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Intnxltcticn Génén:lle 

INTRODUCTION GENERALE 

Depuis plus d 1une vingtaine d'années, les alliages à base de composés intetmétalliques 
connaissent un intérêt grandissant au sein de la communauté scientifique, en vue d'applications 
structurales dans les secteurs de l'aéronautique, de l'automobile et du transport maritime. Avec 
leur faible densité associée à de très bonnes propriétés mécaniques, les aluminiures de titane 
constituent d'excellents candidats pour l'amélioration des perfunnances de turbomachines 
devant fonctionner à haute température [LIP84, KIM94, HUAC95]. Dans le secteur aéronautique, 
de nombreux exemples d'applications possibles de ces alliages, sous forme de composants pour 
turboréacteurs (aubes de turbines basse pression, catters de compresseur), ont été rappottés et mettent 
en évidence des améliorations notables en termes de rappott poussée/poids et de tenue mécanique à 
hautes températures [CHE92, AUSK95, CHEHL96, RAMB96, MCQ98, DRALPN01, TETSKT02]. 
Dans les secteurs automobile et rnatitime, en plus d'applications potentielles sous fmmes de soupapes, 
les perfotmances élevées des alliages de base TiAl répondent d'ores et déjà aux exigences de setvice de 
certains turbocompresseurs (roues à aubes de turbines à faible inettie) de moteurs équipant des 
véhicules à hautes performances [TET099, MCQ01, TETOl]. 

Parmi les aluminiures de titane, les alliages de base C'Lz,-Ti3Al Et y-TiAl, dont la densité est de 
11ordre de 4, sont particulièrement attractifs en raison des propriétés intéressantes qu'ils offrent jusqu1à 
des températures de l'ordre de 800°C, à savoir un module élastique, une résistance mécanique 
(traction, fluage), à l'oxydation et à la corrosion élevés. Ces composés présentent en outre une 
résistance intrinsèque à l'inflammation ainsi qu'une dilatation thetmique comparable à celle des 
alliages conventionnels [KIM89, KIMD91, BOYWC94, KIM95]. 

Comme le présentent la Figure 1 et le Tableau 1, les alliages de base c-Lz. et de base y représentent 
un compromis intéressant entre les alliages classiques à base de titane et les superalliages à base de 
nickel. Cependant, à l1état monophasé, ces alliages présentent une faible ductilité et une fragilité 
importante à température ambiante. Au cours des dix demières années, l'industrie aéronautique a 
patticulièrement investi dans le développement d'alliages de fondetie biphasés a;.-y - mais composés 
rnajotitairement de phase y, doù l'appellation d'alliages y-TiAl - permettant d'atteindre des niveaux de 
ductilité améliorés. La plupatt des auteurs cités précédemment s'accordent sur l'eftèt: béttiique de la 
structure dite bimodale ou duplexe C'Lz,-Y, vis-à-vis de la résistance et surtout de la ductilité à 
température ambiante des alliages de base TiAl. Dans cette recherche dune ductilité plus élevée et 
suffisante pour autoriser le dimensionnement de composants de moteurs d'avions à base d'alliages a;_-y, 
l'établissement des relations entre microstmctures et proptiétés mécaniques a conduit à la définition de 
plusieurs nuances d'alliages de fondetie de base TiAl, binaires ou plus complexes, toutes généralement 
de composition proche de 48%at.Al (composition correspondant à l1optimum de ductilité). 
Parallèlement, les additions d'éléments d'alliage, tels que Cr, Mn, Nb ou W, mt été reconnues 
bénéfiques vis-à-vis du comportement plastique et de la résistance à l'oxydation de ces alliages 
à structure duplexe. Ces dernières nuances sont aujourd'hui considérées comme cèles présentant le 
potentiel d'application à haute température le plus important. 

Néanmoins, en dépit d'avancées technologiques cettaines et d'effets bénéfiques largement 
démontrés, il apparaît au vu de la littérature qu'un des freins majeurs à l1utilisation de cette nouvelle 
classe de rnatétiaux dans le secteur aéronautique réside, dune patt, dans la variabilité de leurs 
propriétés mécaniques, qui impose pratiquement aux bureaux d'études d'adopter de nouvelles 
approches lors de la conception de pièces et, d'autre patt, dans le coût prohibitif des procédés de 
fabrication petmettant d'élaborer ces pièces tout en réduisant cette vatiabilité [LAS01]. Du fait des 
contraintes imposées par leur réactivité à l'état liquide, de leur niveau de ductilité et de leur usinabilité 
limités, le rendement attendu pour la production de pièces à base d'alliage TiAl reste encore inférieur à 
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celui des alliages courants. De plus, la variabilité notable du comportement mécanique qui est associée à 
la vatiété des microstructures présentes dans les pièces après élaboration, constituent une batTière 
psychologique supplémentaire à franchir avant le lancement en sétie de l'élaboration de produits à base 
d'alliage y-TiAl [DIMMK99, MCQOl]. 
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Alliages Alliages Alliages Superalliages 
Propriétés base Ti a2 (Ti3AI) y (TiAI) base Ni 

Structure he 1 cc D019 L1 0 cfc/L1 2 

Masse volumique (g/cm3
) 4,5 4,1-4,7 3,7-3,9 8,3 

Module d'Young à 2o•c (GPa) 95- 115 110- 145 160- 180 206 

Limite d'élasticité à 2o•c (MPa) 380- 1150 700-990 350-600 800- 1200 

Résistance à la traction à 20°C (MPa) 480- 1200 800- 1140 440-700 1250- 1450 

Ténacité à 20oc (MPa.m 112
) 12-50 13-30 12-35 30 -100 

Ductilité à 2ooc (%) 10-20 2-5 1 -4 3-5 

Ductilité entre 660 et 870°C (%) 12-50 10-20 10-60 10-20 

Température limite de résistance au fluage, 1% /1 OOMPa (°C) 600 750 950 800-1090 

Température limite de résistance à l'oxydation (°C) 600 650 950 1090 

Température limite de stabilité (°C) - 1180 1440 1450 

Conductivité thermique (W.m·1.oC-1) - 7 22 11 

Tableau 1 : Ptrpriétés des alliag?S W1LfJ1ticnnis de titan:!, des aluminiwrs de titaœ de lxœ a2 tt r etd:s su[en:lll:iag;s lxœ 
ni::kl(d'a{JiisKIM89, BOYWC94, KIM94etHUAC95). 

