un écart à la linéarité est observé pour
les températures supérieures. Cette non-linéarité est encore plus marquée dans le
cas du titane pur où la tangente à la courbe voit sa pente augmenter continûment
avec la température au chauffage (et diminuer continûment au refroidissement).
Ce résultat est en accord avec les données issues de la littérature sur le titane
pur [120]. Ici encore, les étapes de chauffage et de refroidissement présentent
des évolutions similaires pour les deux matériaux. Néanmoins, on peut noter une
légère augmentation du paramètre cα au refroidissement en comparaison à l’étape
de chauffe. Nous attribuons cette augmentation à l’oxydation des échantillons
en surface favorisant une phase α enrichie en oxygène. De plus, dans le cas de
l’alliage, une légère dissolution des nodules αP a eu lieu au cours de la mise en
solution à 800°C (la fraction de phase α passe de 17%m à la fin du chauffage à
15%m en début de refroidissement).

Ces résultats permettent en partie de comprendre les variations des para-
mètres de maille observées au cours du chauffage présentées figure 2.10. On rap-
pelle que la microstructure initiale de l’échantillon traité est bimodale (figure 2.5)
contenant 56%m de phase α.

L’augmentation quasi-linéaire des paramètres de maille avec la température entre
20°C et 500°C est expliquée par la dilatation des réseaux cristallins (dans cet
intervalle de température, nous avons vu que la fraction de phase α était sen-
siblement constante). Les trois courbes sont presque superposées : les pentes
s’élèvent à 1,13.10−5 K−1 pour δaβ, 1,08.10−5 K−1 pour δaα et 1,16.10−5 K−1

pour δcα. On voit donc que le coefficient de dilatation de la phase β est voisin
de celui mesuré pour les structures 100%β-métastable et α + β-métastable (fi-
gures 2.50(a) et (b) respectivement). Le comportement en dilatation de la phase
α semble quant à lui fortement influencé par la phase β. En considérant l’évolu-
tion de δaα, les niveaux de coefficient de dilatation diffèrent pour les trois échan-
tillons considérés : 1,0.10−5 K−1 pour le titane pur (100%α+0%β), 1,08.10−5 K−1
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Fig. 2.50: Variation relative du paramètre aβ au chauffage et au refroidissement
(a) d’une structure 100%β-métastable et (b) d’une structure αP+β-métastable.
Variation relative des paramètres aα et cα au chauffage ((c),(e)) et au refroidisse-
ment ((d),(f)) d’une structure αP+β-métastable ((c),(d)) et pour du titane pur
((e),(f))
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pour l’alliage à l’état de réception (56%α+44%β) et 1,12.10−5 K−1 pour la struc-
ture 17%α+83%β-métastable. On remarque donc qu’en augmentant la proportion
de phase β, le coefficient αT tend vers celui d’une structure 100%β-métastable
(1,14.10−5 K−1). Ce comportement est donc attribué à une modification de l’état
mécanique de la phase α dans l’alliage biphasé.

Nous avons montré que, sans changements de phase, la phase β-métastable pré-
sente un comportement linéaire en dilatation (figures 2.50(a) et (b)). Les écarts
à la linéarité de δaβ observés au delà de 500°C (figure 2.10) ne peuvent donc pas
être expliqués par une modification du coefficient de dilatation avec la tempéra-
ture. Bruneseaux, qui avait également observé de telles variations, les a attribuées
principalement à un changement de composition chimique de la matrice [57]. En
effet, la forte augmentation de δaβ se produit lorsque la fraction massique de
phase α diminue. A partir de calculs thermodynamiques13, les auteurs ont mis
en évidence la diminution de la concentration en éléments β-gènes de la matrice
lorsque la température augmente ayant pour conséquence l’augmentation de son
paramètre de maille. Des calculs similaires ont été présentés ci-dessus pour l’al-
liage Ti-5553 (figure 2.49(a)).
On ne peut toutefois pas écarter une modification de l’état de contrainte de la
phase β. La largeur importante du pic (200)β mise en évidence à température
ambiante indique un état fortement contraint de la phase β au sein de la micro-
structure initiale. En effet, la précipitation très fine et très dense de la morphologie
αs génère des contraintes importantes au sein de la matrice (cf chapitre 3). Sou-
mise à des niveaux différents de déformation élastique, une augmentation de la
largeur des pics de diffraction peut être induite (juxtaposition de pics voisins
se superposant). La forte diminution de FWHM observée entre 460°C et 750°C
est en partie associée à la dissolution des précipités αs. Pour les températures
les plus élevées (>750°C), les contraintes d’écoulement des phases α et β sont
faibles [119]. On peut dans une première approche considérer que les déforma-
tions élastiques de chaque phase sont également faibles et ne sont pas à l’origine
de la non linéarité observée sur les évolutions des paramètres de maille.

Concernant la phase α, nous avons vu que le paramètre c présente un comporte-
ment complexe au cours du chauffage (figure 2.10). Similaire à celui observé pour
l’alliage Ti17, Bruneseaux a proposé différentes origines pour l’expliquer [57]. En
analysant la concentration des éléments α-gènes (aluminium et oxygène) dans la
phase α, les calculs thermodynamiques montrent une faible variation de concen-
tration de ces deux éléments pour des températures inférieures à 750°C. Ce n’est
qu’à partir de 750°C que leur concentration augmente et en particulier celle de

13En utilisant une vitesse de chauffage très lente, nous pouvons considérer que les phases
évoluent dans des conditions proches de l’équilibre thermodynamique, notamment pour les
températures supérieures à 600°C
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l’oxygène (figure 2.49(b)). Cet élément interstitiel s’insère sur les sites octah-
édriques de la maille hexagonale ayant pour conséquence un accroissement des
paramètres de maille avec une influence plus marquée sur le paramètre c. Avec
une concentration plus élevée pour les températures supérieures à 800°C, la phase
α voit donc son paramètre c fortement augmenter. La contamination de la surface
par l’oxygène de l’air ambiant peut également expliquer ce phénomène. L’oxygène
qui diffuse rapidement à ces hautes températures a tendance à stabiliser et enri-
chir la phase α en surface d’échantillon affectant fortement son paramètre c.
Entre 500°C et 760°C, la dissolution de la phase α concerne principalement les
précipités lamellaires fins (αs). Ainsi, l’augmentation de cα (figure 2.10) a été at-
tribuée à une différence de concentration en oxygène dans les précipités lamellaires
(αs) et globulaires (αP ) conduisant à une évolution du paramètre moyen mesuré.
La relaxation des contraintes élastiques initialement présente au sein des phases
a également été proposée. En effet, les microstructures initiales comportent une
phase aciculaire extrêmement fine formée à des températures relativement basses
pouvant générer des contraintes internes au sein des phases dues aux incompati-
bilités de déformation (thermique et changement de phase). La relaxation de ces
contraintes au cours du chauffage peut faire évoluer les déformations élastiques
et donc les paramètres de maille.
D’après les évolutions présentées figure 2.50, il apparâıt également que le com-
portement en dilatation de la phase α dans la direction [0001]α n’est pas linéaire.
La forte augmentation de cα observée dans le cas du titane pur pour des tempé-
ratures supérieures à 500°C peut également expliquer les variations mesurées sur
notre alliage.

Au travers des essais au chauffage et au refroidissement sur différents états
(structures monophasée ou biphasée, microstructures monomodale ou duplex),
nous avons tenté de comprendre les évolutions des paramètres de maille des phases
en présence. L’influence de la température sur la dilatation des réseaux cristal-
lins a tout d’abord été abordée. En évitant la transformation de phase (essai sur
du titane pur), nous avons montré que le coefficient de dilatation de la phase α
est anisotrope et dépend de la température. L’étude ayant été réalisée sur des
échantillons polycristallins, les paramètres de maille sont sans doute contraints.
A l’écriture du manuscrit, des essais complémentaires sont réalisés au labora-
toire sur des échantillons d’α monograins afin d’asseoir ces résultats et vérifier
si l’anisotropie observée n’est pas une conséquence du caractère polycristallin de
l’échantillon. Si tel n’est pas le cas, on peut s’interroger sur le rôle que joue cette
anisotropie sur une éventuelle génération de contraintes au sein des phases. Avec
un coefficient de dilatation différent, la présence de phase β induit une modifica-
tion du comportement des paramètres de maille des deux phases. Ainsi, Escalé
a attribué la présence d’une forte densité de dislocations aux interfaces αP/β à
cette différence de coefficient de dilatation [14]. Dans le cas de la dissolution de
la phase α au chauffage, l’influence de la composition chimique intervient égale-
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ment. Afin d’évaluer la part de chaque influence sur l’évolution des paramètres de
maille, il est nécessaire de lancer des calculs micromécaniques sur ces différents
états pour voir si une relaxation des contraintes générées est possible et pour
quantifier les effets dus à la chimie.
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2.6 Etablissement des microstructures modèles

et propriétés de traction

La diversité des microstructures obtenues en modifiant les conditions de trai-
tements thermiques offre un large champ d’investigation dans l’étude des relations
microstructures/propriétés mécaniques pour l’alliage Ti-5553. Chaque étape du
traitement thermique peut influer sur différentes caractéristiques de la micro-
structure telles que la taille des grains β ou encore la taille, la morphologie et la
quantité des phases formées. Il est également possible d’obtenir des microstruc-
tures contenant une ou plusieurs populations de taille de précipités.

Afin d’évaluer l’effet des caractéristiques microstructurales sur les propriétés
mécaniques de l’alliage Ti-5553, des essais de traction uniaxiale à température
ambiante ont été réalisés sur des éprouvettes traitées thermiquement au labora-
toire dans le but d’obtenir des microstructures modèles. Cette partie sera divisée
en trois sections. La première concernera les microstructures comportant une
seule population de taille de précipités. La seconde mettra en jeu des chemins
thermiques plus complexes où la précipitation s’effectue au cours du revenu. La
troisième et dernière section sera consacrée aux microstructures bimodales (deux
populations de taille de précipités). Pour chaque traitement, des observations mi-
crostructurales et des caractérisations par DRX sont réalisées.
Par ailleurs, les résultats obtenus constituent des données fiables pour la mo-
délisation du comportement mécanique réalisée par Guillaume Martin (Mines
ParisTech) au sein du projet PROMITI.

2.6.1 Microstructures monomodales

Il est clairement établi que la formation des morphologies intergranulaires
(αGB + αWGB) et intragranulaire (αWI) est conditionnée par la température à
laquelle la transformation de phase se produit (cf 2.3). Dans cette partie, nous
évaluons l’influence des aspects morphologiques des précipités α sur les propriétés
en traction. Les microstructures modèles monomodales (une seule population de
taille de précipités) ont été obtenues à partir des trois traitements thermiques pré-
sentés figure 2.51. Les micrographies MEB réalisées à la suite de ces traitements
sont présentées figure 2.52.

Chaque éprouvette est initialement mise en solution dans le domaine mono-
phasé β à 890°C pendant 30min. Pour les traitements thermiques de type A1
(figure 2.51(a)), les éprouvettes ont été refroidies rapidement jusqu’à la tempéra-
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Fig. 2.51: Traitements thermiques A appliqués aux éprouvettes de traction pour
obtenir les microstructures modèles monomodales : (a) A1, maintien isotherme ;
(b) A2, refroidissement continu

ture de transformation isotherme (550°C ou 620°C) puis maintenues deux heures
à cette température (temps suffisant pour atteindre la fin de transformation). La
précipitation est majoritairement intragranulaire très enchevêtrée (figure 2.52).
Les précipités αWI sont d’autant plus fins que la température est basse. Pour le
traitement à 620°C, on note également la présence d’une précipitation intergra-
nulaire (αGB + αWGB) en faible proportion.
Le traitement thermique A2 (figure 2.51(b)) consiste en un refroidissement continu
à 0,01°C/s jusqu’à la température ambiante. Celui-ci conduit à une précipita-
tion très grossière composée essentiellement de lisérés αGB épais aux joints des
ex-grains β et de colonies de plaquettes αWGB épaisses. Pour cette vitesse de
refroidissement, la majeure partie de la transformation s’effectue entre 780°C et
650°C (annexe A). Des précipités intragranulaires beaucoup plus fins sont obser-
vés en faible quantité dans les zones intercolonies les plus larges. Le choix d’un
traitement de refroidissement continu est justifié par le fait que la croissance des
morphologies intergranulaires (notamment αWGB) reste limitée dans le cas de
transformations isothermes pour l’alliage Ti-5553 (cf 2.3.1.3).

Le tableau 2.4 résume l’ensemble des résultats sur les caractéristiques micro-
structurales et propriétés en traction des éprouvettes ayant subi les traitements
thermiques de type A. La fraction massique de phase α varie entre 46%m et
57%m et l’épaisseur moyenne des précipités entre 80nm et 600nm.
Les propriétés mécaniques en traction sont fortement affectées par les conditions
de transformation. Lorsque la température de transformation diminue, la limite
d’élasticité (Rp0,2) et la contrainte maximale (Rm) augmentent fortement alors
que l’allongement à rupture (A%) diminue.
Nous pouvons comparer ces résultats à ceux obtenus pour l’alliage Ti17, alliage
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Fig. 2.52: Micrographies MEB des structures obtenues à la suite des traitements
thermiques de type A

également étudié au sein du projet PROMITI. Pour ce dernier, des essais de
traction uniaxiale ont été réalisés sur des éprouvettes ayant subi des traitements
isothermes à des températures comprises entre 800°C et 600°C suivis d’un refroi-
dissement lent jusqu’à 600°C [121]. Les précipités α obtenus en fin de transfor-
mation sont essentiellement intergranulaires pour les températures supérieures à
700°C et intragranulaires pour les températures inférieures. La quantité finale de
phase α varie entre 60 et 70%. L’épaisseur moyenne des précipités α s’élève à
1,3µm pour le traitement isotherme à 800°C et diminue avec la température de
transformation. Elle atteint 80nm à 600°C. Les résultats pour les deux alliages
sont portés sur la figure 2.53 en fonction de la température de formation de la mi-
crostructure. Les résultats concernant le traitement A2 (refroidissement continu)
sont placés à une température de transformation moyenne de 725°C. Les ten-
dances observées sont similaires pour les deux alliages, à savoir que Rp0,2 et Rm

augmentent et A% diminue lorsque la température de transformation diminue.
Néanmoins, les courbes de l’alliage Ti17 semblent être décalées (pour une même
température de transformation, la limite d’élasticité et la charge de rupture sont
plus élevées pour l’alliage Ti17 et l’allongement à rupture est plus faible).

L’augmentation de la résistance mécanique (Rp0,2 et Rm) avec la diminution de la
température de transformation est principalement liée à la diminution de la taille
des précipités α et des domaines β. En effet, le durcissement maximal est produit
lorsque la taille des grains α et la distance interparticule sont faibles rendant
difficile le mouvement des dislocations dans chacune des phases. De plus, l’affine-
ment continu de la microstructure conduit à une densité d’interfaces plus élevée,
source d’incompatibilités de déformation ayant pour conséquence une diminution
de l’allongement à rupture.
Avec une quantité en éléments β-gènes moins importante, l’alliage Ti17 présente
une température de transus plus élevée (890°C) que l’alliage Ti-5553. La précipi-
tation des morphologies intergranulaires et intragranulaires est directement reliée
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Température de transformation
(°C)

550 620 [800→650]

Morphologie α principale αWI αWI+αGB + αW GB αGB + αWGB

Fraction de phase α (%m) 57 48 46
Epaisseur moyenne (µm) 0,08 0,2 0,6
Rp0,2 (MPa) 1391 1136 987
Rm (MPa) 1441 1179 1050
A% (%) 3,9 6,3 23,4

Tab. 2.4: Caractéristiques microstructurales et propriétés de traction des éprou-
vettes ayant subi les traitements thermiques de type A

à l’écart par rapport à Tβ quel que soit l’alliage considéré. De plus, la fraction de
phase α formée est plus importante pour l’alliage Ti17. Le décalage des courbes
vers des températures de transformation supérieures peut donc être expliqué par
une fraction de phase α formée plus importante pour l’alliage Ti17 comme par
des variations de taille des précipités. Enfin, pour cet alliage, les échantillons
présentent une taille de grains β plus importante (de l’ordre du millimètre) in-
fluençant fortement l’allongement à rupture [9].

2.6.2 Morphologies obtenues au revenu depuis un état
100%β-métastable

Les transformations de phase au revenu depuis un état 100%β-métastable ont
été étudiées dans la partie 2.4.3. Il a été clairement mis en évidence que la vitesse
de chauffage utilisée pour atteindre la température de revenu est un paramètre
crucial du traitement thermique. Elle induit le passage ou non dans les domaines
de précipitation des phases métastables observées à basses températures (ωiso, β2,
α′′) conduisant à des microstructures extrêmement variées.
Afin d’évaluer l’influence de la séquence de précipitation sur les propriétés méca-
niques, trois éprouvettes de traction ont été traitées selon les chemins thermiques
de la figure 2.54 (type B). A partir d’un état 100%β-métastable (obtenu à la suite
du refroidissement rapide depuis la mise en solution dans le domaine β), les éprou-
vettes subissent un chauffage avec une vitesse de 0,1°C/s, 1°C/s ou 10°C/s suivi
d’un maintien isotherme de deux heures à 620°C. Ces trois traitements conduisent
à une séquence de précipitation distincte rappelée dans le tableau 2.5.

Les microstructures obtenues à la suite de ces traitements sont illustrées fi-
gure 2.55. On retrouve les caractéristiques microstructurales présentées dans la
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Fig. 2.53: Evolution des propriétés de traction en fonction de la température de
transformation pour l’alliage Ti-5553 (symboles pleins, traits continus) et l’alliage
Ti-17 (symboles vides, traits discontinus)
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Fig. 2.54: Traitements thermiques de type B appliqués aux éprouvettes de trac-
tion
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Fig. 2.55: Micrographies MEB des structures obtenues à la suite des traitements
thermiques de type B

partie 2.4.3, à savoir :
– Pour un chauffage à 0,1°C/s, la précipitation est extrêmement dense et fine,

distribuée de façon homogène au sein des grains β. On peut noter également
la présence d’un liseré α plus ou moins continu aux ex-joints de grain β/β
entourée d’une faible zone dépourvue de précipités. Les précipités ont des
rapports d’aspect (épaisseur/longueur) importants.

– Pour un chauffage à 1°C/s, on retrouve le gradient de taille de précipités
dans les zones proches des ex-joints de grain β/β et le coeur des grains β
où la précipitation est extrêmement dense. La précipitation intergranulaire
en faible proportion est également observée. Les précipités présentent des
arrangements auto-organisés, leur rapport d’aspect diminue.

– Pour un chauffage à 10°C/s, la microstructure est similaire à celle obtenue
au cours du maintien isotherme à 620°C directement après la mise en so-
lution en β (figure 2.51(a)). La précipitation y est peu dense conduisant à
des couloirs β beaucoup plus larges. Les précipités sont très allongés avec
des rapports d’aspect (épaisseur/longueur) faibles.

Les caractéristiques microstructurales et les propriétés en traction sont repor-
tées dans le tableau 2.5. Ces traitements mènent à une quantité de phase α finale
sensiblement équivalente. L’éprouvette chauffée à 0,1°C/s présente la plus grande
résistance mécanique mais révèle un caractère fragile (le domaine plastique est
quasi inexistant). En augmentant la vitesse de chauffage, la limite d’élasticité et
la contrainte maximale diminuent tandis que l’allongement à rupture augmente.

La diminution de la résistance mécanique est essentiellement attribuée à l’aug-
mentation de l’épaisseur moyenne des précipités et des domaines β. En effet, la
distance interparticule est la plus élevée pour la vitesse de chauffage de 10°C/s
ce qui facilite le mouvement des dislocations. Pour cette vitesse de chauffage, les
propriétés mécaniques peuvent être comparées à celles obtenues après un traite-
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Vitesse de chauffage (°C/s) 0,1 1 10
Séquence de précipitation ωiso + β2 → α′′ → α α′′ → α α
Fraction de phase α (%m) 48 50 49
Epaisseur moyenne (µm) - - -
Rp0,2 (MPa) 1461 1232 1124
Rm (MPa) 1461 1300 1171
A% (%) 0,2 3,9 14,5

Tab. 2.5: Caractéristiques microstructurales et propriétés de traction des éprou-
vettes ayant subi les traitements thermiques de type B

ment isotherme à 620°C directement après mise en solution dans le domaine β
(tableau 2.4). La limite d’élasticité et la contrainte maximale sont sensiblement
équivalentes ce qui est cohérent avec le fait que les microstructures obtenues à la
suite de ces deux traitements sont voisines. Néanmoins, le traitement isotherme en
condition directe présente un allongement à rupture plus de deux fois inférieur.
Cette rupture prématurée semble être associée à un défaut de l’éprouvette car
celle-ci s’est produite proche d’une des têtes. Des essais complémentaires seraient
nécessaires pour évaluer la reproductibilité des résultats.
Pour la vitesse de chauffage de 0,1°C/s, la rupture est fragile. Elle peut s’expli-
quer par la morphologie très fine des précipités et des domaines β ainsi que par
la grande quantité d’interface. Une autre source d’incompatibilité est liée à la
forte différence de résistance entre la matrice transformée et les zones dépour-
vues de précipitation autour du joint de grain [9]. La déformation plastique peut
être concentrée dans ces zones et conduire à un endommagement avant qu’une
déformation plastique mesurable de la matrice ne se produise. Dans le cas de la
vitesse à 1°C/s, la ductilité est essentiellement portée par la précipitation plus
grossière au niveau des joints de grains β mais reste limitée (3,9%). Pour la vitesse
la plus élevée, la taille des précipités et des domaines β permettent des distances
de glissement plus importantes.

2.6.3 Microstructures bimodales

Les résultats précédents ont montré qu’une morphologie grossière permet d’at-
teindre des allongements importants mais la résistance y est limitée. A l’inverse,
une morphologie fine conduit à augmenter fortement la limite d’élasticité de l’al-
liage au détriment de sa ductilité. Les traitements thermiques peuvent être opti-
misés afin d’obtenir des microstructures comportant deux distributions de taille
de précipités, appelées microstructures bimodales. Nous avons réalisé deux types
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Fig. 2.56: Traitements thermiques de type C appliqués aux éprouvettes de trac-
tion pour obtenir une microstructure bimodale lamellaire. C1 : trempe depuis la
mise en solution à 800°C ; C2 : refroidissement lent à 20°C/min

de microstructure bimodale, l’une ayant des précipités α primaires (αP ) lamel-
laires la seconde ayant des précipités αP nodulaires. Les précipités fins αs sont
obtenus au cours de l’étape de revenu. Cette étape de revenu permet également la
précipitation de phase ordonnée dans les précipités primaires et ainsi une augmen-
tation de la contrainte critique de cisaillement [14]. Les calculs thermodynamiques
présentés en annexe C (§C.3) confirment la présence de α2 à l’équilibre dans la
phase αP , à la suite d’un revenu à une température inférieure à 690°C.

Microstructures bimodales lamellaires :
La figure 2.56 illustre les traitements thermiques réalisés pour obtenir une micro-
structure bimodale où les précipités αP sont lamellaires. Les éprouvettes, initiale-
ment mises en solution dans le domaine β, sont dans un premier temps maintenues
à 620°C. Durant cette étape, la transformation de phase β → α se produit pour
former la microstructure de la figure 2.52. Les éprouvettes sont ensuite amenées
à 800°C où elles y sont maintenues quatre heures. Au cours de cette étape, les
précipités formés à 620°C vont se dissoudre en partie et coalescer afin d’atteindre
une quantité de phase α de 15%. Deux vitesses de refroidissement ont ensuite été
testées : une trempe permettant de figer la microstructure et une vitesse moins
rapide de 20°C/min. Cette dernière conduit à la croissance au cours du refroidis-
sement des précipités αP formés, la quantité de phase α finale atteignant 23%
(tableau 2.6). Ces traitements de mise en solution sont suivis d’un revenu de deux
heures à 620°C avec une vitesse de chauffage de 0,1°C/s.

Les microstructures obtenues à la suite de ces traitements sont présentées fi-
gure 2.57. Les précipités αP se présentent sous forme de lamelles selon le plan de
coupe avec un rapport d’aspect épaisseur/longueur faible. L’épaisseur moyenne
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Fig. 2.57: Micrographies MEB des structures obtenues à la suite des traitements
thermiques de type C

mesurée est de l’ordre de 400nm pour le refroidissement rapide et 600nm pour
le refroidissement lent. Un liseré continu de phase α est également observé sur
certains ex-joints de grain β/β dont l’épaisseur varie entre 0,8µm (éprouvette
trempée) et 1µm (refroidissement 20°C/min). Outre l’épaisseur plus large des pré-
cipités αP suite au refroidissement lent, des excroissances apparaissent en bout
de lamelles.
Au cours de l’étape de revenu, les précipités αs se forment entre les lamelles αP .
La précipitation est dense et fine. Une zone non transformée est observée autour
des lamelles αP dans le cas du refroidissement lent. Celle-ci est expliquée par une
stabilisation de la phase β dans ces zones, due à un enrichissement en éléments
β-gènes au cours de la croissance des lamelles αP .

Microstructures bimodales nodulaires :
Afin d’évaluer l’influence de la morphologie des précipités αP , deux éprouvettes
ont été traitées suivant les chemins thermiques de la figure 2.58. On rappelle
que la microstructure initiale est la microstructure bimodale de réception où les
précipités αP sont nodulaires (figure 2.5). La mise en solution à 800°C conduit à
la dissolution des précipités αs présents au sein de la microstructure initiale et
permet de garder une partie des précipités αP nodulaires. Comme précédemment,
une trempe ou une vitesse de refroidissement contrôlée de 20°C/min a été appli-
quée à la suite de la mise en solution conduisant à une quantité de phase α de
15% et 20% respectivement (tableau 2.6). Le traitement de revenu est similaire à
celui appliqué précédemment.
Les microstructures obtenues à la suite de ces traitements sont illustrées fi-
gure 2.59. Outre la précipitation fine de αs entre les nodules αP , certains sous-
joints de grains sont marqués par un liseré continu de phase α. Comme précé-
demment, la croissance des nodules αP au cours du refroidissement lent conduit
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Fig. 2.58: Traitements thermiques de type D appliqués aux éprouvettes de trac-
tion pour obtenir une microstructure bimodale nodulaire. D1 : trempe depuis la
mise en solution à 800°C ; D2 : refroidissement lent à 20°C/min
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Fig. 2.59: Micrographies MEB des structures obtenues à la suite des traitements
thermiques de type D

à une zone stabilisée de phase β, dépourvue de précipitation.

Le tableau 2.6 contient les résultats des essais de traction réalisés à la suite
des quatre traitements thermiques présentés ci-dessus. La quantité de phase α
finale varie entre 45% et 50%. Un essai sur une éprouvette non traitée (état de
réception) a également été effectué.

On s’intéresse dans un premier temps à l’influence de la vitesse de refroidissement
depuis la mise en solution à 800°C. Pour les deux morphologies de précipités αP
(lamellaire et nodulaire), la résistance mécanique est améliorée si une trempe est
appliquée. Cependant, les éprouvettes présentent des allongements à rupture 3 à
4 fois plus faibles.
La différence de résistance mécanique est directement associée à la proportion et à
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la taille des précipités α secondaires apparus au cours du revenu. Etant donné que
la quantité de phase α totale est fixée par la chimie de l’alliage, le refroidissement
lent (favorisant la croissance des précipités αP ) conduit à une fraction moindre
de précipités αs, synonyme de baisse du niveau de résistance mécanique.
L’augmentation de la ductilité pour le refroidissement lent peut s’expliquer par
deux phénomènes : d’une part, une augmentation des distances de glissement
avec l’épaisseur moyenne plus importante des précipités αP et d’autre part, la
présence de zones non transformées autour de ces précipités. En effet, les travaux
menés au sein du projet PROMITI sur les micromécanismes de déformations (T.
Duval/Pprime, N. Escalé/CEMES) montrent l’apparition de bandes de glissement
en premier lieu dans les précipités αP . Ces bandes de glissement se propagent
ensuite dans la zone de déplétion en traversant l’interface αP/β. La propagation
se poursuit dans la matrice β transformée (β + αs) mais est rendue difficile due
à la réduction de la taille des précipités et des domaines β. La faible valeur
d’allongement à rupture des éprouvettes ayant subi une trempe après la mise en
solution est associée à des incompatibilités de déformation entre αP et la matrice
β transformée (β + αs).

En comparant maintenant les résultats obtenus pour les deux types de microstruc-
tures (lamellaire et nodulaire), un plus faible allongement à rupture est observé
dans le cas des microstructures bimodales lamellaires. Nous associons cette baisse
de ductilité à la diminution des épaisseurs des précipités αP , les distances de glis-
sement y étant réduites et à l’augmentation des incompatibilités de déformation.
La légère diminution de la limite d’élasticité et de la contrainte maximale est
attribuée à une diminution de la quantité de précipités αs.
Enfin, les propriétés en traction obtenues pour la microstructure bimodale nodu-
laire (refroidissement lent) sont proches de celles de l’état de réception.

2.6.4 Conclusion partielle

Au travers des différentes microstructures modèles choisies, nous avons tenté
de mettre en évidence l’influence de certains paramètres du traitement thermique
sur les propriétés de traction à température ambiante de l’alliage Ti-5553.
L’influence de la température de transformation sur les propriétés mécaniques a
été étudiée dans un premier temps. Les précipités formés aux plus hautes tempé-
ratures sont peu durcissants mais une bonne ductilité est conservée. Les transfor-
mations à plus basses températures mettant en jeu un mécanisme de précipitation
intragranulaire conduisent à une microstructure beaucoup plus fine génératrice
d’une résistance mécanique accrue. Celle-ci peut être optimisée en contrôlant la
dispersion et la taille des précipités formés au cours d’un traitement de revenu.
Ainsi, dans un second temps, nous avons pu mettre en évidence l’influence de
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Microstructure Bimodale lamellaire Bimodale nodulaire Réception
V1* Trempe 20°C/min Trempe 20°C/min -
%m α 45 48 50 49 57
%m αP 15 23 15 20 26**
Ep. moy. αP (µm) 0,4 0,6 1,1 1,2 1,8
Rp0,2 (MPa) 1276 1158 1322 1219 1260
Rm (MPa) 1302 1191 1332 1245 1296
A% (%) 2,3 6,9 2,9 11,8 12,3

*vitesse de refroidissement depuis la mise en solution à 800°C
**obtenu par analyse d’images

Tab. 2.6: Caractéristiques microstructurales et propriétés de traction des éprou-
vettes ayant subi les traitements thermiques de type C et D. La dernière colonne
contient les résultats pour une éprouvette non traitée (état de réception)

la vitesse de chauffage pour atteindre la température de revenu, paramètre du
traitement thermique rarement pris en compte. En effet, elle contrôle le méca-
nisme de décomposition de la phase β métastable avec le passage ou non dans les
domaines de précipitation de phases métastables (ωiso, α

′′) jouant le rôle de sites
de germination hétérogènes pour la phase α.
Les microstructures bimodales ont été traitées dans une troisième partie. Elles
allient une bonne ductilité grâce aux précipités αP obtenus à la suite de la mise
en solution à une forte résistance mécanique grâce aux précipités αs intragra-
nulaires formés au cours du revenu. Les incompatibilités de déformation entre
les grains αP et la matrice β transformée (β + αs) conduisent à une réduction
de l’allongement à rupture. La présence d’une zone de phase β stabilisée autour
des précipités αP (obtenue suite à la croissance de ces derniers au refroidisse-
ment depuis la mise en solution par exemple) permet d’améliorer cette propriété.
Pour ces essais, nous n’avons pas étudié l’influence du sens de prélèvement des
échantillons. En effet, l’orientation des grains β influence les propriétés comme le
montre T. Duval (Institut P’).
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Chapitre 3

Modélisation de la précipitation
intragranulaire

Dans ce chapitre, nous nous intéressons plus particulièrement à la modélisa-
tion de la précipitation intragranulaire dans les alliages de titane β-métastable
pour deux raisons principales.
D’une part, c’est une morphologie que nous avons rencontrée de manière ré-
currente lors des différents traitements présentés au chapitre précédent, qu’ils
mettent en jeu des transformations à partir d’une phase β refroidie depuis le
transus, ou bien à partir d’une phase β trempée jusqu’à température ambiante.
Nous avons montré qu’à cette morphologie est associée une microstructure fine
et enchevêtrée conférant au matériau les limites d’élasticité les plus élevées.
D’autre part, il est apparu au cours d’études précédentes [4, 6, 85] que la morpho-
logie intragranulaire est la pierre d’achoppement des modèles de type germination-
croissance développés pour décrire les cinétiques de transformation dans les al-
liages de titane. La difficulté tient au rôle important que semble jouer l’énergie
élastique de cohérence pour cette morphologie, comme en témoigne la forme et
l’arrangement spatial particuliers des précipités.
Après quelques rappels cristallographiques sur cette morphologie permettant de
recenser les points encore obscurs et d’exposer la démarche mise en oeuvre pour
tenter d’y répondre, nous abordons les modèles développés. Nous présentons en-
suite les résultats de ces modèles que nous discutons à la fin du chapitre.
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3.1 Rappels bibliographiques

Différents travaux tendent à montrer que le mécanisme de la précipitation in-
tragranulaire dans les alliages de titane serait de type mixte displacif/diffusif [24,
35] : alors que la structure cc de β se transforme en hcp par un mouvement co-
ordonné d’atomes sur des distances inférieures à la taille des mailles, la diffusion
des éléments d’alliage accompagne le processus pour conduire à leur partition
entre les phases α et β [122]. C’est pour cette raison qu’une grande partie de la
littérature s’intéresse en premier lieu aux relations d’orientation. Celles-ci sont
en effet à l’origine des contraintes de cohérence dont la relaxation par des pro-
cessus à différentes échelles caractérise les transformations displacives : la nature
des interfaces, la morphologie particulière des précipités et l’arrangement spatial
des variants cristallographiques contribuent chacun à réduire l’énergie élastique
associée à la transformation.

Relations d’orientation
De nombreuses études ont mis en évidence les relations d’orientation que respecte
la structure hcp de la phase α avec la structure cc de la phase β. Parmi les
quatre relations d’orientation possibles entre les mailles hcp et cc, les relations
d’orientation décrites par Burgers [16] sont celles qui ont été le plus souvent
observées dans le cas des alliages de titane1 [60, 126, 127, 128, 129, 130], même
si certaines études récentes rapportent de légères déviations [60, 131, 132]. Ces
relations s’écrivent :

{110}β‖(0001)α

〈111〉β‖[112̄0]α
(3.1)

Il y a trois directions denses 〈112̄0〉α dans le plan (0001)α et deux directions denses
〈111〉β dans le plan (110)β. Il y a donc six combinaisons possibles de directions
denses parallèles entre les phases α et β. En raison de la présence de la symétrie
63 le long de [0001]α, les trois directions 〈112̄0〉α sont équivalentes. Ainsi, sur les
six combinaisons, seules deux d’entre elles sont différenciées sur chacun des plans
{110}β. La maille cc comportant six plans denses de type {110}β, douze variants
α sont autorisés par les relations d’orientation de Burgers (tableau 3.1).
La maille hexagonale hcp peut être obtenue à partir d’une distorsion homogène de
la maille cubique cc. Cette distorsion est généralement exprimée dans le système
de coordonnées ortho-hexagonales (x0, y0, z0) (figure 3.1) en utilisant les relations

1Les trois autres relations d’orientation sont Pitsch-Schrader [123], Potter [124] et Rong-
Dunlop [125]
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Variant Plans parallèles Directions parallèles
V1 (110)β‖(0001)α [1̄11̄]β‖[112̄0]α
V2 (110)β‖(0001)α [11̄1̄]β‖[112̄0]α
V3 (11̄0)β‖(0001)α [111̄]β‖[112̄0]α
V4 (11̄0)β‖(0001)α [111]β‖[112̄0]α
V5 (011)β‖(0001)α [111̄]β‖[112̄0]α
V6 (011)β‖(0001)α [11̄1]β‖[112̄0]α
V7 (011̄)β‖(0001)α [1̄11]β‖[112̄0]α
V8 (011̄)β‖(0001)α [111]β‖[112̄0]α
V9 (101)β‖(0001)α [1̄11]β‖[112̄0]α
V10 (101)β‖(0001)α [111̄]β‖[112̄0]α
V11 (1̄01)β‖(0001)α [11̄1]β‖[112̄0]α
V12 (1̄01)β‖(0001)α [111]β‖[112̄0]α

Tab. 3.1: Variants α (V1-12) permis par les relations d’orientation de Burgers

d’orientation de Pitsch-Schrader, à savoir :

{110}β‖(0001)α

[001]β‖[1̄21̄0]α
(3.2)

Ainsi, pour le variant spécifique schématisé figure 3.1 où (11̄0)β‖(0001)α, les cor-
respondances suivantes sont observées :

[110]β‖[101̄0]α

[001]β‖[1̄21̄0]α

[11̄0]β‖[0001]α

et la distorsion homogène du réseau s’exprime par la matrice A [133] :

A(x0,y0,z0) =


√

3
2
aα
aβ

aα
aβ

1√
2
cα
aβ

 (3.3)

où aα, cα et aβ sont les paramètres de maille des phases α et β respectivement.
Dans les transformations cc→hcp, en plus de la distorsion homogène A, un dépla-
cement d’atomes, sur des distances bien plus petites que les paramètres de maille,
situés dans les plans {110}β adjacents est nécessaire (voir figure 1.5). Cependant,
ce déplacement ne changeant pas la forme et les tailles des mailles cristallines,
l’équation (3.3) représente bien la matrice de déformation du réseau cristallin.
Afin d’aligner la direction de type 〈111〉β avec [112̄0]α et ainsi obtenir la seconde
relation d’orientation de Burgers (équation (3.1)), une rotation de corps solide R
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Fig. 3.1: Représentation schématique des mailles cc (β) et hcp (α) montrant les
correspondances entre les deux réseaux cristallins. (x0, y0, z0) est le système de
coordonnées ortho-hexagonales

de ± 5, 26° autour de z0 est nécessaire (figure 3.2). En prenant en compte la rota-
tion R et la distorsion homogène A, nous déduisons le tenseur de transformation
ε˜∗ tel que [134] :

ε∗ij =
1

2

(
(RA)ij + (RA)ji

)− δij (3.4)

où δij est le symbole de Kronecker.

Nature des interfaces
Une série de travaux a concerné la caractérisation de la structure d’interface des
précipités intragranulaires dans les alliages binaires Ti-Mo et Ti-Cr [60, 126, 128,
132]. Les auteurs ont ainsi mis en évidence la présence de dislocations de misfit
et de marches de structure permettant de relaxer une partie des contraintes de
cohérence tout en préservant le plus possible la cohérence entre les deux réseaux
cristallins. En effet, ces marches de structure sont composées de contre-marches
et de terrasses de plan d’habitat (11̄00)α‖{2̄11}β. À noter que récemment des
marches ont également été mises en évidence sur les précipités intragranulaires
dans un alliage Ti-5553 [35]. Un jeu de dislocations accompagne les marches afin
d’accommoder la déformation volumique émanant de la différence d’espacement
entre les plans de grande densité {110}β‖(0001)α. Les précipités intragranulaires
sont donc semi-cohérents avec la matrice.

Morphologies
Furuhara et coll. [60, 126, 127, 128] ont réalisé des études systématiques sur les
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Fig. 3.2: Rotation de ± 5, 26° autour de [0001]α afin de satisfaire la seconde
relation d’orientation de Burgers (sur cette représentation, le variant V4)

différentes morphologies de la phase α. En particulier, ils ont déterminé que les
précipités intragranulaires se présentent sous forme de lattes ou de plaquettes. Ils
expliquent ces morphologies par la croissance qui s’effectuerait dans une direction
spécifique prédite par les travaux de Dahmen [133] sur les systèmes cc/hcp. Ce
dernier a en effet introduit le concept de déformation à ligne invariante2 pour les
transformations contrôlées par la diffusion : une aiguille ou une latte est supposée
crôıtre parallèlement à la ligne invariante afin de minimiser les déformations de
transformation.

Arrangement spatial des variants
Wang et coll. ont montré que des structures auto-accommodantes se forment dans
le titane pur au cours de la transformation martensitique β → α′ [93]. Ces struc-
tures sont composées en général de trois variants particuliers regroupés en cluster
afin de minimiser les déformations de transformation.
Deux types de clusters ont été majoritairement observés. Dans le premier, les
trois variants partagent une direction commune [112̄0]α′ parallèle à une direction
[111]β spécifique. Les plans (0001)α′ ne sont pas communs, chacun étant parallèle
à un plan de type {110}β différents, tournés de 60° les uns par rapport aux autres.
La notation utilisée pour ce cluster est [112̄0]α′/60°. Le second cluster est de type
[1̄0553]α′/63, 26°.
Le premier cluster a souvent été observé dans les alliages de titane où la transfor-
mation est contrôlée par la diffusion des éléments d’alliage [35, 129]. Il semble être
associé à la morphologie en triangles observée sur les coupes 2D des microgra-

2Concept dérivé de la déformation à plan invariant utilisée pour les transformations mar-
tensitiques [135, 136, 137, 138]
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phies. Au cours de ces mêmes expériences, le second cluster a rarement été mis en
évidence. En revanche, les auteurs ont souvent observés que deux lattes peuvent
partager le même plan (0001)α avec leurs directions [112̄0]α tournés de 10,53°
([0001]α/10, 53°) [35, 129, 139] alors que ces relations sont peu présentes dans le
cas de la transformation martensitique. Les auteurs ont donc proposé un scénario
pour l’évolution microstructurale associée à la précipitation intragranulaire :

(i) formation d’un cluster de trois variants [112̄0]α/60° ;

(ii) germination hétérogène et croissance de variants α qui ont leur direction
[112̄0]α parallèle aux directions de type 〈111〉β non utilisées par le cluster
de trois variants : relation [0001]α/10, 53° (germination auto-catalytique sur
des précipités déjà formés) ;

(iii) ces nouveaux variants peuvent ensuite se développer en un cluster de trois
variants auto-accommodants.
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Questions ouvertes
Tous ces travaux montrent que la morphologie intragranulaire semble fortement
affectée par les déformations de transformation. Cependant, s’ils apportent de
nombreux constats reposant essentiellement sur des observations, plusieurs ques-
tions relatives aux mécanismes restent encore en suspens :

1. Est-il possible de prédire la forme des précipités (lattes, plaquettes, ai-
guilles . . .) et leur orientation par rapport à la matrice β ? C’est en ef-
fet une étape particulièrement importante car ces caractéristiques influent
beaucoup sur les propriétés mécaniques des alliages.

2. Comment expliquer la formation des arrangements spatiaux particuliers
observés sur les micrographies dans le cas des transformations diffusives ?
Est-ce une conséquence des interactions élastiques entre les différents pré-
cipités ? Si tel est le cas, la forme et l’orientation des précipités sont-ils
modifiés ? Enfin, quel est le rôle joué par les différents variants dans un tel
arrangement ?

3. La structure orthorhombique α′′ apparaissant également à l’intérieur des
grains β dans notre alliage peut-elle être expliquée par les contraintes in-
ternes associées à la transformation de phase β → α ?

Pour apporter des éléments de réponse à ces interrogations, nous avons ap-
pliqué une procédure pas à pas utilisant deux modèles de complexités croissantes
que nous présentons dans la suite.
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3.2 Présentation des modèles

3.2.1 Modèle d’Eshelby

Le modèle le plus simple pour estimer rapidement l’ordre de grandeur de
l’énergie élastique associée à une transformation de phase impliquant des chan-
gements de structure cristalline et des variations de paramètres de maille repose
sur les solutions analytiques qu’Eshelby a proposées pour le problème de l’inclu-
sion ellipsöıdale [140, 141]. Pour déterminer l’énergie élastique, on décompose le
calcul en une succession d’étapes (figure 3.3) mettant en évidence la signification
physique des différents termes.

En considérant la transformation de phase β → α, la séquence débute avec une
phase β élastique homogène et non contrainte.
(1) Nous isolons tout d’abord un volume de β. En ignorant l’énergie d’interface,
cette opération ne change pas l’énergie du système.
(2) Nous appliquons la déformation libre ε∗ij (tenseur de transformation) au vo-
lume extrait le transformant en structure hcp, α. Cette étape n’implique pas de
changement de l’énergie élastique étant donné que le précipité est non contraint.
(3) Nous imposons des forces à la surface du précipité afin qu’il retrouve la taille et
la forme qu’il avait avant transformation. Cette restauration correspond à la dé-
formation homogène εij = −ε∗ij. D’après la loi de Hooke, la contrainte introduite
dans le précipité est définie par :

σij = −Cp
ijklε

∗
kl (3.5)

où Cp
ijkl est le tenseur des rigidités de l’inclusion.

Le changement d’énergie élastique au cours de cette étape pour un précipité de
volume Vp s’écrit donc :

∆Erestaur =
1

2
VpC

p
ijklε

∗
ijε
∗
kl (3.6)

(4) Nous réinsérons le précipité dans le solide β. Ayant retrouvé sa forme originale
(étape 3), il s’insère parfaitement dans le volume créé au cours de l’étape 1,
n’induisant pas de modification de l’énergie élastique.
(5) Nous supprimons les forces appliquées au précipité pour relaxer les contraintes
introduites à l’étape 3. Le précipité n’étant plus isolé, un champ de déformation
est créé au cours de cette étape. Dans le cas où les modules élastiques de l’inclusion
et de la matrice diffèrent, l’énergie élastique de relaxation est définie par [142] :

∆Erelax =

∫
V

[
−σ0

ijθ(r)εij +
1

2
Cijkl(r)εijεkl

]
dV (3.7)
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Etape 1 Etape 2

Etape 3

Etape 4Etape 5

Fig. 3.3: Etapes successives pour former une nouvelle inclusion cohérente

où V est le volume total du système, θ(r) est la fonction de forme valant 1 dans
le précipité et 0 dans la matrice et σ0

ij = Cp
ijklε

∗
kl.

Les modules élastiques du système Cijkl(r) sont dépendants de la position et sont
définis par :

Cijkl(r) = Cm
ijkl + ∆Cijklθ(r) (3.8)

où Cm
ijkl est le tenseur des rigidités de la matrice et ∆Cijkl = Cp

ijkl − Cm
ijkl.

L’énergie élastique totale du système s’écrit simplement en sommant les variations
de chacune des étapes :

Eel = ∆Erestaur + ∆Erelax (3.9)

Si la déformation libre est homogène, les contraintes et déformations sont éga-
lement homogènes dans le précipité [140, 143] et le calcul de l’énergie élastique
peut se faire aisément à l’aide des expressions de la fonction de Green pour le
champ de déplacement [142]. Dans le cas d’une inclusion isolée dans une matrice
infinie, la transformée de Fourier du champ de déplacement u s’écrit :

ûi(ξ) = −i1
ξ

Ω0
ij(n)σ̄jknkθ̂(ξ) (3.10)

où θ̂(ξ) est la transformée de Fourier de θ(r), n = ξ/‖ξ‖ représente un vecteur
unitaire définissant la direction dans l’espace de Fourier, Ω0(n) est l’inverse du
tenseur Ω−1

0 (n) défini par (Ω−1
0 )ij = Cm

ikljnknl et σ̄ij = σ0
ij − ∆Cijklε

p
kl, ε

p
kl étant

la déformation totale dans l’inclusion.
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L’énergie de relaxation définie par (3.7) peut se réécrire comme une intégrale sur
l’espace réciproque (les détails du calcul sont présentés en [142]) :

∆Erelax = −1

2

∫∫∫
d3ξ

(2π)3
Φ(n)

∣∣∣θ̂(ξ)∣∣∣2 (3.11)

en posant Φ(n) = nσ0Ω0(n)σ̄n. On peut noter que la fonction Φ(n) contient les
caractéristiques cristallographiques et les propriétés élastiques des deux phases
mais est indépendante de la forme de l’inclusion. La fonction de forme quant à
elle ne dépend que de la forme.

Dans le cas d’une sphère, l’intégrale (3.11) se réduit à une intégrale de surface sur
la sphère unitaire [142]. Dans le cas d’une inclusion ellipsöıdale, on peut utiliser
cette méthode en réduisant l’ellipsöıde à une sphère de même volume grâce à un
simple changement de variable correspondant à une déformation homogène de
l’espace. ∫∫∫

d3ξ

(2π3)
Φ(n)|θ̂(ξ)|2 = Vp

∮
dOn′

4π
[Φ(n)]n=n(n′) (3.12)

où On′ est la sphère unitaire dans l’espace réciproque, n′ le vecteur normal à
la sphère de même volume que l’ellipsöıde. A noter que n′ est fonction de n, le
vecteur unitaire normal à la surface de l’ellipsöıde qui contient les longueurs des
demi-axes de l’ellipsöıde a1, a2 et a3.

On introduit le tenseur d’ordre 4 suivant :

Sijkl =

∮
dOn′

4π

1

2

[
njΩ

0
ik(n)nl + niΩ

0
jk(n)nl

]
n=n(n′)

(3.13)

L’énergie élastique totale d’une inclusion ellipsöıdale de volume Vp dans une ma-
trice infinie anisotrope est alors donnée par :

Eel = ∆Erestaur + ∆Erelax =
1

2
Vp
[
Cp
ijklε

∗
ijε
∗
kl − Sijklσ0

ijσ̄kl
]

(3.14)

3.2.2 Modèle de champ de phase

Les premiers modèles [144, 145] permettant de prédire l’évolution des micro-
structures lors des transformations de phase sont qualifiés de « sharp interface ».
Dans ces modèles dits à interface abrupte, on propose que les interfaces séparant
les différentes phases en coexistence n’ont pas d’épaisseur et sont dotées de pro-
priétés intrinsèques. Les modèles qui reposent sur cette description nécessitent
une localisation explicite de l’interface. Cette tâche s’avère extrêmement difficile
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dans le cas de morphologies complexes.
Au contraire, dans les modèles de type champ de phase, la forme et la distribu-
tion des grains sont représentées par des champs continus dans l’espace, liés à
la nature des phases (structure cristalline, composition). L’interface entre deux
phases est définie comme une étroite région où les champs varient rapidement
mais continûment. Cette approche est donc dite à interface diffuse. L’évolution
de la forme des grains, c’est-à-dire la position des interfaces, est implicitement
donnée par l’évolution des variables du champ de phase. Reposant sur des bases
thermodynamiques, elle permet d’intégrer tous les phénomènes qu’on peut dé-
crire dans ce cadre, comme par exemple la mécanique [142, 146, 147, 148] ou
l’électromagnétisme [149, 150, 151]. Les champs d’application de cette méthode
s’avèrent donc particulièrement vastes (solidification, transformations de phase à
l’état solide, croissance de grains...[152]).

3.2.2.1 Variables du champ de phase

Pour caractériser l’état local de la microstructure, on utilise des champs conti-
nus qui varient fortement dans les interfaces discriminant ainsi les phases en
présence. On distingue les variables associées à une quantité conservée et celles
associées à une quantité non conservée. Les concentrations en éléments d’alliage
sont des propriétés conservées car le nombre de mole de chaque élément du sys-
tème reste constant dans un système fermé. Au contraire, les paramètres d’ordre
associés à la structure cristalline ne sont pas soumis à cette contrainte. Même
s’il est possible de définir rigoureusement les paramètres d’ordre en fonction des
caractéristiques cristallographiques de la transformation étudiée [153], nous avons
adopté la démarche moins rigoureuse mais plus simple d’introduire un champ φ
discriminant de manière arbitraire les phases α et β, suivant en cela l’exemple de
nombreux modèles de champ de phase (voir par exemple [154, 155]). Par ailleurs,
pour pouvoir prendre en compte la présence de plusieurs variants cristallogra-
phiques de la phase α, nous avons utilisé un champ de phase vectoriel [156, 157].

3.2.2.2 Construction du modèle

A volume et température fixés, la force motrice thermodynamique pour l’évo-
lution d’un système est la réduction de son énergie libre totale. Ainsi, la majorité
des modèles de champ de phase est basée sur la construction d’une fonctionnelle
d’énergie libre phénoménologique incorporant les champs pertinents pour les phé-
nomènes physiques en jeu dans l’évolution microstructurale. L’évolution tempo-
relle des variables du champ de phase est ensuite donnée par un système d’équa-
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tions différentielles appelées équations d’évolution. Dans notre modèle, nous avons
choisi de décrire l’état local de la microstructure hétérogène par un champ de
concentration c (variable conservée) et un champ de phase φ non conservé discri-
minant les phases α et β. L’énergie élastique induite par la transformation β → α
est prise en compte.