Il est depuis longtemps établi que l'élaboration d'un matériau multiconstitué par la voie de la 
fonderie conduit presque systématiquement à des niveaux d'hétérogénéité chimique significatifs, dont 
les conséquences, généralement peu bénéfiques vis-à-vis des produits finis, sont souvent difficiles à 
éliminer. Paradoxalement, patmi les nombreux travaux relatés dans la littérature et relatifs à 
l'élaboration par fondetie d'alliages TW multiconstitués, il appat-aît que la mise en place des 
hétérogénéités lors de leur élaboration et les conséquences de ces dernières sur leurs 
microstructures - et donc sur leurs propriétés - ont été très peu étudiées. Par ailleurs, après 
l'élabomtion pru· fonderie, la recherche d'une microstmcture garantissant des proptiétés mécaniques 
optimisées conduit naturellement à la réalisation de tt-aitements thetmiques supplémentaires. Là encore, 
il appamît que les relations entre conditions de traitements et microstructures produites sont loin 
d'être maîtrisées. C'est pourquoi nous proposons, dans le tmvail présenté ici, d'étudier et 
d'interpréter la formation des microstructures obsetvées dans les alliages de base TiAl à l'issue 
de la solidification ainsi que l'évomtion de ces microstructures lors de traitements thermiques 
post-élaboration 
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A l'heure où la réduction de la consommation des énetgies non renouvelables et la protection 
de l'environnement sont au creur des préoccupations de chacun, le potentiel d'applications des alliages 
de base TiAl est plus que jamais d'actualité. Il s'agit là de raisons essentielles justifiant d'efforts 
impmtants menés dans le but de concrétiser la mise en œuvre de ces nouveaux matériaux, notamment 
dans les moteurs aéronautiques. En 1999, un Contrat de Programme de Recherche (CPR) intitulé 
"Intermétalliques de base Titane", établi entre le CNRS, la DGA et le groupe SNECMA, a été 
lancé en étroite collaboration avec l'ONERA afin d'accélérer, au niveau français, le développement des 
alliages stmcturaux de base TiAl. Le travail présenté dans ce manuscrit a été réalisé dans le cadre de ce 
CPR lequel, en fédérant au total sept laboratoires universitaires français, a eu pour principale mission 
l'optimisation de l'alliage d'étude retenu par le groupe SNECMA, l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb 
(teneurs en %at.). Comme lors du développement de tout nouveau matériau, l'optinlisation de la 
nuance choisie dans le cadre de ce CPR passe, d'une patt, par la compréhension des mécanismes 
fondamentaux qui contrôlent la genèse des micros1ructures et, parallèlement, les proptiétés 
mécaniques et, d'autre patt, par la compréhension et la réduction des sources de dispersion. C'est 
dans cette problématique que s'inscrit précisément le travail mené au LSG2M à Nancy dans le 
cadre de la thèse présentée ici. Notons que le contexte précis dans lequel cette demière a été 
effectuée conduira à ce que cettains points qui pourront paraître primordiaux au sens du lecteur ne 
seront pas abordés dans ce manuscrit, puisque faisant précisément l'objet des travaux menés au sein des 
laboratoires partenaires. 

Ce manusctit se divise en cinq chapitres. 

Le premier chapitre présente lme synthèse bibliographique des connaissances relatives aux 
caractéristiques microstmcturales et, dans une moindre mesure, aux propriétés mécaniques des alliages 
de base TiAl. Cette première partie a également pour projet de dresser un bilan des connaissances 
relatives aux dispersions chimiques et microstructurales inhérentes à l'élaboration et au 
traitement de ces alliages. 

Le second chapitre est consacré à la description des matériaux et moyens expérimentaux 
mis à disposition au cours de cette étude. Hormis les différents outils et techniques de caractérisation 
utilisés, une attention particulière est pottée à la desoiption des expétimentations spécifiques en tetmes 
d'élaboration et de traitements mises en œuvre au cours de ce travail. 

La dispersion des microstructures et des propriétés finales d'un produit métallurgique est 
conditionnée par les hétérogénéités générées lors de l'élaboration et par celles subsistant après des 
traitements conduits à l'état solide. Le troisième chapitre est entièrement consacré à l'étude des 
hétérogénéités héritées de l'élaboration par fonderie. Dans un premier temps, les niveaux de 
dispersions chimiques et stmcturales caractétisant des produits coulés industriellement smt précisés. 
La mise en place des ségrégations chimiques au cours de la solidification est ensuite présentée grâce à la 
mise en œuvre, à l'échelle du laboratoire, d'expétiences de Trempe en cours de Solidification 
Dirigée (TSD). 

La microstmcture des produits finis est, quelle que soit la voie d'élaboration, le résultat des 
transfotmations de phases subies par le matériau à l'état solide. La maîtrise de la microstmcture fmale 
de l'alliage d'étude passe donc nécessairement par la connaissance des équilibres de phases qui le 
caractétisent. En conséquence, l'étude de la genèse des microstructures à l'état solide est l'objet 
spécifique du quattième chapitre de ce manusoit. Dans un premier temps, les équilibres entre phases à 
haute température sont précisés. Dans un second temps, un intérêt patticulier est potté à la 
détetmination de l'influence des conditions de traitement thennique sur les microstmctures produites. 
Notons que les travaux présentés dans ce chapitre sont effectués sur un lot d'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb 
élaboré par métallurgie des poudres (MdP), que nous considérons donc comme chimiquement 
homogène à notre échelle de caractérisation. 
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Pour finir, au cours du cinquième chapitre, nous tentons de préciser les relatioœ existant 
entre les hétérogénéités héritées de la solidification étudiées au troisième chapitre, et les 
microstructures résultant des transformations de phases à l'état solide caractérisées au quatrième 
chapitre. En particulier, nous nous attachons à préciser les mécanismes de développement des 
structures lamellaire et duplexe en rapport avec les hétérogénéités. Notre attention est également 
focalisée sur la stabilisation au sein de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, du fait des hétérogénéités de 
composition héritées de l'élaboration, de phases autres que les phases ~ et y. 

10 



Chapitw 1: ReU/13 Biblicg1t7fhique 

Chapitre 1 : REVUE BIBLIŒRAPHIQUE 

1. Introduction 

Ce premier chapitre a pour objectif de dresser un bilan des connaissances relatives aux alliages 
de base TiAl nécessaires pour aborder les sujets qui sont traités dans cette étude. Les caractéristiques 
microstructurales et les transf01mations de phases caractéristiques des alliages binaires et plus 
complexes sont présentées dans un premier temps. Au cours de la seconde pattie, les différentes 
hétérogénéités rencontrées dans les alliages de base TiAl sont passées en revue, en accordant une 
attention patticulière aux hétérogénéités liées à la solidification et aux composés spécifiques stabilisés 
par les éléments d 1addition dans les alliages à la chimie complexe. Dans une troisième pattie, les 
relations entre composition, microstructures et propdétés mécaniques sont btièvement abordées. 
Enfin, sur la base de cette revue bibliographique, les objectifs des travaux rappottés dans ce manuscrit 
sont développés au cours d'une quattième et demière pattie. 
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II. Présentation générale des alliages intennétalliques de base TiAl 

Le premier point de cette pattie conceme l'établissement du diagramme de phase binaire Ti-Al, 
la cristallographie des phases présentes, les différents chemins de solidification ainsi que la motphologie 
des microstmctures les plus caractéristiques obsetvées dans les alliages binaires de base TiAl biphasés 
a2-y. Dans cette pattie, nous présentons également les transformations de phases rencontrées dans ces 
alliages, afin de préciser la formation des différentes microstmctures caractéristiques. Le detnier point 
de cette pattie détaille l'influence des éléments d'addition sur les microstmctures caractéristiques et sur 
les domaines d'équilibre des différentes phases. 

II .1. Alliages binaires 

11.1.1. Diagramme d'équilibre TI-Al 

La Figure I.1 présente le diagramme de phase binaire Ti-Al établi par Murray en 1986 [MUR86] 
et utilisé comme référence jusqu'en 1989. La composition de l'alliage Ti-48Al (teneurs en o/oat.) est 
repottée à titre de référence pour les transfotmations intetvenant dans les alliages biphasés de base TiAl 
qui présentent le plus grand intérêt d'après la littérature actuelle. Ainsi, pour une teneur de l'ordre de 
48o/oat.Al, quatre phases sont à prendre en considération, à savoir les deux vatiétés allotropiques du 

titane, solutions solides désordonnées (~-Ti), de stmcture A2 cubique centrée (ap = 0,320 nm), et (a

Ti), de stmcture A3 hexagonale compacte Caa = 0,290 nm et Ca = 0,460 nm), et les deux phases 
intetmétalliques ordonnées ~-Ti3Al, de stmcture D019, et y-TiAl, de stmcture Ll0. Jusqu'à des 

températures de l'ordre de l100°C, seules les phases a2 et y sont obsetvables dans les alliages binaires. 
Dans la pattie centrale du diagramme d'équilibre, les phases a et ~ sont présentes uniquement à haute 
température et ne peuvent être retenues sous fotme métastable à température ambiante, même après un 
refroidissement rapide. Ceci est à l'otigine des incettitudes concemant les limites entre domaines 

d'équilibre pour des températures supétieures à la température Tc du palier eutectoïde a~ a 2+y. 
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Figure 1.1: Diagmm;redejhas:s Tï-Al prr{X:8ijX!r Munqym 1% [MUR86}. 