(i) Fonctionnelle d’énergie libre F

L’approche que nous utilisons est essentiellement phénoménologique. Contrai-
rement à la thermodynamique classique [158], la densité d’énergie libre f sur la-
quelle est bâtie la fonctionnelle F dépend des variables du champ de phase et de
leurs dérivées spatiales. En développant cette densité d’énergie libre autour d’un
état homogène caractérisé par une densité f0(T, c, φ), on obtient dans le cas d’un
alliage binaire [159] :

f(T, c, φ,∇φ,∇2φ, ...) = f0(T, c, φ) +
∑
i

∂f

∂(∂xiφ)

∣∣∣∣
φ

∂xiφ

+
∑
i,j

∂f

∂(∂xixjφ)

∣∣∣∣
φ

∂xixjφ+
1

2

∑
i,j

∂2f

∂(∂xiφ)∂(∂xjφ)

∣∣∣∣
φ

∂xiφ∂xjφ+ ... (3.15)

où ∂u indique une dérivation partielle par rapport à u en maintenant toutes les
autres variables indépendantes constantes. En supposant que la densité d’éner-
gie libre f est invariante par rotation et réflexion pour un milieu isotrope, le
développement précédent se simplifie :

f(T, c, φ,∇φ,∇2φ, ...) = f0(T, c, φ) +
ε2

2
|∇φ|2 (3.16)

Le terme de gradient prend en compte au plus bas ordre de la pénalisation éner-
gétique engendrée par les hétérogénéités du champ de phase qui ont lieu essen-
tiellement aux interfaces.

f0(T, c, φ) représente une densité locale homogène. Elle est souvent approximée
par un développement polynomial à la Landau décrivant le changement de sy-
métrie entre la phase parente et la phase fille [160]. Nous avons choisi d’utiliser
une autre formulation, proposée par Kim et coll. [155]. Dans le cas d’un alliage
de titane biphasé α + β comprenant n + 1 espèces chimiques i, n + 1 désignant
l’élément majoritaire Ti, on définit :

f0(T, c1, . . . , cn, φ) = Wg(φ) + fchim(T, c1, . . . , cn, φ) (3.17)

où g(φ) est une fonction de type double puits :

g(φ) = φ2(1− φ)2 (3.18)
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Cette fonction présente deux minima en φ = 0 et φ = 1 (g(0) = g(1) = g′(0) =
g′(1) = 0) et un maximum local en φ = 1/2 (g′(1/2) = 0 et g′′(1/2) < 0). Elle est
associée à l’excès d’énergie libre de l’interface proportionnel à la constante W.

En prenant en compte l’énergie élastique associée à la transformation de phase
β → α, l’énergie libre totale F est obtenue par intégration sur le volume Ω du
système de la somme des contributions interfaciale, chimique et mécanique :

F =

∫
Ω

(fint + fchim + fel) dΩ (3.19)

(a) Contribution de l’interface fint

fint est définie comme la somme du terme en gradient de φ (équation (3.16)) et
du double puits (équation (3.17)). On relie donc les coefficients ε et W à l’énergie
d’interface γ et à l’épaisseur de l’interface δ (annexe D).

(b) Contribution chimique fchim

Le second terme de l’équation (3.17) est défini à partir des densités d’énergie libre
chimique fα et fβ des phases α et β respectivement [155]. Dans le cadre de cette
étude, les calculs ont été réalisés à température constante pour un alliage binaire
Ti-X, où X est l’élément d’alliage de concentration c. Ainsi,

fchim(c, φ) = h(φ)fα(cα) + [1− h(φ)]fβ(cβ) (3.20)

h(φ) est une fonction polynomiale variant de façon monotone entre 0 et 1 permet-
tant d’interpoler fchim pour les valeurs intermédiaires de φ. Cette fonction doit
respecter les propriétés suivantes : h(0) = 0, h(1) = 1, h′(0) = h′(1) = 0. Dans
notre étude, nous avons choisi le polynôme d’ordre 5 défini par (3.21) communé-
ment utilisé dans la littérature.

h(φ) = φ3(6φ2 − 15φ+ 10) (3.21)

Les propriétés de h assurent que les valeurs d’équilibre (φ = 0 et φ = 1) dans g
ne sont pas affectées par les densités d’énergie libre chimique fα et fβ et que les
concentrations d’équilibre en φ = 0 et φ = 1 restent des minima locaux.
Par simplicité, nous avons choisi de décrire les densités d’énergie libre fα et fβ

par des fonctions quadratiques :

fα =
Kα

2
(cα − a)2

fβ =
Kβ

2
(cβ − b)2

(3.22)
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Kα (Kβ) est la courbure de l’énergie libre de la phase α (β) par rapport à la
concentration de l’élément d’alliage. a et b sont les concentrations d’équilibre de
l’élément dans α et β, délimitant le domaine biphasé du diagramme de phase
à la température T. Soulignons que cα et cβ sont des champs de concentration
auxiliaires introduits par Kim et coll. [155] et reliés à la concentration réelle c et
au champ de phase φ de la manière suivante :

c = h(φ)cα + (1− h(φ))cβ (3.23)

et
∂cαf

α = ∂cβf
β (3.24)

L’utilisation de ces champs de concentration auxiliaires permet de s’affranchir
d’un problème pénalisant les premières formulations reposant sur un unique champ
de concentration [161, 162]. En effet, pour cα = cβ = c, la variation de concentra-
tion dans l’interface contribue à la valeur de l’énergie d’interface prédite par le
modèle, de façon d’autant plus importante que l’épaisseur d’interface est grande.
La calibration des paramètres ε et W devient délicate. En revanche, dans le cas
du modèle de Kim et coll., la contribution de la variation de concentration dans
l’interface disparâıt à l’équilibre.

(c) Densité d’énergie élastique fel

La densité d’énergie élastique fel induite par la présence d’une déformation de
transformation ε˜∗ est donnée par :

fel(φ) =
1

2
(ε˜− ε˜∗(φ)) : C˜̃(φ) : (ε˜− ε˜∗(φ)) (3.25)

où ε˜ est la déformation totale. C˜̃(φ) et ε˜∗(φ) représentent le tenseur des rigidités

local (d’ordre 4) et le tenseur de transformation local respectivement. Comme
pour fchim, ces tenseurs sont obtenus en pondérant les propriétés de chacune des
phases par la fonction h(φ).

C˜̃(φ) = h(φ)C˜̃ p + [1− h(φ)]C˜̃m (3.26)

ε˜∗(φ) = h(φ)ε˜∗p + [1− h(φ)] ε˜∗m (3.27)

A noter que nous avons négligé la dépendance de C˜̃ p, C˜̃m, ε˜∗p et ε˜∗m vis à vis de

la concentration.

La détermination des champs locaux de déformations est présentée dans la par-
tie 3.2.2.3.
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(ii) Équations d’évolution

La façon la plus simple d’obtenir une équation d’évolution déterministe hors
équilibre est de supposer que :

– pour un champ non conservé (φ), la force motrice est proportionnelle à la
dérivée variationnelle par rapport au champ : l’équation d’évolution s’écrit

∂tφ = −Mφ

(
δF
δφ

)
(3.28)

– pour un champ conservé (c), c’est le flux J qui est proportionnel au gradient
de la dérivée variationnelle :

J = ∇δF
δc

(3.29)

La conservation de l’élément d’alliage devient

∂tc = ∇.
[
L∇δF

δc

]
(3.30)

Dans les équations (3.28) et (3.30),Mφ est la mobilité du champ de phase et L celle
de l’élément d’alliage. Ces mobilités peuvent être vues comme des coefficients de
relaxation définissant l’échelle temporelle de l’évolution déterministe du système.
Nous proposons en annexe D une expression pour Mφ à partir des travaux de
Kim et coll. [155].

Les dérivées variationnelles de F s’écrivent en fonction des dérivées partielles de
la façon suivante :

δF
δφ

= −ε2∆φ+ ∂φf0 + ∂φfel (3.31a)

δF
δc

= ∂cf0 = ∂cfchim (3.31b)

(a) Équation d’évolution de φ

En combinant (3.17) et (3.31a), l’équation (3.28) devient :

∂tφ = Mφ(ε2∆φ−Wg′ − ∂φfchim − ∂φfel) (3.32)

À partir des équations (3.23) et (3.24), on obtient [155] :

∂φfchim = −h′(φ)
[
fβ(cβ)− fα(cα)− ∂cβfβ(cβ − cα)

]
(3.33)



148 Chapitre 3 : Modélisation de la précipitation intragranulaire

En posant χ = Kβ/Kα, l’équation (3.33) devient :

∂φfchim = h′(φ)
Kβ

2
(cβ − b) [(1− χ)cβ − 2a+ (1 + χ)b

]
(3.34)

La dérivée de la densité d’énergie élastique par rapport au champ φ s’écrit quant
à elle de la manière suivante :

∂φfel = h′(φ)

[
−σ : (ε˜∗p − ε˜∗m) +

1

2
(ε˜− ε˜∗(φ)) : (C˜̃ p − C˜̃m) : (ε˜− ε˜∗(φ))

]
(3.35)

(b) Équation d’évolution de c

L’équation (3.30) peut se réécrire sous la forme

∂tc = ∇.
[
L∇∂f

β

∂cβ

]
(3.36)

en remarquant que [155]

∂cfchim(c, φ) =
dfβ

dcβ
=

dfα

dcα
(3.37)

L’équation (3.36) peut ensuite être transformée afin de ne faire apparâıtre que la
dérivée temporelle de la concentration auxiliaire cβ (le lecteur pourra se référer
à [163] pour la démonstration complète) :

[hRβ
α + (1− h)]∂tc

β = ∇.(D′∇cβ) + (1− k)cβh′∂tφ (3.38)

où Rβ
α = (∂cαcαf

α)−1∂cβcβf
β (∂cϕcϕf

ϕ est la dérivée seconde de fϕ par rapport à
cϕ), k = cα/cβ et D′ est définie à partir de la mobilité L de l’élément d’alliage
telle que [164] :

D′ = hDαRβ
α + (1− h)Dβ (3.39)

où Dϕ représente la diffusivité de l’élément d’alliage dans la phase ϕ.

On remarquera la forme non conservative de l’équation (3.38), faisant apparâıtre
comme variable principale non plus la concentration réelle c mais la concentration
auxiliaire cβ, fictive dans α mais néanmoins reliée à la concentration pertinente
par :

cα = χ(cβ − b) + a (3.40)

obtenue à partir de (3.24). Cette formulation particulière possède un avantage nu-
mérique non négligeable [165] mais il faut s’assurer que le schéma de discrétisation
temporel et le pas de temps choisi n’engendrent pas de variation substantielle de
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la masse du soluté.
Dans cette étude, une série d’hypothèses permet de simplifier l’équation d’évolu-
tion (3.38). Dans le cas de densités d’énergie libre chimique quadratiques (équa-
tion (3.22)), Rβ

α est simplement le rapport des courbures de l’énergie libre χ =
Kβ/Kα. En supposant que Kβ = Kα et que la diffusivité de l’élément d’alliage
est la même dans les deux phases (Dα = Dβ = D), l’équation (3.38) devient :

∂tc
β = D∆cβ + (b− a)h′∂tφ (3.41)

(iii) Variants cristallographiques

Afin de prendre en compte les différents variants cristallographiques des pré-
cipités α par rapport à la matrice β (tableau 3.1), nous définissons autant de
variables de champ de phase qu’il y a de variants α (φv, v = {1, 2, ...12}). Ceux-
ci sont différenciés uniquement par les tenseurs C˜̃ v et ε˜∗v , lorsqu’ils sont exprimés

dans le même repère (celui de la simulation par exemple). L’énergie libre totale
prenant en compte n variants de phase α (n > 1) s’écrira désormais :

F =

∫
Ω

n∑
v=1

(
ε2

2
|∇φv|2 +Wg(φv)

)
+ fchim + fel dΩ (3.42)

où

h(φ) =
n∑
v=1

h(φv) (3.43)

et

g(φv) = φ2
v(1− φv)2 + A.h(φv)

2

n∑
k 6=v

h(φk)
2 (3.44)

Le dernier terme de (3.44) pénalise les interfaces entre variants de phase α et
permet d’éviter la coalescence de variants différents de phase α au cours de la
croissance des précipités [166].

3.2.2.3 Équilibre mécanique

Lorsque plusieurs inclusions sont présentes, il devient difficile d’employer le
modèle d’Eshelby. Il est alors nécessaire de simuler de manière complète le système
hétérogène (inclusions+matrice). Plusieurs techniques peuvent être utilisées à ces
fins et la plus répandue est sans doute la méthode des éléments finis [167, 168, 169,
170, 171, 172]. Cependant, pour des comportements élastiques dans l’hypothèse
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des petites déformations, les méthodes spectrales reposant sur la transformée
de Fourier rapide (FFT) sont plus efficaces. Parmi les nombreux algorithmes
proposés [173, 174, 175, 176, 177, 178], nous avons choisi de mettre en oeuvre celui
de Moulinec et Suquet [173] que nous exposons dans la suite pour un matériau
élastique biphasé α + β pouvant contenir plusieurs variants de phase α.

(i) Problème local

La réponse d’un matériau hétérogène sollicité par des déformations et contraintes
macroscopiques peut être déterminée numériquement via la résolution du pro-
blème local sur un élément de volume V représentatif de l’ensemble du système
(RVE). Le champ de contrainte vérifie l’équilibre mécanique qui s’écrit en absence
d’inertie et de toute force extérieure :

div(σ(x)) = 0 ∀x ∈ V (3.45)

On exprime le tenseur des contraintes σ(x) en fonction du tenseur des défor-
mations ε(x) grâce à une loi de comportement qui, dans notre cas, dérive de la
densité d’énergie w(x, ε) :

σ(x) =
∂w(x, ε)

∂ε(x)
∀x ∈ V (3.46)

Le champ de déformation locale ε(x) est défini en fonction du champ de dépla-
cement u (conditions de compatibilité) :

ε(x) =
1

2

(∇u+ (∇u)T
) ∀x ∈ V (3.47)

ε(x) peut être décomposé en sa moyenne E sur le volume V et en une fluctuation
δε(x) représentant une déformation locale hétérogène :

ε(x) = δε(x) + E ∀x ∈ V (3.48)

Afin de fermer le problème, des conditions aux limites périodiques sont utilisées.
Celles-ci impliquent que δε(x) est périodique et que σ.n est anti-périodique sur
les frontières du RVE de normale n.

Dans le cadre de notre étude où les phases α et β sont considérées purement
élastiques et en associant une déformation de transformation ε∗ aux précipités α,
la loi de comportement (3.46) peut être réécrite sous la forme :

σ(x) = C(x) : (ε(x)− ε∗(x)) ∀x ∈ V (3.49)
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Dépendant de la position x, le tenseur des rigidités C(x) est égal soit à Cv (celui
du variant v) soit à Cm (celui de la matrice). Le tenseur de déformation libre
ε∗(x) est quant à lui égal à ε∗

v
dans le variant v et ε∗

m
dans la matrice β. Il

est important de noter que les différents variants de phase α se distinguent dans
les calculs par leurs tenseurs de rigidités et de transformation dès lors qu’ils sont
exprimés dans le repère unique de la simulation.

(ii) Résolution par transformée de Fourier

Les équations (3.45)-(3.49) et les conditions de périodicité définissent complè-
tement le problème local que l’on doit résoudre. En choisissant un milieu homo-
gène de référence de rigidité C0, la loi constitutive (3.49) peut être transformée
en se ramenant à un problème d’élasticité homogène soumis à un champ de po-
larisation τ(x) :

σ(x) = C0 : ε(x) + τ(x) (3.50)

où
τ(x) = [C(x)− C0] : ε(x)− C(x) : ε∗(x) (3.51)

Ce champ de polarisation τ(x) est associé à l’hétérogénéité des constantes élas-
tiques (C(x) − C0) et à la déformation libre ε∗(x). Il traduit les fluctuations de
la contrainte locale par rapport à celle découlant du milieu de référence de rigi-
dité C0. Ce problème homogène dit auxiliaire se réduit à l’équation périodique
de Lippman-Schwinger [179] et peut aisément être résolu en utilisant le tenseur
de Green périodique symétrisé Γ0 d’ordre 4 en écrivant que :

ε(x) = −Γ0(x) ? τ(x) + E (3.52)

où ? représente un produit de convolution. En passant dans l’espace de Fourier,
la convolution de l’équation (3.52) se réduit à un simple produit contracté :

ε̂(ξ) = −Γ̂0(ξ) : τ̂(ξ) ∀ξ 6= 0 ε̂(0) = E (3.53)

où le symbole ˆ représente la transformée de Fourier. Γ0 ne dépend que du milieu
élastique de référence. Dans l’espace direct, ce tenseur s’exprime analytiquement
dans certains cas simples seulement (lorsque C0 est isotrope notamment). En
revanche, dans l’espace de Fourier, le tenseur Γ̂0 peut être calculée explicitement3 :

Γ̂0
ijkl =

1

2

(
N0
jk(ξ)ξlξi +N0

ik(ξ)ξlξj
)

(3.54)

3L’équation (3.54) est similaire au tenseur de Green doublement symétrisé Γ̂0
ijkl =

1
4

(
N0
jk(ξ)ξlξi +N0

ik(ξ)ξlξj +N0
jl(ξ)ξkξi +N0

il(ξ)ξkξj
)

défini par Moulinec et Suquet [173] et
utilisé dans notre modèle
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avec N0 l’inverse du tenseur acoustique K0 du matériau homogène défini par
K0
ik(ξ) = C0

ijklξlξj.

Ainsi, les conditions aux limites et les équations (3.53) et (3.54) permettent d’ob-
tenir le champ de déformation locale si le tenseur τ̂(ξ) est connu. Cependant,
le champ de polarisation dans l’espace réel τ(x) n’est a priori pas connu étant
donné qu’il est lui-même fonction du champ de déformation locale (voir équa-
tion (3.51)). Le problème doit donc être résolu de manière itérative en estimant
un champ de déformation ε(x) initial. L’algorithme de point fixe proposé par
Moulinec et Suquet [173] se décompose comme suit :

(i) Estimation de ε(x) initial et calcul du champ de polarisation τ(x)

(ii) Calcul de τ̂(ξ) = T F(τ(x))

(iii) Calcul de ε̂(ξ) en utilisant la relation (3.53)

(iv) Obtention d’une nouvelle estimation de ε(x) par transformée de Fourier
inverse : ε(x) = T F−1(ε̂(ξ))
(T F et T F−1 représente la transformée de Fourier et la transformée de
Fourier inverse respectivement)

(v) Itération jusqu’à convergence. Celle-ci est atteinte lorsque le champ de
contrainte est à l’équilibre mécanique et est définie numériquement par
‖∇.σ‖ < ε où ε est une tolérance imposée

Afin de procéder à la résolution numérique du problème, le RVE choisi (qui doit
être représentatif de la microstructure biphasée α+ β dans notre cas) est discré-
tisée sur une grille régulière de Lx×Ly×Lz voxels (étude tridimensionnelle). Les
coordonnées {xd} du centre de chaque voxel dans l’espace réel sont données par :

{xd} =

{(
(ix − 1)

Tx
Lx
, (iy − 1)

Ty
Ly
, (iz − 1)

Tz
Lz

)
;

iX = 1, ..., LX , X = {x, y, z}
}

(3.55)

où TX est la taille de la cellule élémentaire dans la direction X.
Les grandeurs mécaniques locales, déformation, contrainte, déplacement, sont des
champs discrétisés sur ce même réseau. L’application de l’algorithme ci-dessus né-
cessite donc d’obtenir les transformées de Fourier discrètes des champs. Pour ce
faire, nous utilisons des algorithmes de transformées de Fourier rapides éprou-
vés et numériquement efficaces (FFTW [180]). Le critère de convergence utilisé
est relié à la réalisation de la condition d’équilibre (3.45). Afin de vérifier cette
condition, il est conseillé de travailler dans l’espace de Fourier plutôt que dans
l’espace réel étant donné qu’une divergence dans ce dernier est transformé en
un simple produit contracté dans le premier. Ainsi la transformée de Fourier de
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l’équation (3.45) mène au critère suivant :

〈|ξjσ̂ij|〉
‖σ̂(ξ = 0)‖ < δ (3.56)

où 〈.〉 représente la moyenne sur l’ensemble des noeuds de la grille de l’espace de
Fourier, δ est une constante seuil donnée (10−5 pour nos calculs) et ‖σ̂(ξ = 0)‖
la norme de la contrainte moyenne [173].4

La vitesse de convergence de la méthode est sensible au choix du tenseur de rigi-
dité du milieu homogène C0. Aucun argument théorique ne permet de connâıtre la
valeur optimum de ce tenseur, celui-ci devant être déterminé numériquement [181].
Dans notre cas, nous l’avons choisi de la manière suivante :

C0 =

Cm + 1
k

k∑
v=1

Cv

2
(3.57)

où k est le nombre de variants de phase α intervenant dans la simulation.

3.2.2.4 Implémentation numérique

La résolution des équations aux dérivées partielles décrivant l’évolution des
champs caractéristiques de la microstructure (3.28)-(3.30) est réalisée dans l’es-
pace de Fourier (méthode spectrale). Cette méthode est particulièrement bien
adaptée lorsque les domaines d’étude sont rectangulaires/parallélépipédiques, dis-
crétisés de manière régulière, et surtout lorsque les coefficients des opérateurs dif-
férentiels sont constants. Dans les cas où les transformations de phase génèrent
des interactions à longue portée élastiques, comme c’est souvent le cas à l’état so-
lide, ces méthodes s’avèrent presque incontournables pour peu que les contrastes
entre propriété des phases restent modérées et que les conditions aux frontières
sont homogènes (cf 3.2.2.3).

La résolution dans l’espace de Fourier permet l’implémentation d’un algorithme
semi-implicite ayant pour avantage l’utilisation de pas de temps beaucoup plus
importants que les méthodes explicites classiques [182]. L’annexe E décrit l’inté-
gration des équations d’évolution dans l’espace de Fourier ainsi que l’algorithme
semi-implicite utilisé.

4La norme d’un tenseur a˜ d’ordre 2 est définie par ‖a‖ = max
x

(
(a(x) : a(x))

1
2

)
[181]
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3.3 Résultats et discussion

3.3.1 Résultats du modèle d’Eshelby

3.3.1.1 Tenseur de transformation et propriétés élastiques

Comme présenté dans la partie 3.1, une distorsion du réseau est nécessaire
pour transformer la maille cc de la phase β en maille hcp de la phase α. Le
tenseur de transformation ε˜∗ obtenu (équation (3.4)) représente le tenseur de
déformation libre au sens d’Eshelby (tenseur de déformation non contraint). Le
calcul du tenseur de transformation nécessite les paramètres de maille des phases
α et β. Ceux-ci peuvent être déterminés à partir des expériences de diffraction des
rayons X présentées au chapitre 2 pour l’alliage Ti-5553. Le tableau 3.2 contient
les valeurs des paramètres de maille issus des résultats de diffraction pour diffé-
rentes conditions de traitement ainsi que les composantes diagonales du tenseur
de transformation lorsque la rotation R n’est pas prise en compte (on se ramène
ainsi à la distorsion A de l’équation (3.3) à laquelle est retranchée la matrice
identité). Le paramètre aβ est déterminé avant le début de la transformation à la
température de transformation considérée. Les paramètres de maille de la phase α
sont déterminés soit en début soit en fin de transformation. Dans ce tableau sont
également mentionnés les paramètres de maille tirés de travaux de modélisation
micromécanique appliqués aux alliages de titane [134].

Une première observation concerne les niveaux de déformation obtenus lorsqu’on
calcule la trace du tenseur de transformation. Cette dilatation volumique im-
portante devrait être observée lors des mesures dilatométriques au cours de la
transformation. La variation de volume associée à la transformation α↔ β étant
faible, une analyse critique du choix des paramètres de maille s’avère nécessaire.
Alors que aβ peut être déterminé sans ambigüıté (avant le début de la transfor-
mation, la structure est composée uniquement de phase β-métastable), le choix
des paramètres de maille de la phase fille est quant à lui sujet à discussion. D’une
part, ceux-ci sont forcément contraints du fait de la structure biphasée et ce dès le
début de la transformation. D’autre part, les paramètres de maille dépendent de
la composition chimique des phases. Dans le travail de Kato et coll. [134], aβ est
issu de résultats expérimentaux de diffraction des rayons X sur un alliage Ti-15V-
3Cr-3Sn-3Al [183] alors que aα et cα sont ceux du titane pur. Ainsi, en choisissant
deux matériaux différents pour l’établissement du tenseur de transformation, les
auteurs négligent l’influence des éléments d’alliage sur les paramètres de maille
de la phase α. Concernant nos expériences, nous avons vu dans le chapitre 2 que
cα pouvait être fortement influencé, en début de transformation, pour la phase α
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Traitement aβ (Å) aα (Å) cα (Å) ε∗11 ε∗22 ε∗33 tr(ε˜∗)
610°C a 3,259 2,948 4,72 0,108 -0,095 0,024 0,037
610°C b 3,259 2,944 4,71 0,106 -0,097 0,021 0,031
500°C b,c 3,241 2,93 4,67 0,107 -0,096 0,019 0,030
Kato et coll. [134] 3,232 2,956 4,693 0,120 -0,085 0,027 0,062
a aα et cα déterminés en début de transformation
b aα et cα déterminés en fin de transformation
c Paramètres de maille déterminés à température ambiante

Tab. 3.2: Paramètres de maille des phases α et β et composantes du tenseur de
transformation

enrichie en oxygène en surface des échantillons conduisant à une augmentation
de ce paramètre.

Afin de s’affranchir de l’influence de la composition chimique et obtenir une es-
timation du tenseur de déformation non contraint, les paramètres de maille du
titane pur ont été finalement utilisés. Nous les avons déterminés par diffraction des
rayons X in situ à haute énergie pour une température voisine de la température
de transformation allotropique (882°C). A 880°C, aα = 2, 980Å, cα = 4, 74Å et à
910°C, aβ = 3, 316Å ; ces valeurs sont proches de celles signalées dans la littéra-
ture [7]. Elles conduisent à la distorsion A suivante :

A(x0,y0,z0) =

1, 1006
0, 8987

1, 0106

 (3.58)

La trace du tenseur de transformation résultant (sans prise en compte de la
rotation R) n’est plus que de 1%.

Il est admis que le caractère anisotrope et hétérogène des constantes élas-
tiques a une forte influence sur la sélection de la forme des précipités. Ainsi, nous
avons utilisé pour β (symétrie cubique) les trois composantes indépendantes sui-
vantes [184] : C1111=134GPa, C1122=110GPa et C1212=36GPa. Pour α, la symétrie
est isotrope transverse avec cinq composantes indépendantes : C1111=125,3GPa,
C3333=154,5GPa, C1122=99,4GPa, C1133=68,8GPa et C2323=31,6GPa [185].

3.3.1.2 Forme et orientation d’un précipité ellipsöıdal isolé

La déformation de transformation nécessaire pour le développement d’un pré-
cipité α augmente l’énergie élastique du matériau. Dans un cristal de phase pa-
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Fig. 3.4: Rotation d’un précipité ellipsöıdal (orientation initiale à gauche) à partir
des angles dEuler (ψ, θ, ϕ) définissant le repère du calcul (x, y, z)

rente infinie, l’énergie élastique par unité de volume de précipité Vp est identique
pour les 12 orientations autorisées par les relations de Burgers. En effet, les 12
tenseurs de transformation sont liés par des opérations de symétrie dès lors qu’ils
sont exprimés dans le repère de la phase parente β. Dans cette partie, Eel = Eel/Vp
(Eel est donné par (3.14)).