Comme le présente la Figure I.2, les travaux de McCullough et coll. [MCCVLM89] les ont 
conduit à proposer une version révisée du diagramme de phase binaire pour la gamme de compositions 

comprises entre 30 et 60o/oat.Al. En remplacement des deux paliers pétitectique ~+L ~ y et 
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pétitectoïde ~+y H a, situés respectivement à 1480°C et 1285°C, le diagramme proposé par 
McCullough et coll. incorpore à haute température deux paliers péritectiques, ~+L H a aux: environs 
de 1480°C et a+L H y aux environs de 1450°C. En comparaison du diagramme proposé par Muncty, 
le domaine d'équilibre de la phase a se trouve étendu aux températures plus élevées. Bien que la 
majmité des lignes de transition entre domaines d'équilibre fasse encore l'objet de discussion et soit 
conditionnée par la présence d'impuretés en solution, cette version du diagramme binaire Ti-Al 
constitue, d'après Denquin [DEN94], la version de référence pour l'étude des alliages biphasés de base 
TiAl. Depuis son établissement en 1989, de nombreux travaux portant sur la caractétisation 
expétimentale des transfo1mations de phases et la modélisation des équilibres the1modynamiques dans 
ces alliages, ont en effet largement confirmé les résultats obtenus par McCullough et coll., en pa1ticulier 

en ce qui conceme la déteimination de la tempéictture de t1ansition a/a+y ou transus a, comme en 
atteste la Figure 1.3 [KA TLC92, HUA93, OKA93, ZHACCK97, VEEPNV98, JUNKL099l. 
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[KATLC92}. 

Des incertitudes subsistent toujours quant à la position des réactions invariantes figu1ant dans le 
diag1amme d'équilibre, notamment en raison de l'influence sur les équilibres de phases, des éléments 
interstitiels indésirables présents en solution dans ce type d'alliages. La précision sur la température du 
palier eutectoïde a~ ~+y, aujourd'hui située entre 1100 et 1125°C, ne peut que difficilement être 
améliorée compte tenu du caractère délicat de son obse1vation du point de vue expé1imental 
[JONK93]. Par ailleurs, il a également été démontré que pour ses teneurs les plus élevées en Al, la phase 
cubique centrée ~ peut exister dans les alliages binaires sous fo1me ordonnée B2 [KAIFMOOO, 
OHNFMIOO]. La transition ordre-désordre B2-~ est particulièrement sensible aux éléments d'addition 
et sera davantage examinée au cours des paragraphes II.2 et III.3. 

11.1.2. Caractéristiques cristallgg-aphiques des alliages biphasés a-Ç:~_ 

Les phases obse1vables à température ambiante pour des compositions proches de 48%at.Al 
sont les phases y-TiAl et ~-Ti3Al, dont les ca1ctctélistiques cristallographiques sont détaillées ci-après. 
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-Phase y-TiAl : 

La Figure 1.4 présente la structure quadratique ordonnée de la phase y, construite sur le réseau 
cubique à faces centrées et notée Ll0 dans la notation du Strukturbeiicht (tP4, P4/rnmrn). La séquence 
d'empilement suivant la direction [001] est constituée d'une alternance de plans purs de Ti et Al. Les 
séquences d'empilement suivant les directions [100] et [010] sont quant à elles constituées d'une 
alternance de plans mixtes de composition stœchiométrique TiAl. D'après la littérature, la valeur du 
paramètre de maille a est comprise entre 0,397 et 0,401 nm et celle du paramètre c erne 0,404 et 0,408 
nm. La quaclraticité de la structure est donc minime, puisque le rapport ela reste de l'ordre de 1,01, 
valeur qui correspond à la composition stœchiométrique exacte Ti-50Al. Cette valeur peut atteindre 
1,03 pour des teneurs supérieures à 50%at.Al et est relativement sensible à la teneur en Al ainsi qu'à 
d'éventuels éléments d'addition [BOYWC94, MENFM96]. D'après le diagramme d'équilibre, la phase y 
est stable sur une gamme de compositions comprises entre 48%at. (palier eutectoïde aux environs de 
1120°C) et 69%at.Al (palier péritectique y+ L ~ o à 1380°C) et garde son caractère ordonné jusqu'au 
point de fusion de l'ordre de 1450°C. La Figure 1.4 présente également la position des sites 
octaédtiques préférentiels pour les éléments d'insertion tels que H, C, N et O. Dans la structure Ll0, 

deux types de sites sont à considérer, qui se différencient par l'environnement chimique qu'ils offrent 
aux éléments interstitiels, à savoir les sites Tifi/4 et Ti~/2. Nous aurons l'occasion de détailler plus 
amplement ces caractéristiques relatives aux éléments d'insertion au cours du paragraphe 111.2.4. 
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La Figure 1.5 représente la structure ordonnée de la phase ~-Ti3Al. Celle-ci résulte d'une mise 
en ordre sur le réseau hexagonal compact de type A3 de la phase a, nommée D019 scion la notation du 
Strukturbelicht (hP8, P6/ mmc). La maille élémentaire contient 2 atomes Al et 6 atomes Ti. Les plans 

denses (0001) ont la composition Ti3Al. Le long de la direction [1 0 1 0], la séquence d'empilement est 
constituée d'une alternance de plans purs de Ti et de plans de composition stoechiométrique TiAl. La 
phase ~ est stable sur une gamme de compositions comprises entre 22%at. et 39%at.Al (palier 
eutectoïde) et perd son caractère désordonné au point de congruence a ~ a2, conespondant à une 
composition de l'ordre de 32%at.Al et une température d'environ 1180°C. D'après la littérature, les 
paramètres cristallins de la phase ~ sont reliés à ceux de la phase a {XU' les relations aa

2 
= 2aa et 

Ca
2 

=ca. La valeur du paramètre a est de l'ordre de 0,574 nm et celle du paramètre c ~l'ordre de 0,462 

nm. Par analogie avec la phase y, la Figure 1.5 présente les deux sites octaéddques présents dans la 
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structure D019 de la phase~· Ceux-ci peuvent être notés Ti6 et Ti~l2 et se distinguent ptincipalement 
par l'environnement chimique qu'ils offrent aux éléments d'insettion. La taille des sites octaédriques, à 

la fois dans la structure Ll0 de y et D019 de ~. est sensiblement identique. D'après Menand et coll. 
[MENHN96], ces sites offrent un rayon interstitiel de l'ordre de 58 pm. 

11.1.3. Influence de la composibl sur le chemin de solidification et sur la microstructure brute 
d'élaboration 

D'après le diagramme d'équilibre binaire Ti-Al, les alliages ayant une composition proche de 

48%at.Al présentent, à l'état brut de solidification, un mélange des deux phases ordonnées y et ~· En 
pratique, comme l'illustre la Figure I.6, ces deux phases coexistent sous la forme d'une structure 
lamellaire. Cette dernière résulte, d'une patt, de la traversée du domaine monophasé a au cours du 
refroidissement de l'alliage depuis l'état liquide et, d'autre part, de la mise en ordre de la phase a en 

phase ~ et de la précipitation de lamelles y à partir d'une matrice désordonnée a ou ordonnée ~· La 
particulatité de cette structure lamellaire est que, lors de la mise en ordre a --7 a 2 , ~plan de base de 
la phase a reste invariant. L'orientation cristallographique initiale des grains a est consetVée. 
Dans tous les cas, comme postulé par· Blackbum au début des années 1970 [BLA70], la phase y 
précipite de manière à ce que Jes lamelles des deux phases ~ et y possèdent la rehtion 
d'orientation suivante : 

Comme cela est largement admis, un grain monophasé a donne naissance à un seul grain 
lamellaire. De ce fait, de larges grains lamellaires sont généralement obtenus suite à nne 
solidification directe en phase a, ce qui a pour conséquence une forte texturation du matériau et 
généralement une forte anisotropie de ses propriétés mécaniques. 

Figure 1. 6: Exemple ckrnbvsl:nclwe !am:ilaite a2-ychEnœ d:rns les alliag:s ck lxN:J TiAl (a) at rnbaJ:rf:e cptique et (b) au 
mbœ:r[Ee1Œ/:n:niqueà ~en irrqpie d'e1a:tn:ns tétrr:dijfùs{s. 

Des différences de microstructures impottantes peuvent être expliquées par· les diftë:rents 
chemins de solidification (domaines de phases traversés par l'alliage au cours du refroidissement 
depuis l'état liquide) possibles dans la gamme de compositions proche de la limite entre les domaines 

(~+y) et y du diagramme d'équilibre. Si l'on considère que la solidification s'effectue dans des 

conditions proches de l'équilibre, la phase ptimaire de solidification est la phase ~ prur les alliages 
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contenant moins de 49,5%at.Al et la phase a pour ceux contenant moins de 55,5%at.Al (JUNKL099, 

JUNPC99l. Au delà de 55,5 o/oat.Al, l'alliage se solidifie directement en phase y. 

Conformément aux descriptions d'ordre général de Kurz et Fisher [KURF98], lorsque l'alliage 

considéré se solidifie en mode dendritique à pattir du domaine~' de pat· la nature cristallographique de 
la phase primaire, les bras de dendrites présentent une symétrie cubique et se développent selon les 
trois directions orthogonales <100>. Lorsque l'alliage est plus chargé en Al et qu'il se solidifie à pattir 

du domaine a, les bras de dendrites qui se développent au sein du métal liquide, croissent suivant l'axe 

principal [0001] ainsi que dans les directions < 1 0 T 0 > du plan de base hexagonal. La Figure I. 7 illustre 
la morphologie dendritique caractéristique de la phase primaire de solidification, observable dans les 

retassures d'alliages solidifiés depuis le domaine ~ ou a [MCCVLM89l. Une des particularités liées à la 

formation de la stmcture lamellaire rtz-Y est que l'inclinaison du plan d'accolement des lamelles par 
rapport à la direction de croissance des bras de dendrites principaux diffère suivant que l'alliage s'est 

solidifié en phase a ou en phase~· Suite à une solidification en phase a, le plan d'habitat des lamelles 
peut apparaître parallèle à l'axe de croissance des troncs de dendrites. La Figure I. 7. b illustre ces propos 
en présentant une vue micrographique de bras dendritiques de symétrie hexagonale et comportant la 

trace des plans d'accolement des lamelles parallèles à leur axe. Lorsque l'alliage s'est solidifié en phase~' 
le plan d'accolement des lamelles est toujours incliné par rapport à l'axe des bras dendritiques. Ceci 

s'explique par la décomposition, au cours du refroidissement, des grains ~ En plusieurs grains 

monophasés a. D'après McCullough et coll., cette transformation se produit confmmément à la 
relation d'orientation suivante (relation de Burgers): 

{0001}a Il {110} 13 et (1120)a Il (111) 13 

D'après la relation ci-dessus, le plan de base de la stmcture hexagonale compacte de la phase a 
peut être accolé de manière équiprobable sur chacun des six plans { 110} de la phase ~ cubique centrée. 

En comparaison du cas de la solidification directe dans le domaine a, cette transformation a pour 

principale conséquence une réduction de la taille des grains a devant subir la fmmation de la stmcture 

lamellaire rtz-Y au cours du refroidissement et une réduction de la texture associée à l'anisotropie de la 
stmcture lamellaire. Les mécanismes de formation de la stmcture lamellaire seront davantage décrits au 
cours du paragraphe II.1.5.1. 

Dans les alliages de base TiAl, Al présente un coefficient de partage inférieur à l'unité et 
tend à être rejeté dans le liquide en avant du front de solidification. Cette ségrégation peut 

conduire à la précipitation de la phase a hexagonale compacte à la périphérie des dendrites cubiques~' 

du fait de la première réaction péritectique ~+ L f-7 a prévue par le diagramme de phases. Lorsque la 

ségrégation de Al est importante, elle peut également donner lieu à la précipitation de la phase y-TiAl 
dans les zones de fm de solidification, à savoir les espaces interdendritiques, du fait de la seconde 

réaction pétitectique a+ L H y. Ainsi, la ségrégation de Al au cours de la solidification conditionne le 
degré d'hétérogénéité des alliages de base TiAl à l'état bmt de coulée et est souvent à l'origine de la non 
uniformité des propriétés des alliages élaborés par fonderie. Celle-ci doit être limitée car ses 
conséquences sur le plan microstmctural sont généralement difficiles à atténuer lors des traitements 
thermiques ultérieurs à la solidification. 
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Figure 1. 7: MiaœtJU::tu:n:s ckrdritiqufs dœnables à l'intérialrckretasswes d'al!~ ck 1xœ TiAl rolidfftés (a)ck[uis le 
c:bmiJE fJ et (b) ckJuis le cbmiœ a. 

En réswné, pour différencier les différentes stmctures bmtes d'élaboration, McCullough et coll. 
[MCCVLM89] proposent les chemins de solidification et de transformations à l'état solide 
schématiques suivants pour la gamme de compositions comprises entre environ 46 et 55%at.Al (cas 
pour lesquels la mise en ordre a --7 a 2 précède la précipitation des lamelles y) : 

- pour 46 < XA1 < 49%at. : 

L ~ Wl + L ~ W +a]+ L ~ [p +a]+ Ys~ [a]+ Ys~ [az] +Ys~ [(az + y)L] +Ys 

- pour 49 < XA1 < 55%at. : 

Notons que les auteurs différencient ici la phase Ys associée à la ségrégation de l'aluminium dans 
les espaces interdendtitiques, de la phase Yc f01mée par getmination et croissance lors de la traversée du 

domaine (a+y). La phase Yc se forme uniquement dans les alliages les plus chargés en aluminium (XA1 > 
49 % at.) et provient essentiellement de la consommation des extrémités des dendrites a par la phase y 
ségrégée. Localement, les phases Ys et Yc ont donc la même otientation cristallographique. En revanche, 
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les mêmes auteurs rapp01tent que la phase y ayant précipité sous forme lamellaire, présente, du fait de 

mécanismes de fonnation différents, des orientations cristallographiques distinctes des phases Ys et Yc· 

11.1.4. Microstructures caractéristiques observées après traitements thermiques 

A pattir des états bmts d'élaboration, constitués principalement de grains ~-y lamellaires, des 
traitements thermiques approptiés petmettent d'obtenir une variété de microstructures. La Figure I.8 
présente les quatre microstmctures typiques pouvant être obtenues suite à différents traitements 
thermiques représentés schématiquement. 

~ La microstructure presque monophasée y est obtenue suite à un traitement réalisé à une 

température proche du palier eutectoïde ou après un traitement dans le domaine (a+y) &livi dun 
refroidissement lent (vitesse de refroidissement de l'ordre de 5°C/min). La durée du traitement 

contrôle l'unif01mité de la microstmcture, qui est composée de grains y équiaxes plus ou moins 
grossiers, souvent épinglés par des particules de phase Œz. 