(i) Minimisation de l’énergie élastique

Pour un précipité ellipsöıdal, la longueur des trois demi-axes a1, a2 et a3 et
leurs angles d’Euler par rapport au repère de la phase β définissent totalement
sa forme et son orientation. Ainsi, en faisant varier les rapports d’aspect a1/a3

et a2/a3, il est possible d’approcher la forme minimisant l’énergie élastique, en
négligeant toute contribution de l’interface. Ensuite, en variant les angles d’Euler,
on peut déduire quelle orientation, ou quel plan d’habitat pour une forme oblate,
serait sélectionné. Comme illustré sur la figure 3.4, le repère ortho-hexagonal
(x0, y0, z0) a été choisi comme repère cristallographique de référence, fixant les
mailles hcp et cc selon les relations d’orientation de Burgers (figure 3.1). Initiale-
ment positionné de telle sorte que (x, y, z) = (x0, y0, z0), trois rotations successives
(d’angles ψ, θ et ϕ) sont ensuite appliquées au précipité. Les calculs étant effec-
tués dans le repère de l’ellipsöıde (x, y, z), le tenseur de transformation ε˜∗ ainsi
que les tenseurs de rigidité doivent être exprimés dans ce même repère. La matrice
de passage P(x0,y0,z0)→(x,y,z) s’écrit :

P(x0,y0,z0)→(x,y,z) =

cψcϕ− sψcθsϕ −cψsϕ− sψcθcϕ sψsθ
sψcϕ+ cψcθsϕ −sψsϕ+ cψcθcϕ −cψsθ

sθsϕ sθcϕ cθ

 (3.59)
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(110)β//(0001)α
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Fig. 3.5: Energie élastique d’un précipité α ellipsöıdal en fonction des rapports
d’aspect a1/a3 et a2/a3 (en sombre 9 MJ/m3 ; en clair 260 MJ/m3). Pour cette
carte, ψ = θ = 0 et ϕ = π/4

où c et s représentent les fonctions cosinus et sinus respectivement.

Afin de déterminer le minimum global de l’énergie élastique, nous avons tra-
vaillé dans l’espace paramétrique de dimension 5 (deux rapports d’aspect et trois
angles de rotation). La figure 3.5 représente une carte « 2D » (variations de deux
paramètres, les trois autres étant fixés) d’évolution de l’énergie élastique. Pour
l’établissement de cette carte, nous faisons varier les deux rapports d’aspect et
nous fixons le repère de l’ellipsöıde tel que ψ = θ = 0 et ϕ = π/4. Le mini-
mum obtenu pour cette configuration spécifique est également le minimum global
dans l’espace paramétrique couvert. Contrairement au cas simple d’un système
isotrope homogène présentant un tenseur de transformation sphérique (dilatation
pure), l’énergie élastique est ici fortement dépendante de la forme du précipité.
En effet, celle-ci est la plus importante (∼260 MJ/m3) dans le cas où les deux
rapports d’aspect sont les plus élevés (aiguille) et chute à des valeurs inférieures
à 10 MJ/m3 lorsque a1/a3 et a2/a3 présentent un comportement opposé (l’un
correspondant au rapport d’aspect le plus faible et l’autre au plus élevé). Le sys-
tème semble donc favoriser une plaquette infinie d’épaisseur infiniment fine (un
des deux rapports d’aspect tendant vers 0). Dans le cas d’une minimisation de
l’énergie élastique seule, ce résultat peut être démontré [142]. Le plan d’habitat
de la plaquette est alors normal au vecteur n correspondant au maximum de la
fonction Φ(n) (équation (3.11)).

Afin de déterminer plus précisément l’orientation de cette plaquette infiniment
fine et donc son plan d’habitat, des calculs ont été effectués avec des rapports
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Fig. 3.6: Energie élastique d’une plaquette α extrêmement fine (a1/a3 = 1.10−20

et a2/a3 = 1) en fonction de l’angle de rotation ϕ (ψ = θ = 0)

d’aspect plus sévères, à savoir : a1/a3 = 1.10−20 et a2/a3 = 1. La figure 3.6
représente l’évolution de l’énergie élastique en fonction de l’angle ϕ (ψ = θ = 0,
équivalent à une rotation de la plaquette autour de l’axe z0 = z). Sur cette courbe
apparaissent deux minima, situés à ϕ = 42, 7° et ϕ = 132° (Eel ∼6 MJ/m3).
Les plans d’habitat correspondant à ces angles sont proches de (10 10 13)β et
(7 7 1̄1)β respectivement. Ces résultats sont en bon accord avec des mesures
expérimentales reportées dans la littérature [132, 183, 186, 187, 188] ainsi qu’avec
les résultats du modèle de déformation à ligne invariante traités en annexe F.
En effet, dans le cas des alliages de titane, le plan d’habitat {334}β est souvent
mentionné pour les précipités intragranulaires. Les deux orientations déterminées
par le calcul s’écartent de ce plan d’un angle de 0,7° pour la première et de 4,7°
pour la seconde. Il est également intéressant de souligner que l’axe c de la maille
hexagonale (qui est parallèle à l’axe z0) est contenu dans le plan d’habitat de la
plaquette. Miyano et coll. [189] sont parvenus à la même conclusion en remarquant
que le parallélisme entre le plan (0001)α et la face large des précipités conduit à
une augmentation de l’énergie élastique.

(ii) Prise en compte de l’énergie d’interface

L’analyse précédente qui repose sur la minimisation de l’énergie élastique seule
ne peut prédire que des morphologies en plaquettes infiniment fines. Dans les sys-
tèmes réels, cette géométrie est impossible car elle conduirait à une augmentation
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illimitée de l’énergie d’interface. C’est la compétition entre ces deux contributions
énergétiques, l’une volumique, l’autre surfacique, qui produit des formes finies.

Afin de déterminer la forme d’équilibre du précipité α isolé dans la matrice β,
la minimisation ne concerne plus uniquement l’énergie élastique seule mais la
quantité Etot = VpEel + Sγαβ où Vp est le volume de l’ellipsöıde, S sa surface et
γαβ l’énergie d’interface. Cette dernière est choisie isotrope, égale à 0,1 J/m2. Sur
la figure 3.7(a), nous avons tracé l’évolution de Etot pour un volume Vp constant
de 10−3µm3 en fonction des deux rapports d’aspect. L’orientation du précipité
est la même que celle utilisée pour la représentation de la figure 3.5, à savoir
ψ = θ = 0 et ϕ = π/4 (le minimum obtenu pour cette configuration est également
le minimum global pour l’ensemble des calculs). Contrairement à la figure 3.5,
la minimisation de l’énergie Etot conduit à des rapports d’aspects finis valant
respectivement 1,8 et 4.10−2 et inversement. Ainsi, les précipités d’équilibre se
présentent ici encore sous forme de plaquettes mais leur épaisseur ne tend plus
vers 0. Ce résultat est en accord avec les caractérisations microstructurales (par
exemple, figure 3.8) : les aiguilles 2D observées sont en réalité des coupes normales
aux faces larges des précipités ; très peu de micrographies montrent des plans de
coupe dans le plan de la plaquette 3D. La carte d’énergie de la figure 3.7(b)
permet de vérifier si l’orientation des précipités est modifiée lorsque l’énergie
d’interface est prise en compte. Sur cette représentation, a2/a3 = 1, 8 et ψ = θ = 0
(rotation autour de z0 = z, voir encadré). Les positions angulaires des minima
sont équivalentes à celles déterminées précédemment, les plans d’habitat ne sont
donc pas modifiés.

La figure 3.9 représente les rapports d’aspect obtenus par minimisation de Etot
pour différents volumes de précipités. Alors que a2/a3 évolue peu (compris entre
0,7 et 2,1), le rapport a1/a3 montre une forte diminution avec l’augmentation de
Vp. Les précipités présentent des formes quasi sphériques pour des volumes de
l’ordre du nm3 et tendent vers des plaquettes extrêmement fines lorsque Vp aug-
mente. Nous pouvons comparer les rapports d’aspect obtenus à ceux déterminés
expérimentalement par analyse d’images. Laude [3] a mesuré un rapport d’as-
pect moyen proche de 3.10−2 pour un alliage β-CEZ lors d’une transformation
isotherme à 600°C. L’épaisseur moyenne des précipités s’élevait à environ 0,1µm
conduisant à un volume moyen de ∼0,6µm3. Nous avons reproduit cette analyse
sur un échantillon Ti-5553 refroidi à 0,2°C/s depuis le domaine monophasée β
conduisant à une faible fraction volumique de phase α formée (micrographie fi-
gure 3.8). L’épaisseur et la longueur moyenne des précipités s’élèvent à environ
0,05µm et 2,3µm respectivement, conduisant à un volume moyen de 0,14µm3 pour
un rapport d’aspect de 2, 2.10−2. Les rapports d’aspect mesurés sont légèrement
supérieurs à ceux obtenus par le calcul. Outre l’erreur faite sur les mesures des
longueurs expérimentales, d’autres facteurs peuvent expliquer cette différence.
Les rapports d’aspect réels sont obtenus lorsque le plan de coupe (surface polie)
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pour un précipité α ellipsöıdal en fonction des rapports d’aspect a1/a3 et a2/a3
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Fig. 3.8: (g) Micrographie MEB d’un échantillon Ti-5553 refroidi à 0,2°C/s depuis
le domaine monophasé β. (d) Visualisations schématiques de coupes 2D d’un
ellipsöıde
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Fig. 3.9: Rapports d’aspect et énergie élastique associée obtenue par minimisation
de Etot en fonction du volume du précipité (ψ = θ = 0°, ϕ = 42, 7°)

est parallèle au plan (x0, y0) ou lorsqu’il est orthogonal à la direction de croissance
du précipité (se trouvant dans le plan (x0, y0)). Les plans de coupe s’écartant de
ces deux orientations conduisent inévitablement à une augmentation de l’épais-
seur observée et donc du rapport d’aspect expérimental comme schématisé sur la
figure 3.8.

Sur la figure 3.9 est également représentée l’énergie élastique en fonction du vo-
lume du précipité lorsque Etot est minimale. Eel décrôıt continûment de 180 MJ/m3

pour Vp ∼1 nm3 jusqu’à 9 MJ/m3 pour Vp ∼1 µm3. Nous pouvons comparer ces
valeurs à celles utilisées par P. di Napoli dans le modèle TITAN pour le calcul de
la barrière de germination associée à la formation d’un germe αWI [6]. L’auteur a
déterminé une relation linéaire entre la température de transformation et Eel par
ajustement des temps caractéristiques de remplissage des sites de germination5

au cours des maintiens isothermes dans un alliage Ti-17. Dans l’étude citée, Eel
décrôıt de 67 MJ/m3 à 550°C jusqu’à 5 MJ/m3 à 750°C. Ces valeurs sont cohé-
rentes avec nos calculs : pour Eel = 67 MJ/m3, Vp ∼ 4.10−6 µm3 et a1/a3 ∼ 0, 12.
Il est à noter que la forme du germe critique a un rôle non négligeable sur les
vitesses de croissance des précipités.
Aucun des travaux micromécaniques issus de la littérature réalisés sur les alliages
de titane ne mentionnent les niveaux de déformations, de contraintes ou même
d’énergie élastique obtenus. Différents auteurs comme Eshelby [140] ou Lee et
coll. [143] ont montré que les déformations et les contraintes sont homogènes
dans le précipité à condition que le tenseur de transformation soit également

5Défini comme l’inverse du flux de germination stationnaire
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homogène. Nous écrivons ci-dessous les tenseurs de déformation totale ε˜ et de
contrainte σ˜ obtenus pour la dernière configuration mentionnée (a1/a3 = 0, 12,
a2/a3 = 2, ψ = θ = 0°, ϕ = 42, 7°). Ces tenseurs sont exprimés dans le repère
de la plaquette (x, y, z) (la composante 11 est la composante normale au plan
d’habitat ; les contraintes sont en MPa).

ε˜(x,y,z) =

−3, 6.10−3 −7, 9.10−2 0
−3, 3.10−4 0

sym 2, 7.10−3

 (3.60)

et

σ˜(x,y,z) =

 18 579 0
44 0

sym −873

 (3.61)

On peut tout d’abord noter que la composante de cisaillement σ12 et la compo-
sante diagonale σ33 sont relativement élevées alors que toutes les autres sont quasi
nulles. Ceci peut être expliqué par la forme du tenseur de transformation lorsqu’il
est exprimé dans le repère de la plaquette. Le passage du repère ortho-hexagonal
du réseau cristallin vers le repère (x, y, z) de la plaquette consiste en une simple
rotation autour de l’axe z0, la troisième direction reste donc inchangée. ε∗ pré-
sente une composante dilatationnelle de plus de 1% suivant la direction z = z0

(cf 3.3.1.1) conduisant à une forte contrainte de compression dans le précipité
suivant cette direction (Cp

3333 est également la rigidité la plus importante). On
rappelle que la direction z = z0 correspond à l’axe c de la maille hexagonale.
ε∗12 (repère (x, y, z)) est quant à elle voisine de -10% expliquant la contrainte de
cisaillement observée.
Concernant le tenseur de déformation ε˜, on note que la composante ε22 (axe y)
est quasi nulle. Ce résultat est en cohérence avec les résultats issus du modèle
de déformation à ligne invariante présentés en annexe F. En effet, la direction y
représente la direction de croissance du précipité. Suivant ce modèle, elle ne subit
pas de déformation ni de rotation au cours de la transformation β → α.
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3.3.2 Résultats du modèle de champ de phase

3.3.2.1 Hypothèses et données d’entrée

Comme nous l’avons vu dans la partie 3.2.2.2, nous avons considéré trois types
de contribution énergétique (interface, chimie et mécanique) composant l’énergie
libre totale du système. Pour chacune d’entre elles, plusieurs hypothèses ont été
émises. Celles-ci sont rappelées ci-dessous avec les données d’entrée utilisées.

Interface
Nous avons considéré des interfaces α/β totalement cohérentes avec une énergie
d’interface isotrope γαβ =0,1 J/m2. Cette hypothèse reste néanmoins sujette à
discussion dès lors que des travaux expérimentaux semblent montrer la présence
de dislocations au voisinage des interfaces dans certaines directions particulières
(cf 3.1). L’épaisseur d’interface δ est définie entre φ = 0, 05 et φ = 0, 95 et fixée à
1 nm (δ représente l’échelle de longueur du système, nous l’avons choisie proche
d’une valeur réaliste). Elle comprend six noeuds de la grille conduisant à un pas
de discrétisation spatiale ∆x de 0,17 nm.

Chimie
Dans cette étude, nous ne nous intéressons pas aux aspects cinétiques de la trans-
formation β → α. Le but premier est de comprendre l’influence des contraintes
générées par le changement de phase sur l’évolution microstructurale. Nous avons
donc choisi arbitrairement un alliage binaire Ti-X où l’élément d’addition X a un
caractère β-gène (tendance à stabiliser la phase β à température ambiante) tel
que Mo, V ou Cr. Nous avons donc choisi de travailler avec une concentration
normalisée c̃ = (c− a)/(b− a).
Dans l’ensemble de nos simulations, l’état initial est composé d’un ou de plusieurs
germes α. Nous imposons le champ de concentration initial c̃0 tel que :

(i) dans les précipités α, c̃0 = 0 (équivalent à la concentration d’équilibre dans
la phase α donnée par le diagramme de phase),

(ii) dans la matrice β, c̃0 = 1 − Ω̃0 où Ω̃0 est la sous-saturation initiale de la
matrice en élément β-gène. Lorsque Ω̃0 = 0, la concentration de la matrice
correspond à la limite de solubilité b donnée par le diagramme de phase
et le système est à l’équilibre si l’élasticité est absente. Lorsque Ω̃0 > 0, la
matrice est sous-saturée, favorisant ainsi la croissance de la phase α.

Nous avons considéré le molybdène comme élément β-gène, car c’est l’élément de
l’alliage Ti-5553 qui diffuse le plus lentement, susceptible d’être l’élément limitant
la cinétique de transformation. Par ailleurs, nous nous sommes intéressés à une
température de 500°C, température à laquelle la précipitation intragranulaire est
largement majoritaire. En reprenant les paramètres de la loi d’Arrhénius déter-
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L (nm) 21,3
Nombre de noeuds 1283

∆x (nm) 0,17
δ (nm) 1

(b− a)2KΩ̃0 (MJ/m3) 361,8
t′max 11800
∆t′ 0,5

Tab. 3.3: Paramètres de calcul pour la croissance d’un précipité unique. t’=t/τ̃φ
est le temps adimensionnel

minés pour le molybdène par couples de diffusion par Héricher [5] (D0=5,54.10−8

m2/s, Q=147,4 kJ/mol), la diffusivité de l’élément β-gène à 500°C est 6,1.10−18

m2/s.
Afin de simplifier l’analyse, nous avons également supposé que les densités d’éner-
gie libre chimique fα et fβ sont quadratiques de courbure égale (Kα = Kβ = K).
Dans ce cas, la force motrice chimique ∂φfchim (équation (3.34)) s’écrit simple-
ment : ∂φfchim = −h′(φ)(b− a)2KΩ̃ où Ω̃ est la sous-saturation de la matrice en
élément β-gène, évoluant au cours du temps pendant une transformation. Afin
d’étudier l’incidence de l’élasticité sur la croissance des précipités intragranulaires,
nous avons choisi (b−a)2KΩ̃0 de telle sorte que la force motrice chimique soit du
même ordre de grandeur que la force motrice élastique ∂φfel (équation (3.35)).

Mécanique
Comme pour le modèle d’Eshelby, nous avons supposé que les phases ont un
comportement purement élastique. Le modèle de champ de phase permettant de
prendre en compte les douze variants cristallographiques, ceux-ci sont différenciés
par leurs tenseurs de rigidité (C˜̃ v) et de transformation (ε˜∗v) lorsqu’ils sont expri-

més dans un repère unique. Les calculs ont été effectués à déformation moyenne
nulle imposée.

3.3.2.2 Calculs pour un variant

En premier lieu, nous nous sommes intéressés à l’évolution d’un précipité
unique vers sa forme et son orientation d’équilibre. Pour cela, nous avons simulé
en 3D la croissance d’un germe α sphérique placé au centre d’un système fermé
cubique de 21,3 nm de côté (les paramètres utilisés dans la simulation sont re-
portés dans le tableau 3.3). Le rayon du germe initial est de 3 nm correspondant
à une fraction volumique de 1,2%.
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Fig. 3.10: Simulation 3D (1 précipité / V1) - Représentations de l’isovaleur
φ =0,5. Le repère du calcul est le repère ortho-hexagonal (x0, y0, z0) associé au
variant V1. Encarts : évolution du champ φ dans le plan (x0, y0) passant par le
centre du précipité

La figure 3.10 représente l’évolution du précipité sphérique (t’=0) au cours de la
simulation. Etant donné la présence d’un unique variant cristallographique, nous
avons choisi le repère ortho-hexagonal (x0, y0, z0) pour la bôıte de simulation. En
considérant le variant V1 (tableau 3.1), on a x0‖[1̄10]β, y0‖[001]β, z0‖[110]β. En
encart, nous avons représenté le champ φ parallèlement au plan (x0, y0) passant
par le centre de la bôıte de simulation (et donc par le centre du précipité).
Le précipité s’allonge dans un premier temps le long de la direction z0 avant
de crôıtre selon une direction préférentielle dans le plan (x0, y0). Cette dernière
correspond à la direction [22̄3]β en cohérence avec les résultats du modèle à ligne
invariante présentés en annexe F. En fin de simulation, le précipité tend vers une
plaquette dont le plan d’habitat est orthogonal au plan (x0, y0). Comprenant la
direction de croissance [22̄3]β et la direction [110]β (‖z0), le plan d’habitat est
voisin de (3̄34)β.

En fin de simulation, la fraction volumique de phase α s’élève à 4,4%. Le volume
du précipité Vp à t’=11800 vaut donc 4,3.10−7 µm3. Des rapports d’aspect ont
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Champ de phase Eshelby
a1/a3 0,25 0,24
a2/a3 2 1,8
Eel (J) 4,1.10−17 4,4.10−17

Tab. 3.4: Rapports d’aspect et énergie élastique obtenus par les deux modèles
pour Vp =4,3.10−7 µm3

été déduits afin de pouvoir comparer les résultats à ceux obtenus à partir du
modèle d’Eshelby. Nous définissons a1 et a2 l’épaisseur et la longueur du précipité
respectivement dans le plan (x0, y0). a3 est défini comme la longueur du précipité
dans la direction z0. L’énergie élastique totale a été obtenue par somme de la
densité d’énergie élastique fel sur l’ensemble des noeuds du système. Les résultats
sont reportés dans le tableau 3.4.
En reprenant la figure 3.9, nous pouvons déterminer les rapports d’aspect ainsi
que l’énergie élastique calculés par le modèle d’Eshelby6 pour Vp =4,3.10−7 µm3

(tableau 3.4).
Les résultats des deux modèles sont très proches tant au niveau de la forme que
pour l’orientation du précipité validant le choix d’une géométrie ellipsöıdale pour
le modèle d’Eshelby. Les faibles différences observées peuvent être attribuées à la
matrice β non infinie dans le cas du modèle champ de phase, où on ne peut pas
négliger la présence d’interaction avec les bôıtes voisines (conditions périodiques).

Du fait d’un nombre important de noeuds, les calculs 3D sont extrêmement
gourmands en temps de calcul et en espace mémoire. Au vu de la géométrie du
précipité et afin d’analyser plus avant son évolution au cours de la simulation,
nous avons reproduit le calcul précédent en pseudo-2D7. Les paramètres de la
simulation sont identiques à ceux du cas 3D à l’exception du nombre de noeuds
qui s’élève désormais à 1282. Le précipité α (sous forme de disque de rayon initial
2,13 nm) est placé au centre de la bôıte de simulation. La direction de croissance
étant contenue dans le plan (x0, y0), le calcul est mené dans ce plan. La figure 3.11
représente l’évolution du champ φ au cours de la simulation. Cette évolution est
similaire à celle obtenue dans le cas 3D (voir encarts de la figure 3.10). Ainsi,
dans cette configuration spécifique, la direction z0 influe peu sur l’évolution dans
le plan (x0, y0) et les résultats obtenus en pseudo-2D sont représentatifs du cas
3D8.

6On rappelle que ces résultats ont été obtenus par minimisation de Etot = VpEel + Sγαβ
7Ce n’est pas réellement un calcul 2D étant donné qu’on utilise des conditions aux limites

périodiques. Le précipité est donc infiniment long dans la direction orthogonale au plan
8Un calcul pseudo-2D dans le plan orthogonal à la direction de croissance montre également

des résultats cohérents par rapport au cas 3D
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t’=0 t’=1000 t’=2000 t’=4000 t’=10000

Fig. 3.11: Simulation pseudo-2D (1 précipité / V1) - Evolution du champ φ dans
le plan (x0, y0)

La figure 3.12(a) représente l’évolution de F ainsi que celle des trois contributions
qui la composent (chimique, élastique et interface). Ces valeurs globales sont
définies par :

Echim =

∫
V

fchimdv, Eel =

∫
V

feldv, Einterf =

∫
V

fintdv

où fchim, fel et fint sont les densités locales d’énergie chimique, élastique et d’inter-
face respectivement. La fraction de phase α est également reportée sur la figure.
Comme attendu, l’énergie libre totale diminue au cours du temps alors que la frac-
tion de phase α, initialement de 2,7%, augmente jusqu’à 6,3%. Afin de pouvoir
faire le lien avec la morphologie du précipité, nous avons tracé sur la figure 3.12(b)
l’évolution de son épaisseur, de sa longueur et du rapport épaisseur/longueur.
Chacune des grandeurs reportées sur la figure suit une évolution en quatre étapes.
La première, entre t’=0 et t’=1000, correspond à une forte diminution de Echim
alors que Eel et fα augmentent brutalement. Au cours de cette étape, le précipité
s’épaissit et s’allonge légèrement avec un rapport d’aspect proche de 1. Sa mor-
phologie est proche d’un carré (figure 3.11 à t’=1000).
On identifie la seconde étape (t’∈[1000,2000]) par la présence d’un plateau où
les différentes énergies et la fraction de phase évoluent peu. Eel y est maximale.
Le précipité présente une diminution de son rapport d’aspect (0,7 à t’=2000)
conduisant à une morphologie rectangulaire (figure 3.11 à t’=2000).
Entre t’=2000 et t’=6000, les contributions chimique et élastique diminuent et
le précipité crôıt de nouveau en s’allongeant le long de la direction préférentielle
vue précédemment. Il devient également plus fin.
Pour les temps supérieurs, les différentes courbes se stabilisent, marquant ainsi
la fin de l’évolution microstructurale.

Pour comprendre ces différentes étapes, nous avons tracé les évolutions du champ
de concentration c̃ et de la densité d’énergie élastique fel sur les figures 3.13 et 3.14
respectivement.
Pour une meilleure visualisation, nous avons tracé figure 3.13 les profils de concen-
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fα

(a) (b)

Fig. 3.12: Simulation pseudo-2D (1 précipité / V1) - (a) Evolution de la frac-
tion de phase α et des différentes énergies ; (b) Evolution de l’épaisseur et de la
longueur du précipité ainsi que du rapport épaisseur/longueur

tration le long des demi-diagonales (approximativement suivant la longueur et
l’épaisseur du précipité, cf encarts). En encarts, le champ de concentration c̃β est
représenté. Fictif dans α, il est relié à la concentration réelle par c̃ = c̃β − h(φ).
A l’état initial, la matrice β est sous-saturée et se trouve donc loin de la concen-
tration d’équilibre, ce qui explique que Echim est très importante à t’=0. De forts
gradients apparaissent dans la matrice à l’interface α/β localement à l’équilibre.
Ces gradients favorisent la croissance du précipité. A t’=1000, les gradients sont
largement atténués (figure 3.13) entrâınant un brusque ralentissement de sa crois-
sance (deuxième étape). Pour les temps supérieurs, la concentration d’équilibre
aux interfaces évolue de façon importante créant une nouvelle fois de forts gra-
dients au sein de la matrice et du précipité. Les pentes indiquent clairement une
croissance dans la direction de la diagonale descendante (carrés vides) et une
dissolution dans celle de la diagonale ascendante (ronds pleins). A t’=10000, la
concentration est homogène en tout point et la microstructure n’évolue plus.

Les densités d’énergie élastique les plus élevées sont localisées dans le précipité (fi-
gure 3.14). Entre t’=0 et t’=1000, on note même une augmentation en cohérence
avec l’évolution de Eel (figure 3.12(a)). Dans cette première étape, la force motrice
chimique est tellement forte que le système peut voir son énergie élastique aug-
menter. Afin de limiter cette augmentation, l’interface forme des facettes suivant
des directions particulières. Durant la seconde étape, Eel devient prédominante
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t’=1000 t’=2000 t’=4000 t’=10000

Fig. 3.13: Profils de concentration adimensionnée le long des demi-diagonales
(l’axe des ordonnées est coupé, l’origine des abscisses correspond au centre de
la bôıte de simulation), l’interface diffuse, centrée en φ =0,5, est repérée par les
zones grisées. Encarts : Concentration c̃β (en sombre 0,96 ; en clair 0,971)
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t’=0 t’=1000 t’=4000 t’=10000t’=2000

Fig. 3.14: Densité d’énergie élastique fel (en sombre 0 MJ/m3 ; en clair 135
MJ/m3)

et freine la croissance de manière importante. Au cours des étapes suivantes, le
système cherche à diminuer son énergie élastique et s’allonge suivant la direction
de croissance.