~ La microstructure duplexe est obtenue suite à un traitement réalisé dans le domaine (a+y) 
et suivi d'un refroidissement plus rapide. Elle est caractérisée par un méJange de grains 
monolithiques y et de grains lamellaires Uz-Y, la propottion de grains lamellaires dépendant a 
ptiori de la température et de la durée du maintien. 

~ La microstructure presque lamellaire est composée majoritairement de grains lamellaires. 
Il s'agit de la microstmcture la plus proche de celle caractérisant les états bmts d'élaboration dms les 
alliages biphasés de base TiAl. Cette dernière peut être obtenue suite à un traitement réalisé à une 

température légèrement inférieure à celle du tra.nsus a. 

~ La microstructure entièrement lamellaire est obtenue, quant à elle, après un traitement à 
une température supérieure à celle du transus a, ayant pour but de dissoudre entièrement les 

grains monophasés y présents avant traitement. L'homogénéisation de l'alliage dans le domaine a 
entraîne un grossissement extrêmement rapide des grains a, ce qui résulte, après refroidissement, en 
un indice de grain beaucoup plus faible que celui caractérisant les microstmctures précédentes (cf. 
différence d'échelle entre les micrographies a, b, cet d de la Figure I.8). 

11.1.5. Transformations de p~ dans les alliages binaires ~ 

II .1. 5 .1. F 01mation de la stmcture brnellaire a 2=t 

Dans les alliages biphasés de base TiAl destinés à des pièces de fonderie, la structure lamellaire 
a2-y est la plus fréquemment obsetvée. La fotmation de la microstmcture lamellaire déctite ici conceme 

les grains a qui composent l'alliage après une mise en solution dans le domaine monophasé a mais 

également ceux obtenus au cours du recuit dans le domaine (a+y) d'une stmcture initiale presque 

monophasée y. Cette transfotmation fait intetvenir, dune patt, la mk en ordre de la phase a en Œz 
et, d'autre patt, la précipitation de la phase y sous furme de pJaquettes, indifféremment dans une 
matrice désordonnée a ou ordonnée Œz. D'après Denquin [DEN94], les mécanismes de 

précipitation et de croissance de la phase y restent tigoureusement identiques dans les deux domaines 

d'équilibre (a+y) et (~+y) et conduisent à l'obtention de stmctures lamellaires présentant, hormis des 
épaisseurs de lamelles différentes, des caractéristiques similaires. 
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al a+y 

Presque 
monophasée y 

Duplexe Presque 
lamellaire 

Entièrement Temps 
lamellaire 

Figtm! 1.8: Mic1Œt:nK::Iwes ~dans les alliags bijix;ls?s a2-r cpi's df!fém1ts tn:tittm311s themipes: (a) prest:pAe 
rrrrqix;1s33 y; (b) duj:ie>:E; (c) prest:pAe !amilaiw; (d) mtièn:Jrmt !amilaire. 

La mise en ordre de la phase a en a;z procède, d'après Lipsitt [LIP84], suivant des 
mécanismes de germination/ croissance de petits domaines ordonnés, lesquels, lors de leur 
rencontre, donnent lieu à la formation de parois d'antiphase. Cette mise en ordre peut intetvenir au 
cours de deux séquences distinctes, à savoir (1) a -7 a 2 -7 a;z+y a(2) a -7 a+y -7 a 2+y. La première 
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séquence est toujours observée pour des compositions infétieures à la composition eutectoïde. En 
revanche, pour des teneurs en Al supétieures à la composition eutectoïde, la sélection entre ces deux 
séquences de fotmation dépend de la vitesse de refroidissement. La ligne Tal a, , définie par Takeyama 

et Kikuchi [TAKK98] et schématisée sur le diagramme de phases de la Figure 1.9, çetmet également de 
préciser le rôle de la température de transfotmation sur la mise en ordre effective a --? a 2. Peur des 
refroidissements lents ou modérés, la précipitation des lamelles"{ débute dans le domaine (a+y), soit à 
une température supétieure à la température de la mise en ordre a --? a 2, Tal a,, epi dans ce cas 

coïncide avec la température du palier eutectoïde. La mise en ordre s'accompagne alors d'un 
changement de composition de la matrice hexagonale. Pour des refroidissements plus rapides, la mise 
en ordre massive de la phase a peut précéder la précipitation des lamelles "{ et se p:cxiuire à une 
température infétieure ou égale à Tal a, . Dans ce cas, la mise en ordre ne s'accompagne pas d'un 

changement de composition de la matrice hexagonale. Comme l'illustre la Figure 1.10, ill point de vue 
microstmctural, l'indicateur immédiat de cette seconde séquence de formation réside dans la continuité 
des parois d'antiphase présentes à l'intétieur de la phase ~ et héritées de la mise en ordre, de patt et 
d'autre des lamelles y 
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Figure 1. 9 : Partie cmtmJe du dtgn:::mm Tï-A 1 et rrplfs:!ntation:J:bimtique cks ligœs 'f'Yétastablfs Tala, et T al Y p'KfX8'i:s 

p:;tr Takey:Jrmet Kikuchi [T AKK98} et Warget Vasud:mn [WANV92l. 

Figure 1.10: Micrr:g~ MET duna0icf13 Tï-46Al (a) trerrféd:ptis lecbn:tirem:n::{h:::lsi a et(b) trr:mJÉ ap?sun 
rmintienŒ 72h à 12]0°C [DE N94l. Les p;trois d'antijixœd::s3nables à l'intérimrd:s !amdles a2 irdit;p;nt que la rn:i8:!m 

Ol'liJe a ~ a2 a at liat (a) amnt ([wois d'antijixœaujii:s jXlr les larrrJ1es y) et (b) apff:s la pni::ipitatiœl cts !amiles r 
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- Pré-germination, germination et croissance des lameUes r 

Comme explicité par Denquin [DEN94, DENN96-IJ, le mécanisme de formation de la 
structure lamellaire se décompose en trois étapes distinctes. la première étape, dite de pré
germination des lamelles y, consiste en la propagation, dans le plan de base de la phase hexagonale 
mère et sous l'effet des contraintes provoquées par le refroidissement, de dislocations partielles de 
Shockley de type 1/3 < 10ÏO > et 1/3 < 01ÏO >. Ces dislocations proviennent de la dissociation d'une 

dislocation de type 1/3 < 1120 > au niveau des joints de grains et cisaillent chaque grain d'une extrémité à 

l'autre et suivant des plans parallèles. Comme illustré schématiquement sur la Figure I.ll, e passage de 
chacune des partielles de Shockley déctites ci-dessus altère la séquence d'empilement ABABAB de 
la structure hexagonale initiale, en une séquence ABCABC ou ACBACB caractéristique d'une 
structure cubique à faces centrées. En se propageant dans la matrice, la paire de partielles de 
Shockley laisse denière elle une bande de fautes d'empilement dont l'arrangement atomique de 
type cfc va favoriser la gennination de la phase y. ce pré-getme est tel que le plan d'intedàce 
coïncide avec les plans denses de la matrice hexagonale et de la structure cfc produite. Sa 
création est d'autant plus facile que l'interface plane à créer est de faible énergie. 
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Figurel.ll:Rep!ésmtaticn:ctén:d:iqueckl'altémticnck!as§qun.ed'cmpilam1tABABABd'uœstnclu:lel:extfpv/e 
a:mp;rteen uœ ~A CBA CB de f)[X!cubiqueà feus centn'ÉS, jXlr le ~ck trois dis!a::ations }XIftielles ck SJ:xxkkydans 

le planck lXI.'E (OXJl)Hc [d'apfès RAMOO]. 