Comme nous l’avons vu sur la figure 3.13, la concentration à l’interface d’une
part n’est pas égale à la limite de solubilité donnée par le diagramme de phase,
d’autre part elle évolue au cours du temps. Afin d’expliquer ce comportement,
nous avons employé les théories « sharp interface » tenant compte de l’élasticité
sur l’équilibre thermodynamique [190, 191, 192]. De nombreux travaux ont en
effet montré que pour un système homogène en température et soumis à une
transformation de phase générant des contraintes de cohérence, les conditions
d’équilibre à l’interface entre deux phases α et β dans un alliage constitué de n
espèces chimiques (n étant l’élément majoritaire) sont données par [190, 192] :

∂fα

∂ci
=
∂fβ

∂ci
∀i 6= n (3.62)

et
(ωβ − ωα) + κγαβ − nβ.(F˜βT − F˜αT ).T˜β.nβ = 0 (3.63)

L’équation (3.62) représente l’égalité des potentiels de diffusion des éléments d’al-
liage dans les deux phases. La deuxième équation fait apparâıtre les grands po-
tentiels ωβ et ωα définis par :

ωϕ = fϕ −
n−1∑
i=1

∂fϕ

∂cϕi
cϕi + fϕel (3.64)

où fϕel est la densité d’énergie élastique à l’interface dans la phase ϕ. κ est la
courbure de l’interface et γαβ son énergie. Le dernier terme de l’équation (3.63)
est l’énergie dite de cohérence. nβ est le vecteur normal à l’interface, T˜β.nβ le vec-
teur contrainte dans β à l’interface et F˜β représente le gradient de déformation
reliant un vecteur infinitésimal dx dans la configuration déformée (après transfor-
mation) au vecteur dx′ correspondant dans une configuration de référence (avant
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Fig. 3.15: (a) Représentations polaires de c̃βeq (origine en 0,95) ; (b) Définition
de l’angle θ pour les graphes polaires (l’interface diffuse est repérée par la zone
grisée) ; (c) Extrapolations de ε11 jusqu’à l’isovaleur φ=0,5 représentées en rouge

distorsion du réseau par exemple). Dans l’hypothèse des petites déformations,
l’équation (3.63) devient :

Ecoh = nβ.(F˜βT − F˜αT ).T˜β.nβ ≈∑
i,j

σβij[[εij]]
β
α (3.65)

où [[εij]]
β
α est le saut de déformation totale à l’interface (= εβij−εαij) et σ˜β le tenseur

des contraintes à l’interface dans la phase β.

En considérant un alliage binaire dont les densités d’énergie libre chimique fα et
fβ sont quadratiques (équation (3.22)) de courbure équivalente (Kβ = Kα = K),
les équations (3.62) à (3.65) permettent d’obtenir la concentration à l’interface
cβeq du côté de la matrice β :

cβeq =
−[[fel]]

β
α + Ecoh + κγαβ
K(a− b) + b (3.66)
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A partir des résultats du modèle de champ de phase, nous pouvons déduire la
courbure (∇.(∇φ/|∇φ|)), les densités d’énergie élastique ainsi que les tenseurs
de contrainte et de déformation à l’interface nécessaires au calcul de cβeq avec
l’équation (3.66). Cette dernière peut ensuite être comparée à la concentration à
l’interface prédite par le modèle de champ de phase. Soulignons qu’en raison de
la nature diffuse de l’interface, il est nécessaire d’extrapoler toutes les quantités
depuis les régions extérieures mais adjacentes à l’interface jusqu’à la ligne de ni-
veau φ =0,5 (figure 3.15(c)).
Les concentrations obtenues sont portées figure 3.15(a) sous forme de représen-
tations polaires. L’angle polaire θ, défini figure 3.15(b), varie de 0° à 360°. Les
valeurs représentées en trait bleu continu sont obtenues par lecture directe de la
concentration (à partir du champ c̃β) en φ =0,05 (voir encart de la figure 3.15(b)).
Les symboles bleus correspondent à celles issues du champ c̃β mais extrapolées
en φ =0,5. Les concentrations symbolisées par des cercles noirs sont calculées
à partir de l’équation (3.66) où fel et les composantes des tenseurs ε˜ et σ˜ sont
extrapolées linéairement en φ = 0, 5 comme le montre la figure 3.15(c).
Les résultats montrent un bon accord, les écarts relatifs étant systématiquement
inférieurs à 8%. Les différences observées peuvent être attribuées d’une part aux
extrapolations (certaines quantités présentent des gradients très importants au
niveau de l’interface) et d’autre part au calcul de la courbure du précipité. Pour
les angles θ=45° et 225°, cette dernière est quasi nulle influençant peu la concen-
tration d’équilibre. Par contre, pour θ=135° et 315°, la courbure devient très
importante (figure 3.15(b)). Une légère erreur sur la détermination du rayon de
courbure peut conduire à un écart important sur c̃βeq.
On remarque qu’à t’=1000, lorsque le précipité a commencé à adopter une forme
carrée (figure 3.11), la concentration est encore homogène le long de l’interface
(comme initialement à t’=0). À t’=2000, la forme du précipité est encore proche
d’un carré (comme le montre la figure 3.12(b) le facteur de forme est d’environ
0,7), mais on observe une différentation très nette des concentrations interfaciales
entre les faces normales à la diagonale descendante (θ = 45° et θ = 225°) et les
deux autres (θ = 135° et θ = 315°). La très légère brisure de symétrie de la forme
qui laisse l’énergie pratiquement inchangée comme le montrent les plateaux sur la
figure 3.12 conduit néanmoins à une forte disymétrie des concentrations interfa-
ciales, moteur par la suite du développement en plaquette. En effet, les gradients
de concentration dans la phase β et donc les vitesses de croissance, deviennent
plus importants aux faces orientées suivant la diagonale descendante. À t’=4000,
lorque la forme de plaquette est déjà bien développée conduisant à une diminu-
tion substantielle de l’énergie élastique du système (figure 3.14) l’hétérogénéité
de concentration le long de l’interface s’est atténuée : les contributions de l’élasti-
cité (saut de densité d’énergie élastique et énergie de cohérence) sont compensées
par la forte variation de courbure entre les extrémités de plaquette et les plans
d’habitat (équation (3.66)). À t’=10000, le précipité a atteint sa forme d’équi-
libre et la concentration est homogène dans l’ensemble de la matrice β. La forme
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Fig. 3.16: Composantes non nulles du tenseur des contraintes exprimées dans le
repère de la plaquette (x, y, z)

de la plaquette restant finie, la densité d’énergie élastique est hétérogène avec
des valeurs plus fortes aux extrémités (figure 3.14). Comme précédemment, ce
sont les fortes courbures qui permettent d’équilibrer les contributions élastiques
et maintenir une concentration constante le long de l’interface.

La figure 3.16 représente les composantes diagonales ainsi que la composante
de cisaillement σ12 (les composantes σ13 et σ23 sont nulles) du champ de contrainte
exprimées dans le repère de la plaquette (x, y, z) à t’=10000. Le plan (x, y) est
confondu avec le plan (x0, y0), l’axe x est normal au plan d’habitat de la plaquette
et l’axe y est parallèle à la direction de croissance du précipité.

On constate une forte hétérogénéité des contraintes au sein de la matrice où des
niveaux très élevés sont observés, notamment en pointes de plaquette. Conduisant
localement à une variation du paramètre de maille aβ, cette hétérogénéité apporte
un élément de réponse concernant l’augmentation de la largeur à mi-hauteur des
pics de diffraction observée expérimentalement.
Dans le précipité, la contrainte de cisaillement est importante alors que les com-
posantes diagonales σ11 et σ22 sont quasi nulles. La plaquette est fortement en
compression dans la troisième direction. Ces résultats sont cohérents avec ceux
du modèle d’Eshelby (équation (3.61)). Afin de comparer les résultats des deux
modèles, nous avons déterminé le tenseur σ˜α en effectuant la moyenne de chaque
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composante de σ˜ sur l’ensemble des noeuds où φ ≥0,5. On obtient (en MPa) :

σ˜α(x,y,z) =

−27 863 0
−91 0

sym −1070

 (3.67)

Le modèle champ de phase prédit des niveaux de contrainte plus élevés qu’Eshelby.
En effet, la simulation est effectuée en pseudo-2D en imposant une déformation
moyenne nulle aux frontières. Ainsi, le précipité ne peut se déformer dans la
direction z, il est totalement contraint. Les contraintes dans le plan (x, y) s’en
trouvent également affectées. Une simulation en utilisant les mêmes paramètres
a été lancée mais en imposant aux frontières une contrainte moyenne nulle. Les
résultats, non présentés ici, montrent que l’orientation finale du précipité n’est
pas modifiée par rapport au calcul précédent. Dans le précipité, σα12 = 499 MPa
et σα33 = −883 MPa, valeurs proches de celles obtenues par le modèle d’Eshelby.
Ainsi, il semblerait que pour un calcul pseudo-2D, l’hypothèse de contraintes
moyennes nulles aux frontières soit plus réaliste dans le cas d’un variant unique.
Le rapport épaisseur/longueur obtenu en fin de simulation vaut 0,1. La plaquette
est donc légèrement plus allongée que dans le premier calcul (avec un rapport de
0,14). Comme vu précédemment, la modification des niveaux de contraintes et de
déformation change la concentration d’équilibre à l’interface et donc l’évolution
microstructurale. Pour ce calcul, la déformation totale moyenne ε˜α a également
été déterminée dans le précipité (nous l’exprimons volontairement dans le repère
(x0, y0, z0)) :

ε˜α(x0,y0,z0) =

7, 2.10−2 −7.10−3 0
−7, 6.10−2 0

sym 1, 7.10−3

 (3.68)

Il est intéressant de comparer ces niveaux de déformation à ceux obtenus expéri-
mentalement à partir des paramètres de maille. En effet, dans le cas de l’alliage
Ti-5553, il y a coexistence des deux phases au cours de la transformation. Ainsi,
les paramètres de maille de la phase fille mesurés sont contraints et ne peuvent
pas être utilisés pour le calcul de la déformation libre (cf partie 3.3.1.1). En re-
vanche, en utilisant le paramètre aβ non contraint (déterminé sans ambigüıté
avant le début de la transformation) et les paramètres contraints de la phase fille,
on peut calculer la déformation totale subie par le précipité. Cette déformation
a déjà été calculée pour certaines conditions de transformation (tableau 3.2) aux
températures de 610°C et 500°C. Si les sens sont respectés, des écarts subsistent.
Néanmoins, à ces températures et en fin de transformation, les éléments d’alliage
ont partitionné dans les phases α et β modifiant le tenseur de transformation
ε˜∗ ce qui rend délicat la comparaison avec le modèle. Nous choisissons donc de
reprendre les paramètres de maille mesurés à plus basse température (410°C ou
325°C) où l’on sait qu’en début de transformation, la composition chimique des
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Traitement aβ (Å) aα′′ (Å) bα′′ (Å) cα′′ (Å) εα
′′

11 εα
′′

22 εα
′′

33

410°C 3,253 2,992 5,01 4,63 0,089 -0,080 0,006
325°C 3,249 3,035 4,90 4,64 0,066 -0,066 0,009
Modèle (éq.(3.68)) - - - - 0,072 -0,076 0,0017

Tab. 3.5: Paramètres de maille des phases α′′ et β et composantes du tenseur de
déformation totale

phases évolue peu [35, 80]. Pour ces températures, la phase α′′ précipite et on
suppose qu’elle conduit à la déformation ε˜α′′

suivante :

ε˜α′′

(x0,y0,z0) =


bα′′√
2aβ
− 1

aα′′
aβ
− 1

cα′′√
2aβ
− 1

 (3.69)

Le tableau 3.5 contient les valeurs des paramètres de maille mesurés par DRX sur
l’alliage Ti-5553 ainsi que les composantes diagonales du tenseur de déformation.
Ces valeurs sont proches de celles obtenues par le calcul. Ainsi, on peut émettre
l’hypothèse que la structure orthorhombique α′′ observée expérimentalement est
en réalité une phase hexagonale compacte fortement déformée par les contraintes
de cohérence.

3.3.2.3 Influence de la densité de germes initiale

Les microstructures présentées figures 3.8 et 3.17 montrent une précipitation
localisée en majorité sur des sites intragranulaires. Toutefois, les morphologies
des précipités (taille, rapport d’aspect) entre ces différents traitements varient
fortement. Dans le cas du traitement de refroidissement (figure 3.8) où la préci-
pitation est limitée, les plaquettes sont longues et très élancées (faible rapport
d’aspect) avec une taille relativement homogène. Pour le traitement de revenu
(figure 3.17(a)), la longueur des plaquettes est là encore homogène mais elle a
largement diminué. Les précipités présentent un rapport d’aspect beaucoup plus
important et une forte densité de précipités est observée. Le traitement isotherme
à 550°C (figure 3.17(b)) conduit à une microstructure très enchevêtrée (forte den-
sité de précipités) où les plaquettes présentent des tailles et des rapports d’aspect
très différents.

Dans les calculs précédents, les conditions aux limites périodiques associées
à une petite taille de bôıte de simulation impliquent que les précipités de deux
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2μm2μm

(b)(a)

Fig. 3.17: Microstructures de l’alliage Ti-5553 obtenues à la suite (a) d’un trai-
tement de revenu d’une structure 100%β-métastable et (b) d’un traitement iso-
therme à 550°C

bôıtes voisines sont très proches conduisant à une densité de précipités impor-
tante. Dans cette partie, nous évaluons l’influence de cette densité sur l’évolution
microstructurale. Pour ce faire, deux simulations pseudo-2D supplémentaires ont
été réalisées avec les mêmes paramètres que précédemment en augmentant uni-
quement le nombre de noeuds (et donc la taille de la bôıte de simulation) à 2562

(L=42,7 nm) et 5122 (L=85,3 nm). Le rayon initial du germe (2,13 nm) et la
sous-saturation de la matrice (Ω̃ =0,067) sont identiques pour les trois simula-
tions.

La figure 3.18 représente les champs φ initiaux (rangée du haut) et finaux (rangée
du bas). En augmentant la taille du système, la fraction volumique de phase α
initiale diminue et la distance initiale entre précipités augmente. Pour les deux
premières simulations, la microstructure n’évolue plus au-delà du temps indiqué
sur la figure ; pour la dernière, le calcul a été stoppé avant que le précipité n’at-
teigne les bords de la bôıte pour former une plaquette infinie.
L’augmentation de la taille du système conduit d’une part à l’augmentation de

la longueur finale de la plaquette et d’autre part à la diminution du rapport
épaisseur/longueur. Ces résultats peuvent expliquer, de manière qualitative, les
différences de morphologie observées expérimentalement et décrites ci-dessus. En
effet, pour le traitement de refroidissement (figure 3.8), des précipités isolés se
forment dans la matrice β (faible densité) avec peu d’interactions avec leurs voi-
sins. Cette situation correspondrait à la simulation 3 ci-dessus où on retrouve des
plaquettes très élancées. Dans le cas du revenu (figure 3.17(a)), une multitude de
germes (forte densité) croissent simultanément conduisant à une distance réduite
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Fig. 3.18: Simulations pseudo-2D (1 précipité / V1) - Champs φ initiaux et finaux
obtenus par trois simulations se différenciant uniquement par la taille du système



178 Chapitre 3 : Modélisation de la précipitation intragranulaire

entre précipités. La longueur finale des précipités est limitée alors que leur rapport
d’aspect augmente ce qui est caractéristique de la simulation 1. Pour le troisième
traitement (figure 3.17(b)), la germination ne semble pas se faire de manière quasi
instantanée dans tout le volume comme dans le cas du revenu. Les premières pla-
quettes formées sont très élancées car la densité est faible (simulation 3). Au fur
et à mesure de la transformation, le volume à transformer se réduit entrâınant la
formation de plaquettes moins longues mais avec des rapports d’aspect plus im-
portants (simulation 2 puis 1). Ces résultats paraissent cohérent avec les mesures
que Laude [3] a réalisées sur la précipitation intragranulaire lors d’un maintien à
600°C dans l’alliage β-CEZ. L’auteur a en effet mis en évidence d’une part une di-
minution légère de l’épaisseur moyenne des précipités pendant la transformation,
imputée à une germination progressive ; d’autre part une légère augmentation
du rapport épaisseur/longueur. D’après les calculs présentés ci-dessus, cette ten-
dance s’expliquerait par la diminution de la place disponible pour les nouveaux
précipités, l’augmentation des interactions élastiques et l’augmentation conjointe
du rapport d’aspect.

3.3.2.4 Interaction entre variants

Comme illustré sur les figures 3.8 et 3.17, les micrographies montrent généra-
lement des clusters de précipités α arrangés sous forme de triangles en 2D. Dans
cette partie, nous étudions différentes interactions entre variants de phase α afin
de comprendre l’origine de ces arrangements particuliers.

Dans un premier temps, deux simulations pseudo-2D ont été réalisées dans
le plan (x0, y0). Les états initiaux sont composés de deux précipités sphériques
de variants cristallographiques V1 et V2 respectivement. Ces deux variants par-
tagent le même plan dense (0001)α‖(110)β (‖(x0, y0)) et ne se différencie que par
la seconde relation d’orientation de Burgers (tableau 3.1). Les paramètres de la
simulation sont identiques à ceux utilisés précédemment.
Les deux simulations se différencient par la position initiale des précipités (fi-
gures 3.19(a) et (b) où est représentée l’évolution de la densité d’énergie élastique
fel). Dans le premier cas (a), les précipités sont placés de telle sorte que la struc-
ture soit parfaitement périodique (équidistance entre chaque variant et également
entre les variants des bôıtes voisines). D’après le profil de concentration le long
de la diagonale descendante (figure 3.19(c))9, le précipité associé au variant V1
est en situation de croissance alors que celui associé au variant V2 est en situa-
tion de dissolution dans cette direction. Les deux précipités croissent suivant les
directions 〈223〉β respectives à chaque variant comme présenté ci-dessus.

9La concentration auxiliaire c̃β est représentée pour une meilleure visualisation
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Dans la seconde simulation (b), nous déstabilisons la structure parfaitement pé-
riodique en rapprochant les précipités. Les champs élastiques sont modifiés im-
pactant les concentrations d’interface (éq.(3.66)). Les gradients le long de la dia-
gonale descendante s’en trouvent également affectés (figure 3.19(d)) conduisant
à une modification de la direction de croissance pour le variant V2. En fin de
simulation, un joint α/α apparâıt entre les deux précipités.
Ainsi, les interactions élastiques entre différents variants peuvent modifier leur
plan d’habitat. Elles jouent donc un rôle essentiel sur la distribution spatiale.

Différents auteurs ont montré que l’arrangement triangulaire des précipités
observé en 2D est composé de trois variants particuliers partageant une direction
commune [112̄0]α parallèle à une direction 〈111〉β spécifique (cf 3.1). D’après les
dénominations utilisées dans le tableau 3.1, ces clusters sont aux nombres de
4 (4 directions denses de type 〈111〉β) : (i) V1/V6/V11, (ii) V2/V7/V9, (iii)
V3/V5/V10 et (iv) V4/V8/V12. Nous avons simulé la croissance de ce dernier
(les trois autres clusters sont obtenus par de simples changements de base).

Un premier calcul 3D a été réalisé avec initialement trois précipités sphériques de
rayon 2,13 nm. Chaque précipité appartient à un variant cristallographique spé-
cifique (V4, V8 ou V12). Les paramètres utilisés dans la simulation sont reportés
dans le tableau 3.6. Le repère de la bôıte de simulation est le repère cubique
de la matrice (xβ, yβ, zβ) comme schématisé sur la figure 3.20. Sur la droite de
cette figure sont également représentées les orientations des trois variants cris-
tallographiques α par rapport à la maille cubique β. D’après ces schémas, on
note clairement que la direction dense [111]β est commune aux trois variants. Les
représentations de gauche illustrent l’évolution des champs φv=0,5 (v=[1,3]). Du
fait du nombre réduit de précipités utilisé au cours de la simulation, leur centre
est initialement placé à équidistance les uns des autres, sur un plan P parallèle
à (111)β représenté en pointillés (expérimentalement, l’arrangement triangulaire
apparâıt distinctement lorsque l’axe d’observation est normal à ce plan).
Au cours de la simulation, chaque précipité crôıt selon une direction spécifique
([223]β pour V4, [322]β pour V8 et [232]β pour V12) formant une plaquette de
plan d’habitat (334̄)β (V4), (4̄33)β (V8) et (34̄3)β (V12). Ces orientations sont
cohérentes avec les résultats précédents pour un précipité unique. Le centre des
précipités est toujours situé sur le plan P mais la distance les séparant diminue
au cours de la simulation. Les encarts représentent une vue en coupe dans le plan
P . Un motif triangulaire apparâıt comme observé expérimentalement. La struc-
ture tridimensionnelle forme une pyramide à base triangulaire. Quelques auteurs
ont supposé la formation de cette structure dans les alliages de titane pour la
précipitation intragranulaire [188, 193].

La simulation 3D ci-dessus ne permet pas de reproduire de manière satisfaisante
un volume représentatif de matière (peu de germes initiaux, positions particu-
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t’=0 t’=500 t’=2500 t’=5500

(a)

(b)

t’=0 t’=150 t’=600 t’=2500

V1

V2

V1

V2

(c) (d)

Fig. 3.19: Simulations pseudo-2D (2 précipités / V1+V2) - Evolutions de la
densité d’énergie élastique fel pour deux simulations (a) et (b) se différenciant
uniquement par la position initiale des précipités (en sombre 0 MJ/m3 ; en clair
135 MJ/m3). Les isovaleurs φv=0,5 sont représentées en blanc. (c) et (d) Profils
de concentration c̃β le long de la diagonale descendante associés respectivement
à la simulation (a) à t’=1000 et à la simulation (b) à t’=150
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L (nm) 21,3
Nombre de noeuds 1283

∆x (nm) 0,17
δ (nm) 1

(b− a)2KΩ̃0 (MJ/m3) 361,8
t′max 16000
∆t′ 0,5

Tab. 3.6: Paramètres de calcul pour la croissance de trois précipités chacun ap-
partenant à un variant cristallographique différent (V4, V8 ou V12)

yβ

xβ

zβ

V4

V8

V12

xβ

yβ

zβ

t’ = 0

[111]
β

t’ = 1200

t’ = 4000 t’ = 16000

Fig. 3.20: Simulation 3D (3 précipités / V4+V8+V12) - (g) Représentations des
isovaleurs φv =0,5. Encarts : évolution des champs φv dans le plan (111)β passant
par le centre des précipités. (d) Représentations schématiques des trois variants
V4, V8, V12 partageant la même direction dense parallèle à [111]β
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(111)β

t’=0 t’=80 t’=200 t’=400

t’=800t’=1200t’=1600t’=2000

Fig. 3.21: Simulation pseudo-2D (3 précipités / V4+V8+V12) - Evolution des
champs φv dans le plan (111)β (le code couleur est similaire à celui utilisé dans
la simulation 3D)

lières). Comme précédemment, nous avons cherché un plan permettant de lancer
des simulations pseudo-2D représentatives du cas 3D. Dans le cas d’un variant
unique ou de deux variants (tels que leur plan (0001)α soit parallèle au même
plan {110}β), le choix était évident. Pour trois variants différents, il n’existe pas
de plans de symétrie. Néanmoins, les variants du cluster précédent croissent selon
des directions voisines de [111]β, chacune s’écartant d’un angle de 11,4° par rap-
port à cette dernière. Nous avons donc choisi de réaliser les simulations pseudo-2D
dans le plan (111)β qui est proche des trois plans orthogonaux aux directions de
croissance de chaque précipité.
Nous avons vérifié dans un premier temps que les résultats étaient cohérents avec
l’évolution dans le plan P de la simulation 3D précédente. Pour ce faire, une simu-
lation pseudo-2D (à déformations moyennes nulles) a été lancée avec les mêmes
variants (V4/V8/V12). Le plan (x, y) de la bôıte de simulation est confondu avec
le plan (111)β. Le rayon initial des précipités est légèrement plus faible que pré-
cédemment (1,71 nm). La figure 3.21 représente l’évolution des trois champs φv.
Comme pour le cas 3D, on retrouve la formation du motif triangulaire ainsi que le
rapprochement des centres des précipités au cours de l’évolution microstructurale.
Des joints α/α se forment comme observé dans la littérature [193].

Le choix du plan (111)β pour les simulations pseudo-2D impliquant les variants
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V4, V8 et V12 permet, en première approximation, de s’affranchir de la troisième
direction. La simulation suivante met en jeu un nombre initial de germes plus
important. 100 particules sphériques ont été placés de manière régulière dans la
bôıte de simulation comportant 5122 noeuds. Chaque germe appartient à un des
trois variants V4, V8 ou V12 choisi aléatoirement. Le rayon initial des germes
est fixé à 2,56 nm. La figure 3.22 représente l’évolution des champs φv au cours
de la simulation. Le code couleur utilisé pour différencier chaque variant reste
inchangé.
Dans les premiers instants, chaque précipité appartenant au même variant s’étend
suivant une direction commune pour cette configuration initiale régulière dans
l’espace. La microstructure voit ensuite sa densité de précipités diminuer associée
à une augmentation de leur taille moyenne. La coalescence de différents précipi-
tés de même variant cristallographique est observée. En fin de simulation, trois
précipités sont conservés présentant un motif triangulaire. Le modèle prédit un
arrangement spatial très similaire à celui de la microstructure obtenue après re-
venu d’une structure 100%β-métastable (présentée sur la même figure).

En s’intéressant aux deux premiers instants de la figure 3.22 (t’=0 et t’=500), le
modèle prédit la dissolution partielle voire complète de certains précipités alors
que d’autres croissent et ce quel que soit le variant cristallographique. Afin de
comprendre pourquoi certains précipités sont favorisés plutôt que d’autres, nous
avons représenté sur la figure 3.23(a) l’évolution de la densité d’énergie élastique
fel. A t’=0, celle-ci est très hétérogène et on remarque que les précipités qui se
dissolvent les premiers présentent les valeurs de fel les plus importantes (en clair
sur la figure). Inversement, les précipités associés à une faible fel sont favorisés et
croissent. La viabilité d’un germe est donc fortement dépendant de son voisinage.
La figure 3.23(b) représente l’évolution des différentes énergies et de la fraction de
phase α. Il est particulièrement intéressant de signaler que l’augmentation de fα
est très rapide en début de simulation puis reste sensiblement constante au cours
du temps. Ainsi, l’évolution microstructurale semble être gouvernée d’une part
par un mécanisme de coalescence de précipités de même variant cristallographique
et d’autre part par un mécanisme de type mûrissement d’Ostwald où les précipités
de petite taille disparaissent au profit des plus gros.

3.3.2.5 Instabilité des extrémités de plaquettes

Dans la partie 2.6.3, nous avions présenté des traitements thermiques pour
l’établissement de microstructures bimodales lamellaires. Nous avions remarqué
qu’une vitesse de refroidissement lente depuis la mise en solution à 800°C (20°C/min)
conduisait à la croissance des précipités α primaires (αP ) ainsi qu’à la formation
de pointes en bouts de ces plaquettes (figure 2.57). Celles-ci n’étaient pas obser-
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Fig. 3.22: Simulation pseudo-2D (100 précipités / V4+V8+V12) - Evolution des
champs φv dans le plan (111)β ; Microstructure de l’alliage Ti-5553 obtenue à la
suite d’un traitement de revenu d’une structure 100%β-métastable
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Fig. 3.23: Simulation pseudo-2D (100 précipités / V4+V8+V12) - (a) Evolution
de la densité d’énergie élastique fel (en sombre 0 MJ/m3 ; en clair 135 MJ/m3) ;
(b) Evolution de la fraction de phase α et des différentes énergies
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vées lorsque l’échantillon avait subi une trempe.
Nous avons tenté de comprendre la formation de ces « excroissances » en simu-
lant l’évolution d’une plaquette αP au refroidissement. Pour ce faire, nous avons
placé initialement une plaquette de variant V1 au centre de la bôıte (figure 3.24).
La simulation est lancée dans le repère ortho-hexagonal (x0, y0, z0) associé à V1.
La plaquette αP étant déjà formée, nous l’orientons de telle sorte que son plan
d’habitat soit parallèle au plan (3̄34)β. La bôıte de simulation est composée de
2563 noeuds. La forme initiale de la plaquette est choisie parallélépipédique de
dimensions 6,4nm x 17nm x 12,8nm.
Au cours de la simulation (figure 3.24), l’orientation du précipité n’est pas mo-
difiée mais on note clairement une déstabilisation des arêtes supérieures et in-
férieures du parallélépipède où la croissance dans la direction z0 y est la plus
prononcée. Lorsque la transformation progresse, les arêtes des faces parallèles
à z0 développent des excroissances. Au bout de t’=750, seules les instabilités
correspondant aux arêtes les plus longues croissent suffisamment pour former la
morphologie particulière dont la coupe suivant (22̄3)β (encart de la micrographie)
est très similaire aux observations micrographiques.

3.3.3 Discussion

L’ensemble des résultats obtenus montre que la prise en compte de l’élasticité
est primordiale pour la prédiction des évolutions microstructurales associées à
la précipitation intragranulaire dans les alliages de titane. L’énergie élastique
générée lors de la transformation β → α pilote en grande partie la forme et
l’orientation des précipités ainsi que leur distribution spatiale.

Les deux modèles développés prédisent la formation de précipités α sous forme
de plaquettes. Le choix d’une géométrie ellipsöıdale des précipités pour les calculs
type Eshelby a été validé par le modèle champ de phase. Cette simplification per-
met une estimation rapide de l’énergie élastique, rendant possible une intégration
dans un modèle de type germination/croissance par exemple (l’énergie élastique
est indispensable au calcul de la barrière de germination).
Les rapports d’aspect des plaquettes sont dépendants de la compétition énergé-
tique entre les contributions élastique et d’interface. Un précipité présentant un
volume important adoptera la forme d’une plaquette très élancée. A l’inverse,
un précipité de faible volume (surface spécifique élevée) verra son rapport d’as-
pect (épaisseur/longueur) augmenter. La taille des précipités est dépendante de
la densité de germe initiale et donc de la densité de sites de germination activés.
Si la densité est faible (distance entre germes élevée), le volume des précipités
formés est important. C’est notamment le cas d’un traitement de refroidissement
continu où la vitesse de refroidissement est élevée par rapport à la cinétique de
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Fig. 3.24: Simulation 3D (1 précipité / V1) - Représentations de l’isovaleur φ=0,5.
Le repère du calcul est le repère ortho-hexagonal (x0, y0, z0) associé au variant V1.
Micrographie MET [14] de l’alliage Ti-5553 dont les précipités αP présentent des
« excroissances ». Encart : Champ φ dans le plan (22̄3)β
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transformation (faible fraction volumique finale). Par contre si les sites de germi-
nation sont nombreux (distance entre germes réduite), le volume des précipités
diminue. Cette situation peut être rencontrée au cours d’un traitement de revenu
d’une structure 100%β-métastable pour des vitesses de chauffage intermédiaires.
La germination semble avoir lieu sur des défauts (lacunes ?) piégés au centre des
grains β lors de la trempe depuis la température de mise en solution. La distri-
bution des précipités intragranulaires est beaucoup plus homogène.
Les plaquettes croissent selon une direction spécifique, celle qui minimise l’énergie
élastique. Le plan d’habitat obtenu par les deux modèles est voisin de {334}β,
en cohérence d’une part avec les résultats issus de la littérature et d’autre part
avec les résultats issus du modèle à ligne invariante. De plus, il est intéressant de
noter que la direction [0001]α de l’hexagone est contenue dans le plan d’habitat.

La sélection de la forme et de l’orientation des précipités est expliquée par la confi-
guration des champs élastiques générés lors de la transformation β → α. A partir
du modèle champ de phase, nous avons clairement mis en évidence comment
l’élasticité modifiait les concentrations d’équilibre à l’interface. La croissance du
précipité s’effectue naturellement dans la direction où les contraintes de cohérence
sont minimales.
Lorsque plusieurs précipités appartenant à différents variants sont présents, les
champs élastiques sont modifiés induisant un changement des concentrations d’in-
terface. A partir de trois variants particuliers, nous avons mis en évidence la
formation de clusters dont la distribution spatiale est similaire à celle observée
expérimentalement (motifs triangulaires en 2D), le système pouvant favoriser la
création d’interfaces α/α.
La dernière simulation a également prédit une croissance préférentielle des extré-
mités des plaquettes αP formant des pointes sur une coupe 2D.

En étudiant les champs de déformation et de contrainte au sein d’un précipité,
nous avons remarqué un fort cisaillement dans le plan de grande densité ainsi
qu’une importante contrainte de compression dans la direction [0001]α. Cet état
mécanique semble cohérent avec l’évolution du paramètre de maille cα mesurée
lors de la dissolution de la phase α au chauffage représentée figure 2.10. A l’état
initial (état de réception), cα est faible et on peut supposer qu’il est dans un
état de compression. Pendant la dissolution de la phase α (à partir de 500°C), la
maille hexagonale voit son paramètre cα augmenter de façon notable (la courbe
s’écarte de la linéarité observée entre la température ambiante et 500°C, associée
à la dilatation du réseau cristallin avec la température). Outre les variations de
la composition chimique de la phase α, cette augmentation laisse suggérer une
relaxation des contraintes à hautes températures (glissement plastique ?).
De plus, les niveaux de déformation calculés sont proches de ceux mesurés pour
la phase α′′ de structure orthorhombique. Ainsi, il semblerait que la phase α′′ soit
en réalité une phase hexagonale α fortement déformée par les contraintes internes
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dues à la transformation de phase.

Les résultats obtenus à partir des deux modèles sont donc cohérents avec les
observations et mesures expérimentales. Néanmoins, le choix de certaines hypo-
thèses peut être discuté et devrait être vérifié.

Mutivariants
De fortes interactions existent entre les précipités appartenant à des variants dif-
férents conduisant à des distributions spatiales particulières. Les arrangements
obtenus permettent de diminuer l’énergie libre du système. Dans les calculs pré-
sentés dans cette étude, nous avons été contraint de prendre en compte trois va-
riants particuliers au maximum (permettant des calculs pseudo-2D) sur les douze
définis par les relations d’orientation de Burgers. Bien que les structures obtenues
soient proches de celles observées expérimentalement, une question peut se poser :
quelles sont les interactions entre les variants des différents clusters et comment
modifient-elles l’évolution microstructurale ? Dans ce cas, seules des simulations
3D sont viables mais sont limitées pour l’instant à des tailles de bôıte nanomé-
triques. Une étude sur l’influence de l’épaisseur de l’interface δ (qui fixe l’échelle
de longueur dans les calculs) s’avère être un préalable nécessaire. En effet, en aug-
mentant δ, des tailles voisines de celles des précipités observés expérimentalement
(submicrométriques voire micrométriques) pourraient être simulées.

Germination et croissance
Bien que le modèle champ de phase soit un outil puissant pour la prédiction des
évolutions microstructurales, il est difficile de reproduire quantitativement l’étape
de germination en ajoutant un bruit de Langevin aux équations d’évolution [194].
C’est pour cette raison que nous avons choisi de construire l’étape initiale en
définissant la forme, la position et la nature des variants susceptibles d’avoir
germé.

En construisant la microstructure initiale, nous faisons l’hypothèse d’une ger-
mination instantanée dans le volume. Cette hypothèse semble forte au vu de
certaines microstructures où différentes tailles de précipités sont observées lais-
sant suggérer que la transformation se produit de manière séquentielle. Si tel est
le cas, on peut se demander comment les précipités déjà formés influencent la
germination des nouveaux et est-ce qu’une sélection de variants peut être mise en
évidence, on parlerait alors de germination auto-catalytique. Pour répondre à ces
questions, une voie possible à suivre est la méthode utilisée par Shen et coll. [195].
Les auteurs montrent que dans le cas d’une précipitation cohérente, la position
spatiale d’un germe qui se forme dans une microstructure pré-existante est dictée
par l’énergie d’interaction élastique entre le germe et le précipité existant. Ce
travail permettrait sans doute une avancée importante dans la compréhension de
la formation de structures auto-organisées dans les alliages de titane.
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Les résultats du modèle d’Eshelby ont été validés par le modèle champ de phase
concernant la forme et l’orientation des précipités d’équilibre. Ce dernier peut
également fournir des données d’entrée réalistes au premier. Comme mentionné
ci-dessus, cette étape est importante car elle permet d’améliorer la prédiction des
cinétiques de transformation dans les modèles de type germination/croissance.
Les calculs type Eshelby pourront être utilisés dans la détermination de la barrière
de germination par exemple. Néanmoins, une estimation plus rigoureuse de la
forme et de l’orientation du germe critique est indispensable. Cela nécessiterait
l’implémentation d’un algorithme type NEB (« Nudged Elastic Band ») [196, 197,
198]. Cet algorithme est basé sur la détermination du chemin d’énergie minimum
entre un état initial et un état final d’une transition. Cette transition peut par
exemple être la formation d’un précipité αWI d’équilibre (état final) à partir
d’une matrice vierge de précipités (état initial). Ces deux états deviendraient
alors des minimums locaux d’énergie. Le maximum local entre ces deux états
représenterait alors le point col pour l’étape de germination. Associé au modèle
d’Eshelby, il déterminerait directement les variables associées à l’orientation et
à la forme du germe critique (angles d’Euler et rapports d’aspect). L’étape de
germination est particulièrement importante car elle influence également l’étape
de croissance.

Les mécanismes observés à partir du modèle champ de phase (coalescence et mû-
rissement) nous amène également à revoir nos positions sur les lois de croissance
à utiliser pour la précipitation intragranulaire dans les modèles plus classiques de
type germination/croissance.

Chimie
Etant donné la difficulté à obtenir des paramètres de maille non contraints dans
le cas d’un alliage β-métastable (notamment ceux de la phase α), le tenseur de
transformation ε˜∗ a été déterminé à partir des paramètres de maille du titane
pur. Bien que l’orientation des précipités soit cohérente avec les observations ex-
périmentales, il serait intéressant d’évaluer l’influence des éléments d’alliage sur
les composantes de ε˜∗ afin de s’assurer que l’orientation et les aspects morpholo-
giques des précipités ne soient pas fortement modifiés.
Les champs de concentration étant calculés par le modèle champ de phase, il serait
alors possible d’avoir un tenseur de transformation dépendant de la composition
chimique locale. Dans ce cas, les équations d’évolution déterministes seraient mo-
difiées et il faudrait également travailler avec des courbures d’énergie de Gibbs
réalistes. Comme mentionné précédemment, ceci nécessiterait des bôıtes de simu-
lation plus grandes.
L’influence de la température de transformation sur la morphologie des précipités
intragranulaires pourrait également être étudiée.

Vers une modélisation de la plasticité... ?
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L’hypothèse de phases purement élastiques semble forte au vu des niveaux de
contraintes et de déformations calculés (certaines composantes pouvant être lar-
gement supérieures au GPa). Quels seraient alors les modes de relaxation de ces
contraintes ? Les observations MET réalisées par N. Escalé [14] dans le cadre
du projet PROMITI montrent que certains précipités intragranulaires (les plus
gros) sont composés de sous-structures, probablement des domaines maclés, alors
que les plus petits sont monodomaines. Des observations expérimentales plus ap-
profondies seraient nécessaires pour étudier plus avant la structure interne des
plaquettes et mettre en évidence s’il y a présence ou non de dislocations au voi-
sinage ou à l’intérieur des précipités intragranulaires, notamment des plus petits.
On pourrait alors imaginer intégrer un modèle de plasticité dans le modèle champ
de phase.
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Conclusion générale et
perspectives

Au cours de cette étude, nous avons dans un premier temps caractérisé les
transformations de phase et les microstructures résultantes lors des différentes
étapes d’un traitement thermique susceptible d’être appliqué à l’alliage de titane
β-métastable Ti-5553. Dans un second temps, des modèles micromécaniques et
champ de phase ont été développés afin d’améliorer la compréhension sur la for-
mation de la morphologie intragranulaire dans les alliages de titane, morphologie
prépondérante dans l’alliage étudié.

L’étude expérimentale s’est appuyée sur des techniques variées mais complé-
mentaires. En suivant la variation de résistivité électrique des échantillons au
cours des traitements thermiques, nous avons principalement caractérisé les ci-
nétiques de transformation dans diverses conditions (dissolution au chauffage,
transformations en condition isotherme et anisotherme et au cours de revenus).
L’exploitation des diffractogrammes issus des expériences de DRX in situ à haute
énergie a conduit à l’analyse quantitative de chacune des phases en présence
en donnant accès notamment à leur structure cristalline, leur quantité et leurs
paramètres de maille au cours des transformations de phase. Les séquences de
précipitation ont ainsi pu être mises en évidence.

Les cinétiques de transformation dans l’alliage Ti-5553 sont relativement lentes
en comparaison à d’autres alliages de titane β-métastable. Nous nous sommes
intéressés dans un premier temps à la dissolution de la phase α présente au sein
de la microstructure initiale au cours d’un chauffage lent (pour l’alliage Ti-5553,
le taux de phase α maximal retenu à température ambiante s’élève à 57%m en-
viron). Avec une population de précipités α bimodale, la cinétique de dissolution
présente deux étapes. Les précipités lamellaires fins αs disparaissent les premiers
suivis par la dissolution des nodules αP . En augmentant la vitesse de chauffage,
la transformation α + β → β est fortement ralentie (particulièrement celle de
la phase αP ), la cinétique étant décalée vers les températures supérieures. De la
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même façon, les diagrammes TTT et TRC établis au cours des transformations
au refroidissement depuis le domaine monophasé β montrent clairement la forte
trempabilité de l’alliage Ti-5553. Nous attribuons la lenteur des cinétiques de
transformation à la présence d’une quantité importante d’éléments d’alliage sub-
stitutionnels à diffusivité modérée.
L’étude des cinétiques de transformation au refroidissement a permis de mettre
en évidence quatre courbes en C sur le diagramme TTT, associées à différents
mécanismes de transformation. Les observations microstructurales réalisées en fin
de transformation montrent les morphologies communément observées dans les
alliages de titane β-métastable pour chacune de ces courbes. De manière globale,
les résultats que nous avons obtenus sont très proches de ceux obtenus par Brune-
seaux pour l’alliage Ti17 [57], tant pour le comportement au cours du chauffage,
que pour les transformations en condition isotherme à haute température.
La connaissance du diagramme TTT expérimental et du taux de phases formées
d’équilibre a permis de créer les données nécessaires au modèle de prédiction des
cinétiques de transformation basé sur des lois globales de type Johnson-Mehl-
Avrami-Kolmogorov. Ce modèle peut être utilisé pour des transformations en
condition isotherme et anisotherme après mise en solution dans le domaine β.

Dans cette étude, nous avons choisi de porter l’accent sur les transformations
aux basses températures (<650°C) que ce soit pour les traitements en condition
isotherme après mise en solution dans le domaine β ou pour les traitements de
revenu depuis un état 100%β-métastable ou α+β-métastable. A ces basses tempé-
ratures, les morphologies se forment principalement sur des sites de germination
intragranulaires (morphologies prépondérantes dans l’alliage Ti-5553).
La DRX in situ à haute énergie a permis de caractériser les séquences de préci-
pitation au cours des différents traitements thermiques. Nous avons ainsi montré
que lors des transformations à des températures voisines de 300°C ou lorsqu’une
vitesse de chauffage lente était appliquée, la phase ωiso hexagonale est initiale-
ment formée suivie de la phase de structure orthorhombique α′′. Pour ces basses
températures, des pics associés à une structure cfc (β2) a également été mise en
évidence sur les diffractogrammes conjointement aux pics de phase ωiso. Pour
des températures de transformation supérieures, des vitesses de chauffage plus
rapides ou pour une composition plus riche en éléments β-gènes, la phase ortho-
rhombique peut se former directement. Au-delà de 500°C, la phase α est observée.
Dans le cas d’une mise en solution dans le domaine biphasé (α+ β), la cinétique
de décomposition au cours du vieillissement de la phase β-métastable issue de ce
maintien est décalée vers des temps plus longs.
L’étude des caractéristiques structurales et notamment le suivi en continu de
l’évolution des paramètres de maille et de la largeur à mi-hauteur des pics de dif-
fraction a permis de nous guider sur les mécanismes de transformation mis en jeu
au cours des différents traitements. Pour les transformations à des températures
supérieures à 600°C, la principale source de variation du paramètre de maille
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de la matrice est attribuée à un changement de composition chimique de cette
phase au cours de la transformation (partition des éléments d’alliage). Lorsque
la transformation se produit aux températures inférieures à 500°C où α′′ est mise
en évidence, la comparaison des caractéristiques structurales de cette phase à
celle d’une martensite formée par déformation à température ambiante a conduit
à conclure sur une faible partition des solutés lors de sa formation. Une étude
sur le degré d’orthorhombicié de la maille montre que la structure α′′ a tendance
à évoluer vers la structure hexagonale de la phase α lorsque les conditions de
traitement le permettent. Enfin, les amplitudes de variation des paramètres de
maille pour ces basses températures traduisent l’existence de contraintes élevées
au sein des phases.

Les morphologies obtenues en fin de transformation sont fortement dépendantes
des températures de transformation et de la séquence de précipitation. Par exemple,
la formation d’ωiso mène à une précipitation homogène très dense et fine alors
qu’une morphologie aciculaire, présentant des arrangements auto-organisés, est
obtenue via la précipitation directe de phase α′′. Au travers des différentes mi-
crostructures modèles choisies, nous avons tenté de mettre en évidence l’influence
de certains paramètres du traitement thermique sur les propriétés de traction à
température ambiante de l’alliage Ti-5553 : (i) l’influence de la température de
transformation, (ii) l’influence de la vitesse de chauffage pour atteindre la tem-
pérature de revenu et (iii) l’influence d’un traitement de revenu après mise en
solution dans le domaine biphasé α + β. Il en résulte une très forte dépendance
des propriétés mécaniques avec la taille, la proportion, la distribution spatiale et
la morphologie des précipités formés.

Les évolutions des paramètres de maille et des diffractogrammes au cours des
différents traitements (dissolution de la phase α au chauffage, transformations iso-
thermes ou au cours de revenus) montrent clairement la présence de contraintes
internes au sein des phases. Afin d’évaluer le rôle des contraintes élastiques as-
sociées à la transformation β → α (due à la différence de paramètres cristallins
entre les mailles cc et hcp) sur la morphologie intragranulaire dans les alliages de
titane, deux modèles micromécaniques et champ de phase ont été développés.

Au vu de la difficulté pour obtenir des paramètres de maille non contraints (no-
tamment pour la phase fille), le tenseur de transformation a été déterminé à partir
des paramètres cristallins mesurés sur du titane pur. Les douze variants cristal-
lographiques issus des relations d’orientation de Burgers ont été pris en compte.
Sous l’hypothèse d’un comportement purement élastique des phases, nous avons
montré que les précipités α se développent sous forme de plaquettes avec un plan
d’habitat proche de {334}β afin de minimiser les énergies élastique et d’inter-
face. La direction [0001]α de l’hexagone est contenue dans le plan d’habitat. Ces
résultats sont cohérents avec les observations expérimentales, celles issues de la
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littérature et les résultats issus du modèle à ligne invariante.
A partir du modèle champ de phase, nous avons mis en évidence que les interac-
tions élastiques sont prédominantes pour expliquer la formation des microstruc-
tures (formes réelles des précipités, clusters présentant des motifs triangulaires,
instabilité des extrémités de plaquettes). Par ailleurs, le modèle fournit des indica-
tions quant aux mécanismes de transformation mis en jeu au cours de l’évolution
microstructurale (croissance, coalescence, mûrissement d’Ostwald...).
Les premiers calculs semblent également montrer que la phase orthorhombique
α′′ observée expérimentalement serait en réalité une phase hexagonale fortement
déformée par la transformation de phase (quid de la composition chimique ?).

Les résultats obtenus au cours de ce travail de thèse ouvrent des perspectives
de recherche pouvant s’orienter sur plusieurs voies.
D’une part, une analyse expérimentale fine s’avère nécessaire sur la formation des
précipités intragranulaires. Des études en microscopie électronique en transmis-
sion permettraient notamment :

– de préciser les distributions spatiales des différentes phases (ωiso, α
′′) au

cours des transformations isothermes à des températures voisines de 300°C
après mise en solution dans le domaine β,

– de comprendre les mécanismes associés à l’observation de pics caractéris-
tiques d’une structure cfc (β2),

– de comprendre plus avant les étapes de germination et de croissance asso-
ciées à la morphologie intragranulaire, point crucial pour l’amélioration des
modèles développés.

Par ailleurs, des mesures locales de composition chimique permettraient d’asseoir
les conclusions avancées sur les évolutions des paramètres de maille moyens ob-
tenues par DRX in situ (changement de composition chimique et/ou d’état de
contraintes dans les phases).

D’autre part, les différents axes de recherche concernant l’étude numérique ont été
discutés dans la partie 3.3.3. Ils s’articulent autour de quatre points principaux :

(i) améliorer l’étape de germination que ce soit pour le modèle d’Eshelby (in-
tégration au sein d’un algorithme NEB pour la détermination du point col)
ou pour le modèle champ de phase (germination auto-catalytique, bruit de
Langevin),

(ii) augmenter la taille de la bôıte de simulation pour le modèle champ de phase
afin de pouvoir prendre en compte tous les variants cristallographiques si-
multanément avec des tailles de précipités réalistes,

(iii) prendre en compte la dépendance du tenseur de transformation avec la
concentration,

(iv) intégrer un modèle de plasticité pour étudier la relaxation des contraintes
internes existant au sein des phases.
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Enfin, la grande variété de microstructures pouvant être obtenue dans l’alliage
Ti-5553 nous amène également à nous questionner d’une part, sur leurs carac-
téristiques mécaniques (en plus des propriétés de traction, il serait intéressant
d’évaluer la tenue en fatigue, la résistance à la propagation de fissures ou encore
l’endommagement) et d’autre part, sur leur stabilité au cours du temps (vieillis-
sement).
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Annexe A

Transformations de phase en
condition anisotherme

Les transformations de phase dans l’alliage Ti-5553 ont été étudiées au cours
de refroidissements continus après mise en solution dans le domaine β (figure 2.7).
Les vitesses de refroidissement appliquées sont comprises entre 0,01°C/s et 0,5°C/s.
Les résultats permettront de valider le jeu de données établi pour cet alliage lors
des simulations à partir du modèle JMAK (annexe B).

A.1 Caractérisation des cinétiques de transfor-

mations de phase

Les cinétiques de précipitation sont obtenues par suivi in situ de la variation
de résistivité électrique. Les résultats sont portés figure A.1(a) en fonction de
la température (ρ0 est la valeur de résistivité à la fin du traitement de mise en
solution à 890°C).
Hormis pour la vitesse de 0,01°C/s, toutes les courbes présentent une décrois-
sance sensiblement linéaire en début de refroidissement associée à la diminution
de température, puis une augmentation de la résistivité électrique le plus souvent
associée à la précipitation de la phase α. Dans le cas de la vitesse la plus lente
(0,01°C/s), l’augmentation de résistivité électrique dès le début du refroidisse-
ment peut être attribuée à la formation de la phase α dans la couche enrichie en
oxygène en surface d’échantillon. Bien que les essais soient réalisés sous vide se-
condaire, il a été difficile d’éviter totalement la présence de cette couche d’α-case.
Les températures de début de transformation (déterminées dès que les courbes
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Fig. A.1: (a) Variation relative de la résistivité électrique au cours de refroidis-
sements continus pour des vitesses variant de 0,01°C/s à 0,5°C/s ; (b) Taux de
phase α obtenu en fin de refroidissement

s’écartent de la linéarité au refroidissement) diminuent avec l’augmentation de
la vitesse. Pour les vitesses de 0,05°C/s, 0,1°C/s et 0,15°C/s, un changement de
pente est également observé au cours de l’augmentation de la résistivité électrique
à 630°C, 610°C et 600°C respectivement. Les variations pour la vitesse de 0,5°C/s
ne présentent aucun changement de pente abrupt au cours du refroidissement. La
fin de la précipitation est marquée par une diminution de la pente des courbes.
Deux comportements différents sont ensuite observés pour les températures les
plus basses en fonction de la vitesse de refroidissement :

– Pour les trois vitesses de refroidissement les plus lentes, après avoir atteint
un maximum, la courbe décrôıt avec une pente sensiblement équivalente
pour les trois courbes.

– Pour les vitesses supérieures à 0,15°C/s, les courbes ne saturent jamais et
présentent même une augmentation de résistivité électrique jusqu’à tempé-
rature ambiante.