La seconde étape constitue le véritable stade de germination des lamelles y puisque intetvient 
la mise en ordre des atomes Ti et Al sur les sites cfc des pré-germes ŒX:tits ci-deS'SUS, associée à 
une dift'usion chimique à courte distance pour accomplir le changement de composition entre 
la matrice et la phase y. D'après Denquin, la diffusion chimique accompagne la séparation et la 
propagation des pattielles de Shockley. La mise en ordre, qui s'effectue au niveau local pat· la 
getmination de différentes vatiantes d'orientation, est également très rapide. L'énergie d'activation de la 

getmination des lamelles y à partir des fautes d'empilement est donc très faible. 

La croissance et l'épaississement des lamelles y, qui requiert une diffusion chimique à plus 
longue distance, a lieu au cours de la troisième et dernière étape. De patt le eatctctère bidimensionnel 
des lamelles, seule la croissance latérale des plaquettes est nécessaire. L'absence de gradient de 
composition dans la matrice hexagonale au niveau des interfaces révèle une croissance contrôlée par 
les réactions intedàciales. Devant la difficulté qu'ont généralement les atomes à traverser des 

interfaces cohérentes, associée à la nature ordonnée de la structure des lamelles y et CXz, l'épaississement 

des lamelles y ne peut être assuré que par un mécanisme de marches. ce mécanisme requiett à 
nouveau la propagation longitudinale de pattielles de Shockley en tête de mat·che mais présente 
l'avantage de maintenir le caractère plan des interfaces. De plus, en respectant la relation d'orientation 
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déctite au paragraphe II.1.3, après mise à composition des différentes lamelles, l'interface entre ces 
lamelles y et al a 2 présente une grande cohérence, notamment en raison des distances interatomiques 
qui sont très proches clans les plans denses des deux réseaux cfc et he (écart paramétrique de l'ordre de 
1,7 %). 

- Variantes d'orientation des lameUes y 

Comme proposé par Zghal [ZGH97, ZGHNC97l, l'altération de la séquence d'empilement HC 
en CFC lors de la pré-germination des lamelles y, nécessite de distinguer deux :fumilles ou groupes 
d'orientation des lamelles y, suivant que leur séquence d'empilement est du type ABCABC (grœpe 
y;J ou ACBACB (groupe Yu} La mise en ordre CFC -7 Ll0 , qui débute au cours de la gennination des 

lamelles y et qui se poursuit durant leur croissance, s'accompagne intrinsèquement d'une perte de 
symétrie. Du fait de la quadraticité et de l'anangement atomique de la phase y, les trois directions 

- -
< 110 > du pJan dense (111) ne sont pas équivalentes. Seule la direction [110] pèllt être exactement 

parallèle à une des directions < 1120 > équivalentes du plan dense de la phase ~· En toute rigueur, la 
relation d'orientation présentée au paragraphe II.1.3. doit donc s'écrire: 

Pour chaque groupe d'orientation déftni ci-dessus, la non-équivalence des directions < 110 > 
de y donne lieu à la fotmation de trois variantes d'orientation distinctes. Dans le plan d'interface, la 
direction monoatomique de type < Il 0] de la phase y peut se positionner parallèlement à l'une des trois 

directions denses < 1120 > du plan de base de la stmcture hexagonale. Comme l'illustre la Figure I.12 
établie par Zghal et coll., les lamelles y d'un même grain lamellaire peuvent être otientées suivant six 
orientations différentes notées VOl-6, réplrt:ies entre les deux groupes d'orientations Y1 et Yu· 
La propagation des différentes variantes d'otientation au sein des lamelles y lors de leurs croissance et 
épaississement donne lieu au morcellement de celles-ci en plusieurs domaines ordonnés et à des 
relations d'orientation spécifiques caractérisant les différentes interfu.ces. Lorsque les deux 

domaines y considérés présentent des séquences d'empilement des plans (111) identiques, ils sont en 
relation d'antiphase (APB pour "Antiphase Boundaty") en l'absence de défaut d'ordre clans le plan 
d'interface et en relation de domaine d'ordre (ODB pour "Order Domain Boundaty") lorsqu'un 

défaut d'ordre est présent dans le plan d'interface. Lors de la rencontre de deux domaines y1 et y11 , ces 
demiers sont en relation de macle (TB pour "Twin Boundaty") en l'absence de défaut d'ordre au 
niveau de l'interface et en relation de pseudo-macle (PTB pour "Pseudo-Twin Boundaty") lorsque 
l'interface présente un défaut d'ordre. En outre, il est important de noter que la présence de plusieurs 

lamelles y accolées, dans l'espace séparant deux lamelles ~' est pratiquement systématique clans la 
stmcture lamellaire ~-y. En conséquence, les relations d'mientation définies ci-de~s s'appliquent 

également aux interfaces séparant deux lamelles y adjacentes. 

II.1.5.2. Influence de la vitesse de tefroidissement sur les transfmmations de phases 

- Refroidissements lents : caractéristiques de la structure lamellaire a[ y 

Comme nous l'avons abordé au cours du pat-agraphe II.1.4, lorsqu'un alliage de composition 
proche de 48%at.Al est refroidi lentement depuis le domaine monophasé a, comme lors de 
l'élabot-ation par fondetie, à une vitesse de l'ordre de 10°C/min, la microstmcture produite est de type 
presque entièrement lamellaire, composée de larges gt-ains lamellaires ~-y et de petits grains 
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monophasés y. Ces derniers ont pu se f01mer grâce au refroidissement lent dans le domaine (a+y). 
Comme Perdtix a pu le montrer dans ses travaux portant sur l'alliage binaire Ti-48Al [PEROO, 
PERTBC99], la fotmation de ces grains y monolithiques peut être inhibée en augmentant la vitesse de 
refroidissement, ce qui garantit l'obtention dune microstructure entièrement lamellaire. 
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Les caractéristiques de la stmcture lamellaire CL;.-"( sont très sensibles à la vitesse de 
refroidissement. Pour des vitesses de refroidissement infétieures à 50°C/min, les travaux de Perdrix 
montrent que plus le refroidissement est rapide plus l'épaisseur des lamelles CLz. et l'espace 
interlamellaire (distance entre lamelles aJ sont réduits et plus la fraction de phase CLz. est 
importante. L'affinement de la microstmcture lamellaire avec la vitesse de refroidissement contribue 
également à rendre celle-ci plus homogène. 

- Rl[froidissements intermédiaires: structures Widmanstiitten et en plumeaux 

Comme le rapporte Denquin [DEN94], pour des vitesses de refroidissement intermédiaires 
entre le refroidissement à l'air et la trempe à l'bulle, une transfonnation supplémentaire peut être 
obsetvée et conduit à la fmmation d'une microstructure de type Widmanst:atten. Perdrix [PEROO] 
précise que cette microstructure peut être observée dès lors que la vitesse de refroidissement est 
supétieure à 50°C/min. Comme l'illustre la Figure 1.13, la stmcture Widmanstatten se présente sous la 
fotme d'aiguilles aciculaires ou de fines colonies de lamelles, d'orientations diverses, au sein de la 
stmcture lamellaire CL;.-"( habituelle. Denquin rappotte également que ces aiguilles et fines colonies 
lamellaires sont composées dans leur quasi-totalité de lamelles y, qui présentent des caractéristiques 
identiques à celles composant la stmcture lamellaire. Les relations d'orientation existant entre les 
lamelles de la stmcture Widmanstatten et la stmcture lamellaire environnante sont encore très discutées. 
Zhang et coll. [ZHAFEC97] rappottent que les lamelles y de la stmcture Widmanstatten obsetvée dans 
un alliage proche de Ti-48Al peuvent présenter deux inclinaisons préférentielles, 64 et 87°, par rappott 
au plan de base (0001) de la stmcture hexagonale. Nakai et Ohmori [NAK099] avancent quant à eux, 
que les plans d'habitat des lamelles y de la stmcture Widmanstatten con·espondent aux six vatiantes 
équivalentes { oïli} a 11 { ÏIÏ} y dans le cas de l'alliage Ti-48Al. La fraction vohunique représentée par 
la structure Widmanst:atten pouvant être fmmée dans les alliages de base Ti..Al augmente avec la 
teneur en ahuninium ainsi qu'avec la vitesse de refroidissement. Les mécanismes de fonnation de 
cette microstructure sont encore incettains. Aussi, patmi plusieurs hypothèses, Wang et Vasudevan 
[WANV93] proposent un mécanisme reposant sur la fmmation de macles sur les plans { IOÏ2} de la 
phase a. Ces macles seraient générées lors du refroidissement, sous l'effet de l'accumulation des 
contraintes intemes, entre la température de traitement et la température T afY en dessous de laquelle la 
phase a doit se transfotmer (cf. Figure I.9). Les lamelles y composant les colonies caractéristiques de la 
stmcture Widmanstatten proviendraient de la gennination de la phase y sur ces macles de diverses 
orientations. Ce mécanisme petmettrait d'expliquer l'anangement patticulier des colonies, qui suggère 
fortement une dépendance vis-à-vis de la stmcture cristallographique de la phase mère a. Nakai et 
Ohmori rapportent que la stmcture Widmanstatten se développe dans le matétiau jusqu'à ce qu'elle soit 
stoppée pat· la réaction de mise en ordre a --7 a 2 et pat· le déclenchement de la fonnation de la stmcture 
lamellaire CL;.-"( décrite précédemment. 

Une microstmcture présentant une morphologie légèrement différente de celle de la 
microstmcture Widmanstatten peut également être observée dans les alliages de base Ti..Al [W ANV93, 
ABENKN99, ZHACE99J. Cette microstmcture est observée après des refroidissements légèrement 
plus sévères que ceux conduisant à la formation de la structure Widmanst:atten. Comme l'illustre 
la Figure !.14, celle-ci est caractétisée par de nombreuses colonies lamellaires de faible taille (5 à 10 
pm), dont l'orientation tend à dévier progressivement par rapport à celle des colonies voisines. 
De part sa motphologie particulière, cette microstmcture a reçu l'appellation de miaustructure en 
phuneaux (de l'anglais "feathety microstmcture"). D'après les travaux rapportés pat· Abe et ses 
collaborateurs [ABENKN99], la microstmcture en plumeaux produite dans un alliage proche de Ti-
48Al, lors d'un refroidissement à 60°C/min entre 1400 et 1370°C, contient moins de 5% vol. de phase 
a 2. Les fines lamelles y qui composent cette microstmcture sont a ptiori exemptes de pat·ois 
d'antiphase, ce qui suggère que chaque latnelle résulte de la mise en ordre complète d'un seul et même 
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domaine y. En ce sens, pour les auteurs cités ci-dessus, ce ty~ de microstmcture constitue une fotme 
métastable de la transformation massive hors équilibre a ~ y pouvant se produire lors de 
refroidissements rapides et que nous abordons au cours du paragraphe suivant. 

Figure I.H: Vu€5' rrzbrgrafhiq.-Ks c:k stntr::IUJfs WidrmnstdttendJtmua; dansunalliag! Ti-48Al apli'!; un ~t à 
l 'airdquis k c:/amingrruqixlsé a [W AN V93J. 

Figure 1.14: Vue~c:k !ast!UCiwemplum:auxobtmœdansunalliag! Ti-48Al-2Cr-2Nb n:fividid:ptis 
1385°C à 650°C/min. 

- Reftoidissements intenses: mise en ordre a -7 a2 et ~ormation massive a -7 y,. 

Dans le cas de refroidissements intenses, de type trempe à l'huile, à l'eau ou au gaz depuis le 

domaine a (vitesse de refroidissement de l'ordre de 100 à 1000°C/s), le déclenchement de la formation 
de la stmcture lamellaire devient sensible à la composition de l'alliage. Ainsi, la fmmation de la stmcture 
lamellaire peut laisser place à deux autres transfotmations : la réaction de mise en ordre a ~ ~, 
obsetvée d'après Denquin [DEN94] dans des alliages de composition infétieure à 46%at.Al, ou la 
transformation massive de la phase a en phase y, notée "fm, pour des teneurs en Al plus élevées. 

La microstmcture résultant de la mise en ordre a~ ~,est caractérisée par de larges grains 
monophasés ~ poUlVUS de nombreuses parois d'antiphase. Les mécanismes de fmmation de ces 
grains sont a priori identiques à ceux décrits précédemmEnt pour la mise en ordre de la phase ~ 
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constituant la stmcture lamellaire C0_-y. Pour des alliages binaires, dont la teneur en Al est plus élevée, 
typiquement 48o/oat.Al, la microstmcture obtenue après un refroidissement sévère est constituée de 
nombreux: domaines monophasés Ym· Ces domaines présentent de multiples variants ainsi qu1une 
grande quantité de défauts (fautes d'empilement, dislocations). Comme rapp01té par Lefebvre 
[LEF01], la transfotmation massive est souvent incomplète. Les zones non transformées massivement 
sont occupées soit par la phase f0_, soit par une stmcture lamellaire C0_-Y ultrafine, soit par un mélange 
des deux. L'obtention dune stmcture lamellaire ultrafine dans ces zones non transformées massivement 
dépend a ptiori de la composition et de la vitesse de refroidissement. La formation de cette stmcture est 
d'autant plus probable que la teneur en Al est élevée et que la vitesse de trempe est modérée. La 
cinétique de la transf01mation massive et les caractéristiques de la phase Ym fDUVant être générée dans 
des alliages binaires proches de Ti-48Al ont fait 11objet de nombreux travaux, notamment de la part de 
Vasudevan, Veeraraghavan et Wang [WANV92, WANV93, VEEV95, WANKHV98, WANKVV98, 
VEEWPV99, VEEWV99, WANKVOO]. Ces travaux ont petmis de montrer que la transformation 
massive se produit dans une gaoune de température comprise entre 1000 et l150°C erwiron et 
que sa cinétique est contrôlée par la propagation de l'interfuce a/ym, dont la vitesse de 
progression est de 11ordre du mm/s. Selon Wang et Vasudevan [WANV93], la gamme de température 
dans laquelle la transfotmation massive peut avoir lieu, est comprise entre les deux lignes métastables 
du diagramme Ti-Al, To: 1 Y et To: 1 o:, , représentées sur la Figure 1.9. 

En ce qui conceme les mécanismes propres à la transf01mation massive a ---7 ~n' e modèle 
communément admis aujourd1hui postule que la phase Ym germe de manière hétérogène sur les 
joints de grains a/ a, sous la forme de précipités, voire de lamelles, en relation de cohérence avec 
la matrice a composant nn des grains adjacents. La phase Y rn peut croître Wliquement dans les 
grains a voisins du site de germination pour lesquels l'interfuce a/ym est incohérente, œ qui 
expliquerait le fait que cette transf01mation s1effectue très rapidement, a prioti sans diffusion 
chimique, et que la phase Ym conserve la composition de la phase a initiale. La croissance de la 
phase ~n est de cette manière assimilée à la migration des anciens joints de grains al a et est assurée par 
l1activation thetmique de sauts d1atomes individuels à travers les interfaces. Plusieurs auteurs [DEN94, 
DENN96-II, ZHAGWS96] proposent que la phase ~n Ee propage d1abord sous la f01me dune 
stmcture CFC, avant d'être le siège de la formation aléatoire de multiples domaines ordonnés Ll 0 , m 
relation de domaines d'ordre ou dantiphase. La croissance de la phase Ym daŒ les grains a est 
stoppée par la mise en ordre de la phase a en Œz, laquelle est d 1autant plus favorisée que la 
vitesse de refroidissement est élevée. Les travaux de Lefebvre [LEF01] mettent en évidence que la 
formation de la structure lamellaire ultrafine est préférée à la transformation m~e dans les 
alliages possédant nne teneur en oxygène élevée. De même, dans les alliages moins tiches en 
oxygène, il a été montré que, au niveau des joints de grains qui peuvent jouer le rôle de cotut -circuit 
pour la diffusion de l1oxygène, la transformation massive est également inhibée au profit de la 
formation de la stmcture lamellaire ultrafine ou de la mise en ordre a ---7 a 2• La Figure 1.15 ptésente 
quelques exemples de zones ayant subies la transformation massive dans un alliage Ti-48Al. 