Le taux de phase α en fin de traitement a été caractérisé par DRX et est repré-
senté figure A.1(b) en fonction de la vitesse de refroidissement. Les échantillons
refroidis à une vitesse supérieure à 0,1°C/s voit leur quantité de phase α formée
chuter de 51% à environ 2% pour la vitesse de 0,5°C/s dénotant le caractère très
trempant de l’alliage Ti-5553.
Pour les trois vitesses les plus rapides, les échantillons présentent donc de larges
zones de phase β non transformées pouvant expliquer l’augmentation de la ré-
sistivité électrique aux basses températures. Ce caractère anomal (comportement
négatif de la résistivité ou effet NTD) est relié au degré de stabilité de la phase β
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et/ou à la précipitation de la phase ωath [39, 47, 199]. Avec peu de phase α formée,
la métastabilité de la phase β non transformée peut entrâıner ce phénomène.

A.2 Microstructures résultantes

Les microstructures obtenues en fin de refroidissement sont présentées fi-
gure A.2.

Pour une vitesse de refroidissement de 0,01°C/s, la structure est composée
de lisérés épais aux joints des ex-grains β (αGB) et de colonies de plaquettes
épaisses très enchevêtrées (αWGB). Les épaisseurs associées à ces morphologies
s’élèvent en moyenne à 2µm pour le liseré αGB et à 1µm pour les plaquettes des
colonies. Ces épaisseurs sont similaires à celles mesurées à la fin du traitement
isotherme à 750°C (cf 2.3.1.3) en accord avec le domaine de températures où la
transformation se produit (figure A.1(a)). A plus fort grossissement, des précipités
très fins sont observés (dont l’épaisseur peut être inférieure à 50nm) dans les
zones où la distance entre colonies est importante. Cette précipitation est de type
intragranulaire et correspond à la fin de l’augmentation de résistivité électrique
sur la figure A.1(a).

Pour la vitesse de 0,05°C/s, les morphologies αGB et αWGB sont encore observées
mais en plus faible quantité. Les épaisseurs des précipités formant ces morpho-
logies ont diminué (700nm pour αGB et 400nm pour αWGB en moyenne) ce qui
est cohérent avec le fait qu’ils se forment à plus basse température. La morpho-
logie intragranulaire αWI est majoritaire pour cette vitesse. Les microstructures
obtenues sont cohérentes vis-à-vis du domaine de température où la résistivité
électrique augmente. La double cinétique observée semble être justifiée par la
précipitation aux plus hautes températures des morphologies αGB et αWGB et
aux plus basses températures de la morphologie αWI .

Cette hypothèse est encore justifiée pour la vitesse de refroidissement de 0,1°C/s
où l’on peut noter la présence d’un liseré de phase α aux joints de grains (épais-
seur de 500nm en moyenne) et la précipitation en proportion très importante
de morphologie αWI . La croissance des colonies αWGB semble être limitée par la
précipitation de la morphologie intragranulaire dans les zones proches des joints
de grains. Les précipités αWI présentent des épaisseurs inférieures à 90nm. Pour
cette vitesse, des zones de phase β non transformées (contraste clair au sein des
grains sur la figure à gauche) sont observées.

En augmentant encore la vitesse de refroidissement, les zones de phase β non
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Fig. A.2: Micrographies MEB et optique réalisées en fin de refroidissement
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transformée deviennent de plus en plus larges en accord avec la diminution du
taux de phase α mesuré (figure A.1(b)). Pour la vitesse de 0,15°C/s, la préci-
pitation est essentiellement intragranulaire bien que de fins lisérés de phase α
peuvent apparâıtre sur quelques joints de grains avec un mouillage partiel de
ceux-ci. L’épaisseur des précipités αWI se situe aux alentours de 50nm. Concer-
nant la vitesse la plus rapide de 0,5°C/s, la transformation est très limitée avec
un très faible taux de précipitation sur certains sites intragranulaires et au niveau
de certains joints de grains.
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Annexe B

Prédiction des cinétiques de
transformations de phase par une
approche globale

Afin de prédire les cinétiques de précipitation des différentes morphologies de
phase α au refroidissement depuis le domaine β, l’approche utilisée s’appuie sur
la description des cinétiques de transformation isotherme expérimentales par la
loi globale de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) et sur une hypothèse
d’additivité. Après une brève présentation du modèle utilisé, les données d’entrée
seront déterminées pour l’alliage Ti-5553. La validation du jeu de données établi
(comparaison aux cinétiques expérimentales) sera effectuée dans une troisième
partie.

B.1 Description du modèle métallurgique

B.1.1 Modélisation des cinétiques en condition isotherme

La loi JMAK (équation (B.1)) permet de décrire globalement les cinétiques de
précipitation en condition isotherme mettant en jeu la germination et la croissance
de la nouvelle phase [200, 201, 202, 203, 204].

y = yeq(T ). [1− exp (−k.(t− td)n)] (B.1)

où y est la fraction volumique de la nouvelle phase formée, yeq(T ) la fraction
volumique maximale pouvant se former à la température T, td le temps de début
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de transformation, k et n les coefficients de la loi JMAK.

Dans le cas des alliages de titane, la description des cinétiques de transfor-
mation isotherme par cette loi pour chaque morphologie de phase α est très
concluante [4, 63, 205, 206] ; nous le vérifierons par la suite pour notre alliage.
Cependant, l’équation (B.1) ne peut s’appliquer que pour des domaines de tempé-
rature où un mécanisme principal gouverne la cinétique globale de transformation
de phase. Dans ce cas, le coefficient n de la loi JMAK est caractéristique du mé-
canisme de transformation qui contrôle la précipitation et k une constante de
vitesse dépendant essentiellement de la température [207]. Ainsi, pour des tem-
pératures de maintien où il y a coexistence de plusieurs morphologies (formées
à partir de différents mécanismes, cf 1.3.1), l’équation (B.1) ne peut plus être
appliquée. La cinétique globale de transformation de phase peut alors s’établir
à partir d’un bilan différentiel des fractions volumiques de chacune des morpho-
logies formées [3]. Teixeira [113] a amélioré ce modèle afin de mieux prédire la
formation simultanée des différentes morphologies en utilisant la notion de volume
transformé [200, 201, 202].

Ce modèle repose sur différentes hypothèses :
– les interactions entre les précipités α au cours de leur germination et de leur

croissance se limitent au hard-impingement ;
– les morphologies αGB et αWGB sont décrites par une seule entité appelée
αGB + αWGB par la suite (cette hypothèse est justifiée par le fait que la
morphologie αGB est indispensable à l’apparition de la morphologie αWGB) ;

– les cinétiques de transformation isotherme pour chaque morphologie peuvent
être prédites par la loi JMAK.

Dans un premier temps, un volume transformé étendu V e
i est défini pour chaque

morphologie calculé de la manière suivante [208] :

V e
i = V.ki.(t− tdi)ni (B.2)

V étant le volume initial à transformer, ki et ni les coefficients de la loi JMAK
pour la morphologie i, et tdi le temps de début de transformation pour cette
morphologie.
Ces volumes étendus peuvent être vus comme les volumes de nouvelle phase
(morphologie) qui se formeraient si toute la matrice était non transformée, les
interactions entre des précipités déjà existants n’étant pas pris en compte.

Le volume transformé réel Vi pour chaque morphologie i n’est qu’une partie de
ce volume étendu et se déduit par la relation :

dVi =

1−
∑

i

Vi

V

 dVe
i (B.3)
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Fig. B.1: Décomposition de la loi de refroidissement en une succession de courts
paliers isothermes [3]

L’équation (B.3) n’est valide que si la germination des précipités de nouvelle
phase est localisée aléatoirement et si les interactions entre précipités se limitent
au hard-impingement [200, 201, 202]. En supposant que le taux de phase α à
l’intérieur du volume transformé a la valeur d’équilibre de la température courante
yeq(T ) [4], la fraction volumique de phase α de morphologie i s’écrira :

yi = yeq(T ).
Vi
V

(B.4)

B.1.2 Modélisation des cinétiques en condition anisotherme

Le calcul de la cinétique de transformation au cours d’un refroidissement
continu est le plus souvent réalisé en discrétisant la loi de refroidissement en
une succession de courts paliers isothermes (figure B.1). La proportion de phase
transformée est calculée pendant la durée du palier isotherme comme vu précé-
demment et est ajoutée au taux de phase total calculé pour les paliers antérieurs.
Ceci nécessite que l’incubation et la progression de la transformation soient ad-
ditives [209].

Dans le cas d’un traitement anisotherme, le temps d’incubation est calculé à l’aide
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de la méthode de Scheil [210] :

Si =

∫
dt

tdi(T )
(B.5)

Si est nommée somme de Scheil de la morphologie i. Lorsque Si est égale à 1,
la morphologie i commence à précipiter. tdi(T ) correspond au temps de début de
transformation de la morphologie i lors du maintien isotherme à la température
T après mise en solution.

La vitesse de transformation ne dépend jamais du chemin thermique antérieur
mais uniquement du taux de phase α courant et de la température [211]. Ainsi,
pour la morphologie i, on peut écrire :

dtVi = f(T, yα) (B.6)

où yα =
∑
i

yαi et dt représente une dérivation temporelle.

B.2 Détermination des données d’entrée du mo-

dèle pour l’alliage Ti-5553

Outre les cinétiques de transformation isotherme déterminées par résistivi-
métrie électrique (cf 2.3.1), le modèle nécessite la connaissance de l’évolution des
données expérimentales suivantes en fonction de la température : le taux de phase
α maximal yeq, le temps d’incubation (tdi) et les coefficients de la loi JMAK (ni
et ki) pour chaque morphologie. Dans cette étude, nous nous intéressons à la pré-
diction des morphologies intergranulaires αGB +αWGB et intragranulaires αWI et
α′′. Le mécanisme de transformation aux plus basses températures (inférieures à
350°C) ne sera pas pris en compte.

Evolution du taux de phase α maximal
L’évolution de yeq a été interpolée à partir des mesures de taux de phase par DRX
à la suite des traitements isothermes après mise en solution dans le domaine β.
Les résultats sont reportés figure B.2. Sur cette figure est également représenté le
taux de phase obtenu au cours de la dissolution au chauffage des précipités α de
la microstructure de réception (cf 2.2.2).

Détermination des temps d’incubation et des coefficients de la loi JMAK
Dans les intervalles de température où existe un seul mécanisme de transforma-
tion, tdi , ki et ni ont été déterminés directement à partir des mesures de résistivité
électrique.



B.2 Détermination des données d’entrée du modèle pour l’alliage Ti-5553 209

yeq

Fig. B.2: Ajustement du taux de phase α maximal yeq en fonction de la tempéra-
ture à partir des résultats obtenus par DRX in situ au cours d’un chauffage lent
depuis une structure α + β (ESRF) et en fin de transformations isothermes

Le temps de début de transformation est la durée entre le début du refroidisse-
ment depuis la température de mise en solution dans le domaine β (origine des
temps) et l’instant où la résistivité électrique commence à augmenter à cause de
la précipitation de la phase α.
Les coefficients ni et ki sont quant à eux déterminés par la méthode suivante :
si la cinétique isotherme suit la loi JMAK (équation (B.1)), une relation linéaire
est obtenue en traçant ln(ln(1/(1− yi/yeq))) en fonction de ln(t− tdi), telle que :

ln

(
ln

(
1

1− yi
yeq

))
= niln(t− tdi) + lnki (B.7)

La pente de la droite donne directement le paramètre ni ; l’ordonnée à l’origine,
égale à ln(ki), permet de déterminer le paramètre ki. Ces évolutions sont tracées
figure B.3 pour les températures de transformation de 750°C, 600°C et 375°C
(les taux d’avancement yi/yeq ont été déduits à partir des résultats de la résis-
tivimétrie). Une relation linéaire est obtenue indiquant qu’à ces températures,
un mécanisme de transformation principal est observé. Ceci est confirmé par les
observations microstructurales présentées dans la partie 2.3.1.3.

L’ensemble des résultats montre que le paramètre ni dépend du mécanisme de
transformation mais ne montre pas d’évolution en température pour le mécanisme
considéré. Des observations similaires sont mentionnées dans la littérature pour
d’autres alliages de titane [54]. Le paramètre n est voisin de 1 pour la morphologie
intergranulaire αGB + αWGB, de 1,7 pour la morphologie intragranulaire αWI et
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750°C 600°C 375°C

n=1,0 n=1,7 n=1,8

Fig. B.3: Détermination des paramètres k et n de la loi JMAK pour les traite-
ments isothermes à 750°C, 600°C et 375°C

de 1,8 pour la formation de α′′. Ces valeurs sont proches de celles trouvées dans
la littérature [3, 24, 44, 113].

Dans les intervalles de température où plusieurs mécanismes de transforma-
tion peuvent avoir lieu simultanément, la démarche présentée ci-dessus n’est plus
valable. Dans ce cas, les coefficients de la loi JMAK sont extrapolés à partir des
coefficients obtenus dans les domaines monocinétiques (un mécanisme de transfor-
mation principal). Ceci est possible en considérant que les mécanismes de forma-
tion des différentes morphologies sont indépendants permettant de déconvoluer
le diagramme TTT expérimental en différentes courbes en C représentatives de
chaque mécanisme [3] (figure B.4).

B.3 Simulations et comparaison à l’expérience

Afin de valider le jeu de données établi pour notre alliage, cette partie compare
les résultats issus des simulations numériques et les résultats expérimentaux sur
des pièces homogènes en température (échantillons dilatométriques par exemple).
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Fig. B.4: Déconvolution en trois courbes en C du diagramme TTT de l’alliage
βcez [3]

B.3.1 Condition isotherme

Dans un premier temps, des simulations en condition isotherme ont été effec-
tuées à 400°C, 550°C, 650°C et 700°C (figure B.5). Pour ces quatre températures,
le modèle rend bien compte des cinétiques globales observées expérimentalement
ainsi que de la quantité de phase α finale obtenue.

A 400°C et 550°C, un mécanisme de transformation unique se produit (formation
de α′′ et αWI respectivement). A 650°C et 700°C, on peut noter la précipitation
concomitante des morphologies αGB+αWGB et αWI comme observé sur les micro-
graphies de la partie 2.3.1.3. En augmentant la température de transformation,
la quantité de phase α associée aux morphologies intergranulaires augmente au
détriment de la morphologie intragranulaire. Afin de vérifier qualitativement la
proportion respective de ces morphologies en fin de transformation, celles-ci ont
été déterminées par analyse d’images à partir des micrographies optiques. Les ré-
sultats sont présentés dans le tableau B.1. Les valeurs représentent le pourcentage
de chaque morphologie par rapport au taux de phase α total à la température
considérée. Pour les deux températures de transformation, le modèle rend compte
de manière satisfaisante de la proportion de chaque morphologie en fin de trans-
formation.
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Fig. B.5: Comparaison des cinétiques expérimentales et simulées au cours de
traitements isothermes à 400°C, 550°C, 650°C et 700°C

Température 650°C 700°C
Morphologie αGB + αWGB αWI αGB + αWGB αWI

Analyse d’images 9% 91% 21% 79%
Modèle 7,8% 92,2% 28,9% 71,1%

Tab. B.1: Proportions des morphologies intergranulaires et intragranulaire en fin
de traitement isotherme à 650°C et 750°C obtenues à partir du modèle JMAK et
par analyse d’images



B.3 Simulations et comparaison à l’expérience 213
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Fig. B.6: Méthode de détermination du taux d’avancement de la transformation
au cours d’un refroidissement continu

B.3.2 Condition anisotherme

Des simulations en refroidissement continu ont également été effectuées pour
des vitesses de refroidissement allant de 0,01°C/s à 0,5°C/s. Afin de déduire le
taux d’avancement de la transformation à partir des courbes de résistivité élec-
trique et de s’affranchir de l’effet de la température sur celles-ci, nous avons suivi
la méthodologie décrite en [63] en supposant que (figure B.6) :

– la partie de la courbe de résistivité associée à la phase β seule peut être ap-
proximée par une ligne droite et extrapolée jusqu’à température ambiante,

– la partie associée à la structure biphasée α + β peut être approximée par
un polynôme du second degré.

Ainsi, le taux d’avancement de la transformation Y à la température T est donnée
par :

Y (T ) =
r(T )− r1(T )

r2(T )− r1(T )
(B.8)

Les taux de phase α au cours du refroidissement sont ensuite déduits à partir des
taux de phase α mesurés en fin de transformation (annexe A).

Les comparaisons calculs/expériences sont présentées figure B.7. Dans l’en-
semble, le modèle reproduit bien les cinétiques globales déterminées expérimen-
talement ainsi que les fractions finales de phase α formée.
Pour la vitesse de refroidissement de 0,01°C/s, la température de début de trans-
formation calculée est cohérente avec l’expérience se situant autour de 750°C.
Le modèle prédit la précipitation dans un premier temps de la morphologie



214 Annexe B : Prédiction des cinétiques de transformations de phase

αGB + αWGB entre 750°C et 550°C et dans un second temps de la morpholo-
gie αWI entre 690°C et 550°C. La présence de ces deux morphologies a été mise
en évidence sur les micrographies (annexe A). Néanmoins, la proportion de mor-
phologie αGB + αWGB semble être sous-estimée d’après les micrographies.
Pour la vitesse de refroidissement de 0,05°C/s, la microstructure finale est encore
composée des morphologies αGB + αWGB et αWI . La température de début de
transformation est bien décrite par le modèle ainsi que le domaine de précipi-
tation des morphologies intergranulaires (entre 700°C et 600°C). Néanmoins, le
modèle prédit un domaine de précipitation de αWI entre 650°C et 550°C alors que
les résultats expérimentaux semblent le situer entre 620°C et 500°C impliquant
des écarts plus importants sur la cinétique globale. Le modèle sous-évalue légè-
rement la quantité de morphologies intergranulaires au profit de la morphologie
intragranulaire.
A 0,1°C/s et 0,15°C/s, la cinétique globale ainsi que le taux de phase en fin de
transformation sont bien décrits par le modèle. La précipitation est essentielle-
ment intragranulaire comme on peut le voir sur les microstructures présentées
en A.
Pour les vitesses de refroidissement supérieures à 0,15°C/s, il n’a pas été possible
de déduire la fin de transformation à partir des mesures de résistivité électrique
(cf A) et donc de tracer les évolutions de la figure B.7. Nous pouvons néanmoins
comparer le taux de phase α obtenu en fin de refroidissement. Pour une vitesse de
0,2°C/s, le modèle prédit la précipitation de 20% de phase α (morphologie αWI

uniquement), la mesure par DRX donne 27% de phase formée.

B.3.3 Simulation sur une pièce massive

Le modèle JMAK, alimenté par le jeu de données établi pour l’alliage Ti-5553,
reproduit de manière satisfaisante les cinétiques globales de précipitation au cours
des traitements en conditions isotherme et anisotherme. De plus, la proportion
des différentes morphologies formées prédite par le calcul est en accord avec les
caractérisations expérimentales.
Des calculs sur pièces massives type industrielle peuvent désormais être réali-
sés. Dans ce cas, l’hypothèse d’un échantillon homogène en température (cas des
éprouvettes dilatométriques) n’est plus justifiée. Afin de prendre en compte les
gradients thermiques et donc les différentes vitesses de refroidissement existant
au sein de la pièce, il est nécessaire de coupler un calcul thermique au calcul
métallurgique. Au cours de sa thèse, Teixeira [4] a intégré le modèle JMAK dans
le code de calcul par éléments finis ZéBuLoN [212] qui se charge de résoudre
l’équation de la chaleur en chaque noeud du maillage, à savoir :

ρCp
∂T

∂t
= div(λ ~gradT ) + ρ∆Hβ→α

dy

dt
(B.9)
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Fig. B.7: Comparaison des cinétiques expérimentales et simulées au cours de
refroidissements continus à 0,01°C/s, 0,05°C/s, 0,1°C/s et 0,15°C/s

avec ρ la masse volumique de l’alliage (kg.m-3), Cp sa chaleur spécifique (J.kg-1.K -1),
λ sa conductivité thermique (W.m-2.K -1) et ∆Hβ→α l’enthalpie de transformation
de phase (J.kg-1).
Ces propriétés thermophysiques ont été déterminées expérimentalement pour l’al-
liage Ti17 [4]. En émettant l’hypothèse que ces données ne varient que très peu
entre les deux alliages, nous choisissons de les utiliser pour nos simulations sur le
Ti-5553.

Nous choisissons ici de présenter les résultats d’un calcul sur une billette Ti-5553
de diamètre 350mm et de hauteur 1840mm (schéma inséré dans la figure B.8(a))
soumis à un refroidissement air. La simulation reproduit la situation où la billette,
initialement mise en solution à 890°C (domaine monophasé β), est sortie du four
et placée dans un espace infini dont la température est la température ambiante
(Text = 25°C). La géométrie de la billette présentant une géométrie cylindrique,
un domaine rectangulaire 2D axisymétrique a été maillé avec des éléments qua-
dratiques à huit noeuds. Une condition de flux de chaleur nul a été imposée selon
l’axe r (maillage de la moitié de la pièce).
Les conditions aux limites consistent en un transfert convectif de la chaleur de la
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pièce vers le milieu extérieur défini par :

± λ∂T
∂~n

= h(Ts − Text) (B.10)

avec ~n la normale à la surface, h le coefficient de transfert convectif entre la pièce
et le milieu extérieur (W.m-2.K−1), Ts la température de surface de l’échantillon
et Text la température du milieu extérieur. Nous avons choisi un coefficient de
transfert convectif h constant de 10W.m-2.K−1.
Les pertes de chaleur par rayonnement qr sont également prises en compte et
s’expriment de la manière suivante :

qr = σε(T 4
s − T 4

ext) (B.11)

où σ est la constante de Stefan-Boltzmann et ε l’émissivité du matériau (prise
égale à 0,7 [213]).

La figure B.8(a) représente l’évolution de la température en fonction du temps
en trois différents endroits du plan médian (au coeur, à 2/3 du rayon et en sur-
face). Les vitesses de refroidissement les plus importantes sont logiquement ob-
servées proche de la surface conduisant à des gradients thermiques au sein de
la pièce. Les changements de pente observés sur les courbes autour de t=50min
sont expliqués par le dégagement de chaleur associé à la transformation de phase
β → α (réaction exothermique).
Sur la figure B.8(b) sont représentées les isovaleurs des fractions de morphologie
αWI et αGB + αWGB en fin de refroidissement. Excepté au niveau des « arêtes »
de la pièce, la fraction de phase α totale en tout point avoisine la fraction maxi-
male pour l’alliage Ti-5553 (environ 57%). La microstructure semble homogène
avec presque exclusivement des précipités de morphologie αWI (la précipitation
intergranulaire est uniquement observée au coeur de la pièce mais à des fractions
très faibles, inférieures à 2,5%).
La figure B.8(c) donne les évolutions de la fraction de morphologie αWI simu-
lées en douze points précis de la pièce, définis sur le schéma. Sur cette figure,
un symbole représente la position radiale du point (coeur de pièce, 2/3 du rayon
ou surface). Pour chaque symbole, quatre courbes sont tracées correspondant
chacune à une position sur l’axe z : au coeur de la pièce, à 1/3 de la hauteur
maximale, à 2/3 de la hauteur maximale et en surface sur le haut de la billette.
Les courbes associées aux positions sur le haut de la billette sont représentées
par des traits discontinus. Pour chacune des trois positions radiales choisies, les
évolutions montrent que la position sur l’axe z ne modifie pas fondamentalement
le domaine de température au cours duquel s’effectue la transformation de phase
(à l’exception des évolutions en surface). C’est pourquoi nous avons choisi de ne
pas les distinguer. A partir de ces évolutions, on peut aisément établir les inter-
valles de température au cours desquels la transformation de phase a lieu. Ainsi,
les précipités αWI apparaissent majoritairement :
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– entre 640°C et 570°C au coeur de la pièce,
– entre 630°C et 560°C sur une couronne positionnée à 2/3 du rayon,
– entre 615°C et 530°C en surface.

Sur le haut de la billette, les transformations se produisent à des températures
plus basses dû à des vitesses de refroidissement plus élevées, le taux de phase α
maximal pouvant ne pas être atteint.
Ces informations peuvent donc nous renseigner sur l’homogénéité de la micro-
structure au sein d’une pièce massive et, de manière qualitative, sur la taille des
précipités formés au travers des domaines de température où la précipitation a
lieu.



Annexe C

Transformations au revenu après
mise en solution dans le domaine
α + β

Cette partie concerne l’étude des transformations de phase au revenu après
mise en solution dans le domaine α+β (800°C pendant 30min) suivie d’une trempe
jusqu’à température ambiante. L’état α + β-métastable obtenu est composé en
moyenne de 15%m de phase α primaire (αP ) de morphologie nodulaire et de 85%
de phase β métastable. Dans un premier temps, nous analysons l’influence de la
température de revenu sur la formation des précipités α secondaires (αs). Dans
un second temps et comme dans le cas du revenu depuis une structure 100%β-
métastable, nous étudions l’influence de la vitesse de chauffage pour atteindre
la température de revenu sur les séquences de précipitation. Les microstructures
obtenues en fin de transformation sont systématiquement analysées.

C.1 Influence de la température de revenu

Quatre conditions de revenu avec des températures variant de 650°C à 450°C
ont été appliquées. Les échantillons ont été maintenus suffisamment longtemps à
ces températures afin d’atteindre la fin de transformation. Une vitesse de chauf-
fage de 10°C/s permet d’éviter toute précipitation au cours de l’étape de chauffe.
Les traitements thermiques ainsi que les microstructures obtenues en fin de trai-
tement sont présentés figure C.1.
Pour toutes les températures, le revenu a permis la précipitation d’une phase se-



220 Annexe C : Revenus après mise en solution dans le domaine α + β

condaire d’autant plus fine que la température de transformation est basse. Après
les maintiens à 650°C et 600°C, nous observons également une augmentation de
la taille des nodules αP . Pour ces températures, de nouveaux grains α sont formés
essentiellement sur les joints des sous-grains β/β sous forme d’un liseré continu
reliant les nodules αP . Des colonies de plaquettes parallèles entre elles croissent
à partir de cette phase vers le centre des sous-grains β. La précipitation d’α se-
condaire est plus importante pour la température de 600°C. Les morphologies
observées pour ces deux températures sont similaires à celles mises en évidence
dans le cas des transformations isothermes après mise en solution dans le domaine
β, à savoir αGB et αWGB. Dans le cas d’une mise en solution en α + β, la phase
β métastable est enrichie en éléments β-gènes (tableau C.3). La force motrice de
transformation dans cette phase β enrichie est plus faible. Ceci peut limiter la
précipitation sur des sites de germination intragranulaires et expliquer la présence
de ces morphologies à plus basse température.
Après les maintiens à 500°C et 450°C, la nouvelle phase formée se forme essentiel-
lement sur des sites intragranulaires, les précipités présentant des arrangements
auto-organisés. Une précipitation limitée aux joints des sous-grains β (αGB) est
également observée, la longueur des colonies αWGB n’excédant pas 1µm.
Les taux de phase α primaire et de phase α totale à la suite de ces traitements ont
été déterminés par analyse d’images et/ou par DRX (tableau C.1). La dernière
ligne correspond à la structure trempée avant revenu. Les nodules αP ne montrent
que peu de variation au cours du revenu, leur proportion est plus ou moins celle
de la structure trempée α+β-métastable (15% en moyenne). La quantité de phase
α formée au cours du revenu varie quant à elle de 28% à 650°C jusqu’à 42% à
450°C.
Des essais de dureté ont été réalisés à la suite de ces traitements. Les résultats
sont également reportés dans le tableau C.1. Dans un premier temps, on peut
noter que la présence des nodules αP durcit peu la structure, la dureté d’un état
15%αP+85%β-métastable s’élève à 300HV contre 286HV pour un état 100%β-
métastable. Le durcissement est essentiellement apporté par les transformations
de phase se produisant au cours du revenu. Celui-ci est d’autant plus fort que la
quantité de précipités αs est importante et que la microstructure est fine.

Les transformations de phase se produisant au cours des étapes de revenu ont
été suivies par DRX in situ à haute énergie pour des températures de 615°C,
480°C et 440°C. La vitesse de chauffage atteinte est de l’ordre de 3°C/s. L’évo-
lution des diffractogrammes obtenus est présentée figure C.2 (seule une partie
est représentée afin de mettre en évidence la formation des nouvelles phases).
Les temps de maintien sont reportés à droite des diffractogrammes. Les premiers
diffractogrammes collectés présentent les pics caractéristiques des phases β et α
(diffraction des nodules αP ). Dans le cas du revenu à 615°C, ces deux phases
sont les seules détectées et l’intensité des pics de phase α augmente au cours du
maintien associée à la croissance des nodules αP et à la formation des précipités
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Température (°C) %αP (AI) %αtot (AI / DRX) %αs* Duretés (HV30)
650 17 48 / 45 28 344
600 15 47 / 48 33 366
500 14 - / 50 36 468
450 10 - / 52 42 495

α + βmet 13 13 / 15 0 300

*%αs=%αDRXtot - %αP

Tab. C.1: Taux de phase et duretés mesurés à la suite des traitements thermiques
de la figure C.1
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Fig. C.2: Superposition d’une partie des diffractogrammes RX collectés au cours
de revenus après mise en solution en α + β à 615°C (a), 480°C (b) et 440°C (c)

αs. La séquence de précipitation pour cette température est décrite par :

β + αP → β + αP + αs

Pour les deux températures de revenu les plus basses, la précipitation au cours
du revenu est mise en évidence sur les diffractogrammes par la présence d’épaule-
ments autour des pics de phase αP . Les pics formés sont très larges et la structure
cristalline associée est orthorhombique. La phase β métastable à ces températures
se décompose donc, en début de transformation, en phase α′′. L’intensité de ces
pics augmente au cours du maintien et leur position évolue vers la position cen-
trale des pics de phase α. La séquence de précipitation à ces températures est
donc :

β + αP → β + αP + α′′ → β + αP + αs
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Vit. de chauff. %αP (AI) %αtot (AI / DRX) %αs* Dureté (HV30)
10°C/s 15 47 / 48 33 366
1°C/s 13 - / 50 37 401
0,1°C/s 14 - / 50 36 424

*%αs=%αDRXtot - %αP

Tab. C.2: Taux de phase et duretés mesurés à la suite des traitements thermiques
de la figure C.3

C.2 Influence de la vitesse de chauffage

Dans cette partie, nous analysons l’influence de la vitesse de chauffage utilisée
sur la décomposition de la phase β métastable. Trois revenus différents ont été
appliqués : ils consistent en une étape de chauffe à des vitesses de 0,1°C/s, 1°C/s
ou 10°C/s et un maintien isotherme de deux heures à 600°C. Les traitements
thermiques ainsi que les microstructures obtenues en fin de transformation sont
présentés figure C.3.

La microstructure obtenue en utilisant la vitesse de 10°C/s a été présentée dans
la partie précédente. Plus la vitesse de chauffage diminue, plus la taille des pré-
cipités formés est faible. Pour une vitesse de 1°C/s, on retrouve la précipitation
au niveau des joints des sous-grains β/β mais le liseré est beaucoup moins épais
que pour la vitesse de 10°C/s. Des colonies de plaquettes αWGB sont également
observées simultanément à une précipitation intragranulaire. Pour la vitesse la
plus lente, peu de joints de grains sont marqués par αGB, la précipitation étant
essentiellement intragranulaire et présentant un arrangement spatial identique à
celui observé dans la partie précédente pour les températures de transformation
les plus basses (500°C-400°C).
De même que précédemment, les taux de phase α total et de phase αP ont été me-
surés en fin de traitement par analyse d’images et/ou DRX ; des essais de dureté
ont également été effectués. Les résultats sont reportés dans le tableau C.2. Les
taux de phase mesurés sont sensiblement équivalents pour les trois traitements.
En modifiant uniquement la vitesse de chauffage, l’échantillon présente une du-
reté variant de 366HV (10°C/s) à 424HV (0,1°C/s), augmentation expliquée par
la réduction de la taille des précipités αs.

La figure C.4(a) compare la variation de résistivité électrique au chauffage pour
les trois traitements. La diminution de celle-ci dès le début du chauffage suggère
la présence de la phase ωath au sein de la matrice mais cette hypothèse n’a pas été
vérifiée. La résistivité électrique de l’échantillon chauffé à 10°C/s diminue jusqu’à
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la température de revenu avant d’augmenter au cours du maintien. Pour les deux
vitesses les plus lentes, un premier changement de pente abrupt est observé autour
de 150°C et un second autour de 300°C, la résistivité poursuivant sa diminution.
Pour la vitesse intermédiaire de 1°C/s, la courbe présente un plateau entre 480°C
et 600°C avant de crôıtre au cours du maintien. Les différences observées sur
les microstructures entre les deux vitesses de chauffage les plus rapides laissent
suggérer qu’une partie de la transformation se produit au cours de l’étape de
chauffe à 1°C/s activant des sites de germination intragranulaire. La vitesse la
plus lente conduit quant à elle à un changement de pente autour de 450°C où la
résistivité augmente fortement jusqu’à 600°C et diminue légèrement pendant le
traitement isotherme. Pour cette vitesse, l’ensemble de la transformation semble
se produire au cours de l’étape de chauffe.
Une expérience de DRX in situ a été réalisée en appliquant une vitesse voisine
de 0,1°C/s. L’évolution des diffractogrammes est illustrée figure C.4(b). Nous
rappelons les conclusions évoquées §2.4.3.3 concernant cette évolution. Pour les
températures supérieures à 455°C, la précipitation de la phase α′′ est tout d’abord
mise en évidence (figures C.4(c) et (d)). A 600°C, seuls les pics des phases α et β
sont discernables. La séquence de transformation est décrite par :

β + αP + ωath → β + αP + α′′ → β + αP + αs

Il est à noter que la phase ωiso n’a pas été détectée au cours du chauffage.

C.3 Evolution de αP

En supposant que l’équilibre thermodynamique soit atteint suite à la mise en
solution à 800°C, les éléments d’alliage partitionnent dans les phases α primaire et
β résiduelle (βres) comme le montre le tableau C.3. Ainsi, avant l’étape de revenu,
la phase α primaire est enrichie en éléments α-gènes et appauvrie en éléments β-
gènes et inversement pour la phase βres. En émettant l’hypothèse qu’il n’y ait pas
d’interaction entre les phases βres et αP , nous pouvons calculer les évolutions de
chacune d’elles prises séparément. Pour un alliage dont la composition chimique
est celle de la phase βres, une température de revenu inférieure à 800°C entrâıne la
formation de la phase α (figure C.5(a)). Plus la température de revenu est basse,
plus la proportion de phase α à l’équilibre est importante. α2 n’est observée qu’à
partir de 530°C en très faible quantité. Si nous nous intéressons maintenant à
l’évolution de la phase αP au revenu, celle-ci peut se décomposer en un mélange
αP +α2 à partir d’une température de 690°C (figure C.5(b)). La présence de phase
α2 a été observée expérimentalement par microscopie électronique en transmission
en faible quantité dans les précipités αP de l’alliage Ti-5553 [14, 15].
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partie des diffractogrammes RX collectés au cours du revenu à 610°C à partir d’un
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Elément Ti Al Mo V Cr Fe O
αP bal. 6,10 0,33 1,13 0,25 0,002 0,66
βres bal. 4,90 5,41 5,34 3,24 0,38 0,11
Comp. nom. bal. 5 5 5 3 0,35 0,15

Tab. C.3: Composition chimique (%m) des phases αP et βres à l’équilibre calculée
par ThermoCalc à 800°C à partir de la composition chimique nominale de l’alliage
Ti-5553



C.3 Evolution de αP 227

α

β

α2

α2

α

(a) (b)

Fig. C.5: Fraction massique calculée des phases β, α et α2 en fonction de la
température pour (a) la composition de la phase βres calculée à 800°C et (b) la
composition de la phase αP à 800°C (tableau C.3)
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Annexe D

Détermination des paramètres
pour le modèle champ de phase

D.1 Détermination des paramètres ε et W

Les constantes ε etW sont déterminées en considérant un état d’équilibre entre
deux phases d’extension infinie séparées par une interface plane. Dans ce cas, la
force motrice ∂f/∂φ est nulle et l’équation d’évolution du champ de phase (3.28)
devient :

ε2
∂2φ

∂x2
−W dg

dφ
= 0 (D.1)

avec comme conditions aux limites φ = 1 lorsque x → −∞, et φ = 0 lorsque
x→ +∞. La forme explicite de g (équation (3.18)) étant suffisamment simple, il
est possible d’intégrer analytiquement l’équation et ainsi obtenir :

φ(x) =
1

2

(
1− tanh

(√
W√
2ε
x

))
(D.2)

√
2ε√
W

est la longueur sur laquelle φ varie de manière significative : elle définit ainsi
naturellement l’épaisseur de l’interface δ. Cette épaisseur doit toutefois être pon-
dérée par une constante α dépendante de la définition de l’épaisseur d’interface :
dans notre étude par exemple, nous considérons que l’interface est comprise entre
φ = 0, 05 et φ = 0, 95. Ainsi α = ln(0, 95/0, 05) et

δ = α

√
2ε√
W

(D.3)
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L’énergie d’interface associée à la réunion de deux sous-systèmes semi-infinis
constitués des phases seules est donnée par :

γ =

∫ +∞

−∞

(
ε2

2
|∂xφ|2 +Wg

)
dx (D.4)

Combinant (D.2) et (D.4), on obtient :

γ =
ε
√
W

3
√

2
(D.5)

Les équations (D.3) et (D.5) donnent :

W =
6αγ

δ
(D.6)

et

ε2 =
3γδ

α
(D.7)

D.2 Mobilité du champ de phase Mφ

La détermination de la mobilité Mφ du champ de phase consiste en une ana-
lyse asymptotique raccordée des équations d’évolution (3.28) et (3.30) avec pour
paramètre infinitésimal l’épaisseur de l’interface δ. L’analyse asymptotique stan-
dard [161] aboutit à la relation suivante entre l’écart à l’équilibre à l’interface ∆F
et la mobilité du champ de phase Mφ :

νn
δ

= Mφ∆F (D.8)

L’écart ∆F peut être exprimé en fonction d’un paramètre mesurable, le coefficient
de cinétique interfaciale β de la manière suivante : βνn = ∆F . On en déduit
l’expression de Mφ en fonction de β :

Mφ =
1

βδ
(D.9)

Cette analyse montre qu’il est impossible, à priori, d’étudier des transformations
telles que l’équilibre thermodynamique local soit atteint à l’interface. En effet,
dans ce cas on aurait β → 0 et donc Mφ → +∞ ce qui est inenvisageable
d’un point de vue numérique. La stratégie pour éliminer la cinétique interfaciale
repose sur un développement jusqu’au deuxième ordre en δ comme l’ont montré
Almgren [214] et Karma et Rappel [215]. Nous ne reproduisons pas cette analyse.
Néanmoins, le modèle de Kim et coll. [155] utilisé pour notre travail s’appuie sur
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une analyse asymptotique similaire qui permet de fixer une mobilité Mφ telle que
β = 0. L’expression de Mφ est modifiée par la présence de plusieurs éléments
d’alliage. En suivant Ode et coll. [216] :

1

Mφ

=
ε3

γ
√

2W

n−1∑
i=1

1

Dβ
i

ζi(ai, bi) (D.10)

où la somme concerne tous les éléments d’alliage (mais exclut l’élément majo-
ritaire), et où les ζi sont des intégrales, fonctions de φ et des concentrations
d’équilibre en élément i dans les deux phases α et β :

ζi = Kβ
i (bi − ai)2

∫ 1

0

h(1− h)

(1− h) + hχi

dφ

φ(1− φ)
(D.11)
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Annexe E

Integration des équations
d’évolution du modèle champ de
phase

La résolution numérique des équations d’évolution du modèle champ de phase
nécessite une discrétisation de l’espace et du temps. Comme nous le verrons ci-
dessous, la résolution sera réalisée dans l’espace de Fourier. Le principal avantage
du passage dans l’espace de Fourier réside dans l’utilisation d’algorithmes d’in-
tégration très efficaces (méthode d’implémentation semi-implicite). Pour passer
dans le réseau réciproque, des librairies de transformées de Fourier rapides très
performantes sont utilisées (FFTW).

E.1 Pour le champ non conservé φv

On rappelle ci-dessous l’équation d’évolution pour le champ non conservé φv
associé à un variant unique de phase α :

∂tφv = Mφ(ε2∆φv −W∂φvg −∆F ) (E.1)

avec ∆F = ∂φvfchim + ∂φvfel. En posant ∂φvg = g′ et τ̃φ = 1
WMφ

, on obtient :

τ̃φ∂tφ =
ε2

W∆x2
∆′φv − g′ − 1

W
∆F (E.2)
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où ∆′φv = ∆x2∆φv.
En définissant le temps adimensionnel t̃ = t/τ̃φ,

∂t̃φv(r, t̃) = d∆′φv(r, t̃)− g′(r, t̃)− 1

W
∆F (r, t̃) (E.3)

avec d = ε2/(W∆x2).

Nous effectuons la discrétisation temporelle de l’équation (E.3). Ainsi, sur un
intervalle de temps ∆t̃, on obtient :

φv(r, t̃+ ∆t̃)− φv(r, t̃) =

t̃+∆t̃∫
t̃

(
d∆′φv(r, t)− g′(r, t)− 1

W
∆F (r, t)

)
dt (E.4)

L’approximation de plus bas ordre pour évaluer l’intégrale consiste à considérer
l’intégrande comme constante, choisie à un temps t̃i ∈ [t̃; t̃ + ∆t̃]. Pour t̃i = t̃, le
schéma est explicite, alors qu’il est implicite quand t̃i = t̃ + ∆t̃. Il est également
possible d’évaluer les différents termes de l’intégrande à des temps différents,
comme nous le verrons plus bas. Dans ce cas, t̃i désignera l’ensemble de ces
temps pour simplifier.

φv(r, t̃+ ∆t̃)− φv(r, t̃) =

[
d∆′φv(r, t̃i)− g′(r, t̃i)− 1

W
∆F (r, t̃i)

]
∆t̃ (E.5)

La discrétisation de l’espace réel reviendrait à remplacer l’opérateur Laplacien
par une différence finie liée à la maille de discrétisation ∆x de l’espace. Le cal-
cul numérique de cet opérateur dans l’espace des phases nécessite de visiter le
voisinage de chaque site. Par passage dans le réseau réciproque, cet opérateur
devient une simple multiplication algébrique. En effet, T F(∆φ) = −ξ2φ̂ où φ̂ est
la transformée de Fourier de φ. ξ2 est la norme du vecteur ξ, ce dernier définissant
les coordonnées des sites du réseau réciproque, à savoir :

ξ =
2π

∆x

(
l

lx
;
m

ly
;
n

lz

)
où l = − lx

2
+ 1, ..., lx

2
; m = − ly

2
+ 1, ..., ly

2
; n = − lz

2
+ 1, ..., lz

2
(lx∆x, ly∆x et

lz∆x définissent les dimensions linéaires de la bôıte de simulation).
Ainsi, dans l’espace de Fourier, l’équation (E.5) devient :

φ̂v(ξ, t̃+ ∆t̃)− φ̂v(ξ, t̃) =

[
−d∆x2ξ2φ̂v(ξ, t̃i)− ĝ′(ξ, t̃i)− 1

W
∆̂F (ξ, t̃i)

]
∆t̃ (E.6)

La méthode d’implémentation semi-implicite consiste à traiter à des temps diffé-
rents la partie non linéaire et la partie linéaire de l’équation d’évolution ; la partie
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linéaire étant évaluée au temps t̃ + ∆t̃. Cet algorithme permet donc l’utilisation
de pas de temps largement supérieurs diminuant considérablement le temps de
calcul. On peut donc écrire que :

φ̂v(ξ, t̃+ ∆t̃)− φ̂v(ξ, t̃)
∆t̃

= −d∆x2ξ2φ̂v(ξ, t̃+ ∆t̃)

−
(
ĝ′lin(ξ, t̃+ ∆t̃) + ĝ′nonlin(ξ, t̃)

)
− 1

W
∆̂F (ξ, t̃) (E.7)

ĝ′lin et ĝ′nonlin sont les parties linéaire et non linéaire en φ̂v de ĝ′ respectivement.
On peut facilement montrer que ĝ′lin = 2φ̂v. Nous aboutissons ainsi à l’expression
suivante :

φ̂v(ξ, t̃+ ∆t̃) =
φ̂v(ξ, t̃)−

(
ĝ′nonlin(ξ, t̃) + 1

W
∆̂F (ξ, t̃)

)
∆t̃

1 + (d∆x2ξ2 + 2) ∆t̃
(E.8)

E.2 Pour le champ conservé cβ

De même que précédemment, nous avons adimensionné en temps l’équation
d’évolution associée au champ conservé cβ. Ainsi, l’équation (3.41) devient :

∂t̃c
β = τ̃φD

′∆′cβ + (b− a)
∑
v

h′(φv)∂t̃φv (E.9)

où D′ = D/∆x2 et ∆′cβ = ∆x2∆cβ.
On choisit de normaliser les concentrations d’équilibre des phases α et β entre 0
et 1 respectivement. Ainsi, en définissant la concentration normalisée c̃ = (c −
a)/(b− a), l’équation (E.9) s’écrit désormais :

∂t̃c̃
β(r, t̃) = τ̃φD

′∆′c̃β(r, t̃) +
∑
v

h′(φv)∂t̃φv(r, t̃) (E.10)

Après discrétisation temporelle et passage dans l’espace de Fourier :

ˆ̃cβ(ξ, t̃+ ∆t̃)− ˆ̃cβ(ξ, t̃)

∆t̃
= −τ̃φD′∆x2ξ2ˆ̃cβ +

∑
v

h′(φv)
φ̂v(ξ, t̃+ ∆t̃)− φ̂v(ξ, t̃)

∆t̃

(E.11)
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L’évaluation des termes linéaires en c̃β au temps t̃+ ∆t̃ permet d’aboutir à l’ex-
pression suivante :

ˆ̃cβ(ξ, t̃+ ∆t̃) =

ˆ̃cβ(ξ, t̃) +
∑

v h
′(φv)

(
φ̂v(ξ, t̃+ ∆t̃)− φ̂v(ξ, t̃)

)
1 + τ̃φD′∆x2ξ2∆t̃

(E.12)



Annexe F

Modèle de déformation à ligne
invariante pour la transformation
β → α

La déformation à ligne invariante introduit par Dahmen [133] est un concept
dérivé de la déformation à plan invariant valable pour les transformations marten-
sitiques [135, 136, 137, 138]. Le précipité crôıt naturellement dans une direction
à ligne invariante afin de minimiser l’énergie de déformation associée à la trans-
formation. En étendant ce modèle au cas 3D [217], il est également possible de
déterminer le plan d’habitat d’une plaquette.

Une ligne invariante est définie comme un vecteur de direction du réseau de
la phase parente qui n’est ni tourné ni étendu (ou contracté) par la transforma-
tion de phase. Mathématiquement, un vecteur à ligne invariante X1 possède les
caractéristiques suivantes :

RAX1 = X1 (F.1)

où R est la rotation de corps solide d’un angle θ autour de z0 = [0001]α‖{110}β
et A la distorsion homogène du réseau définies en 3.1. Le produit RA est la
déformation à ligne invariante pour une transformation diffusive. Dans le cas de
la transformation β → α, elle s’écrit aisément dans le repère orthohexagonal
(x0, y0, z0) (repère défini par les relations d’orientation de Pitsch-Schrader [123])
sous la forme :

RA =

η1cosθ −η2sinθ 0
η1sinθ η2cosθ 0

0 0 η3

 (F.2)

où η1 =
√

3/2.aα/aβ, η2 = aα/aβ et η3 = cα/(
√

2aβ). L’angle θ donne la relation
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Valeurs propres Vecteurs propresa Ligne invarianteb

λ1 = 1, 0106 V 1 = (0 0 1)
λ2 = 1 V 2 = (0, 9545 1 0) ∼ 〈2 2 3〉
λ3 = 0, 99 V 3 = (0, 8636 1 0)
a Exprimés dans le repère orthohexagonal
b Exprimée dans le repère cubique de la phase β

Tab. F.1: Valeurs et vecteurs propres calculés pour la transformation β → α en
utilisant les paramètres de maille du titane pur (cf. 3.1)

d’orientation finale entre les précipités et la matrice. Il indique l’écart par rapport
à la relation de Pitsch-Schrader.
Afin d’obtenir la ligne invariante de la transformation, il suffit de résoudre l’équa-
tion (F.1). A partir de cette équation, on peut écrire que (RA − I)X1 = 0 et
det|RA− I| = 0 (I est la matrice identité). Ainsi

cosθ =
1 + η1η2

η1 + η2

(F.3)

En utilisant les paramètres de maille du titane pur pour calculer la distorsion
homogène A (cf 3.1), on obtient θ = ±5, 79°. On peut noter que la relation
d’orientation obtenue s’écarte d’un angle d’environ 0,53° par rapport à celle de
Burgers (θBurgers = ±5, 26°). Afin de calculer les indices de X1, les vecteurs
propres V 1, V 2 et V 3 de RA, eux-mêmes déterminés à partir des valeurs propres
λ1, λ2 et λ3, doivent être calculés dans un premier temps. Il a été démontré qu’il
existe toujours une des trois valeurs propres égale à 1 ; le vecteur propre associé est
la ligne invariante. Contrairement à cette dernière, un vecteur propre est étendu
(ou contracté) durant la transformation (mais il n’est pas tourné).

Le tableau F.1 liste les valeurs et les vecteurs propres ainsi que la ligne invariante
calculés pour la transformation β → α en utilisant les paramètres de maille du
titane pur. La direction de croissance du précipité est 〈223〉β en accord avec des
travaux antérieurs [60]. Le plan d’habitat étant une interface à déformation de
misfit minimum, il contient la ligne invariante ainsi qu’une ligne non tournée
(comme un vecteur propre). V 2 représente la ligne invariante, ainsi V 1 ∧ V 2 ou
V 2 ∧ V 3 définissent les normales aux plans d’habitat potentiels. Nous obtenons

V 1 ∧ V 2 = 〈334〉β et V 2 ∧ V 3 = 〈110〉β
Le choix d’une des deux normales est basé sur les magnitudes de V 2 et V 3 et/ou
la densité de défauts à l’interface. Dans le titane pur et ses alliages, le plan {334}β
est souvent mentionné comme plan d’habitat pour les précipités α. Néanmoins,
Miyano et coll. [189] ont observé expérimentalement la présence de ces deux
interfaces sur un même précipité dans un alliage Ti-22V-4Al.
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momécaniques. PhD thesis, Institut National Polytechnique de Lorraine,
1997.

[4] J. Da Costa Teixeira. Etude expérimentale et modélisation des évolutions
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titane β-CEZ. PhD thesis, Université Paris VII, 1993.
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Étude expérimentale et modélisation par champ de phase de la formation de α
dans les alliages de titane β-métastable

Résumé
L’étude réalisée porte sur la formation des microstructures par changement de phases dans l’alliage
de titane β-métastable Ti-5553.
Les transformations de phase ont été caractérisées au refroidissement depuis le domaine monophasé
β et au cours de revenus après mise en solution dans le domaine β (ou α+β) et trempe. L’influence
des paramètres du traitement thermique (vitesses de refroidissement et de chauffage, températures
de transformation) sur les cinétiques de changements de phase, sur les séquences de précipitation et
sur les mécanismes de transformation a été abordée par suivi des variations de résistivité électrique,
par DRX in situ sous rayonnement synchrotron et par microscopies (optique et électronique). L’évo-
lution des paramètres de maille des phases et de la largeur à mi-hauteur des pics de la phase β a
permis de mettre en évidence les variations de composition chimique et les changements d’état de
contrainte engendrés lors des transformations. Les conditions de formation des phases métastables
(α′′, ω) aux températures inférieures à 500°C ont été caractérisées comme leur influence sur les
microstructures finales et en conséquence sur les propriétés mécaniques.
Pour mieux appréhender la précipitation intragranulaire de la phase α, deux modèles (Eshelby et
champ de phase) ont été développés afin de prédire les évolutions morphologiques des précipités.
Ces modèles prennent en compte un comportement élastique anisotrope et hétérogène pour les deux
phases. Nous avons montré que l’énergie élastique générée lors de la transformation β → α pilote
en grande partie la forme et l’orientation des précipités ainsi que leur arrangement spatial. Les
résultats du calcul sont proches des observations microstructurales.

Mots clés : Alliages de titane β-métastable, transformations de phase, modélisation par champ
de phase, diffraction des rayons X à haute énergie

Experimental study and phase field modelling of α formation in near β
titanium alloys

Abstract
The present study is mainly about microstructures formation during phase changes in the near β
titanium alloy Ti-5553.
Phase transformations were characterized on cooling from the β phase field and on ageing after
solutionizing in the β (or α+ β) phase field and quenching. The influence of heat treatment para-
meters (cooling and heating rates, transformation temperatures) on phase transformation kinetics,
precipitation sequences and transformation mechanisms was analysed using electrical resistivity
measurements, in situ high energy X-Ray diffraction and microscopy (optical and electron). Cell
parameters evolution of each phase and full width at half maximum variations of β phase peaks
have allowed to highlight the changes of the chemical composition and the stress state during phase
transformation. Formation of metastable phases (α′′, ω) at temperatures lower than 500°C were
characterized as well as their influence on final microstructures and therefore on mechanical pro-
perties.
For better understanding the intragranular precipitation of the α phase, two models (Eshelby and
phase field) were developed in order to predict morphological evolutions of the precipitates. These
models take into account the anisotropic and heterogeneous behaviour for both phases. We have
shown that the elastic strain energy generated by β → α phase transformation drives to a large
extent the precipitate shape and orientation as well as their spatial arrangement. Calculation results
are close to microstructural observations.

Keywords : Near β titanium alloys, phase transformations, phase field modelling, high energy
X-Ray diffraction
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