- Synthèse: Influence del 'homogénéité chimique de l'alliage 

Plusieurs travaux rapportés dans la littérature ont tenté de préciser l1influence de la vitesse de 
refroidissement sur les microstmctures pouvant être générées dans les alliages binaires proches de Ti-
48Al et ont alors proposé des représentations schématiques de diagrammes TRC (Transfurmation 
en Refroidissement Continu). Ces derniers présentent 11intérêt de fournir une vue d'ensemble des 
domaines de transformation pouvant être traversés successivement lors de différents refroidissements 
depuis le domaine monophasé a, par exemple. La Figure 1.16 présente une synthèse de quelques-uns de 
ces résultats. 
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Figure 1.15: Vue5 '11'tbrgn;lJhicpes ck zrnE q;ant subie la tmmjànn:Ttim 'l'l'k:J§iœ a ~ Y,n dns undlicW Ti-48Al ttrmpi 
d::pds !ecbmire~ a, aYllœmzt(a)O,l %at. d'o:x:Jrfre[VEEWV99] et(b) 0, 7%at. d'o:x:Jrfre[LEFOJ]. 
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RAMV93, VEEV95, KUMAN98etABENKN99J. 

De cette synthèse, il apparaît que les transformations pouvant être déclenchées lors de 
refroidissements continus dans un alliage Ti-48Al, sont non seulement dépendantes de la vitesse de 
refroidissement mais également de l'état initial du matériau. Les alliages utilisés dans ces travaux 
contiennent tous une teneur en oxygène de l'ordre de 0,1 % at.. Les résultats rassemblés sur la Figure 
1.16 traduisent l'effet d'un traitement préalable sur le deôut des transformations lamellaire et 
massive. Les travaux rapportés par Ramanath, Veeraraghavan et Vasudevan [RAMV93, VEEV95] 
correspondent à des refroidissements réalisés depuis le domaine monophasé a, sur un matériau ayant 
subi préalablement un traitement de stabilisation (vieillissement) dans le domaine (a+y). Ce traitement 
a vraisemblablement eu pour conséquence d'améliorer l'homogénéité chimique du matétiau. Les 
travaux de Kumagai, Abe et collaborateurs [KUMAN98, ABENKN99] correspondent quant à eux à 
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des refroidissements réalisés depuis le domaine monophasé a, sur un matériau brut d'élaboration, a 
ptioti beaucoup moins homogène chimiquement. Au vu du diagramme de synthèse présenté sur la 
Figure I.l6, la ptincipale conséquence de ces différences en tetme d'état chimique de départ semble 
consister en un décalage global des domaines de trnnsformations de phases. Ainsi, pour une 

vitesse de refroidissement de l'ordre de 100°C/s, la microstructure obtenue sera de type 'Y massive 
pour Wl matériau brut d'élaboration et de type 1amellaire U-z-'Y pour Wl matériau ayant été 
homogénéisé chimiquement au cours d'un traitement long dans le domaine (a+y). 

Il.l. 5.3. Forma tian des grains mondithiques y 

Comme nous l'avons abordé au cours du paragraphe II.1.3, la microstructure des états bruts de 
solidification des alliages de base TiAl est souvent caractérisée par l'existence d'une phase y issue des 
dernières fractions de liquide se solidifiant et donc ségrégée dans les espaces interdendritiques. 
Pour les alliages de composition de l'ordre de 48%at.Al, la croissance de ces cellules y peur obtenir des 
grains monolithiques peut être obtenue lors d'un maintien isotherme juste au-dessus du palier 
eutectoïde. En raison dune cinétique de fotmation visiblement lente, la fotmation des grains y 
monolithiques dans les alliages coulés, sous simple sollicitation thetmique, dépend patticulièrement du 
niveau de ségrégation avant traitement et du temps de maintien dans le domaine (a+y) [D EN94]. 
Néanmoins, la formation de ces grains monolithiques y p::ut être considérablement facilitée, 
notamment lors de la réalisation de traitements thermomécaniques de forgeage, grâce aux phénomènes 
de rectistallisation qui sont mis en jeu [KIMD91]. Enfin, il est imp01tant de souligner le fait que 
l'obtention de grains monolithiques y peut être rendue délicate en raison du phénomène de crŒsance 
discontinue de la microstructure lamellaire rappotté par Denquin [DEN94, DEN96-II]. Cette 
croissance discontinue correspond à la fotmation d'une structure lamellaire grossière, préférée à la 
formation de grains monolithiques y. D'après Denquin, le mécanisme de cette transfotmation implique 
la migration des joints de grains lamellaires, la dissolution des phases précipitées, la diffusion le long des 
joints de grains des éléments d'alliage et la précipitation des différentes phases sous f01me lamellaire 
grossière à l'arrière du joint de grain. 

Les paragraphes précédents nous ont petmis de passer en revue les différentes transformations 
possibles dans les alliages biphasés de base TiAl. Cette revue a été volontairement limitée au cas des 
alliages binaires. A présent, afm de mieux comprendre le développement d'alliages de compositions 
nominales plus complexes, et avant d'en préciser l'intérêt du point de vue des proptiétés mécaniques au 
cours de la quatrième pattie, l'objet des prochains paragraphes consiste à préciser l'état des 
connaissances relatives aux caractétistiques et aux conséquences microstructurales de l'addition 
d'éléments chimiques supplémentaires dans les alliages biphasés de base TiAl. 

II.2. Influence des éléments d'addition- Alliages multiconstitués 

ll.2.1. Classification des différoies additions et conséquences sur les trnnsformations de 
phases 

D'une manière générale, l'addition d'éléments chimiques aux alliages binaires de base TiAl est 
motivée par la recherche de propriétés physiques et mécaniques améliorées. La littérature relative 
aux alliages multiconstitués de base TiAl s'accorde sur le fait que le diagramme binaire Ti-Al peut être 
utilisé comme référence lors de l'étude d'alliages ternaires ou plus complexes ne contenant que quelques 
pour-cents atomiques d'éléments d'alliages mineurs. Plusieurs études se sont attachées à caractériser 
l'influence de la teneur en éléments d'addition sur les transitions entre domaines d'équilibre des 
différentes phases et sur les fractions de phases obtenues à température ambiante. La connaissance des 
effets des éléments d'addition sur les équilibres entre phases est primordiale puisqu'elle offre une 
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première compréhension de l'influence des différentes additions sur les propriétés mécaniques. 
L'influence proprement dite des différents éléments d'addition sur les propriétés mécaniques 
sera détaillée au cours du paragraphe IV. 

D'après Kim et Dimiduk [KIM89, KIMD91] et Naka et coll. [NAKTSK97], deux types 
d'éléments d'addition sont à distinguer si l'on considère uniquement leur influence sur la fotme du 
domaine de stabilité de la phase y et sur la limite de solubilité de Al dans cette phase dans le diagramme 
binaire Ti-Al. On distingue ainsi les éléments <X,z-gènes, qui stabilisent la phase Uz en augmentant 
la concentration minimum en Al dans la phase y, des éléments y-gènes, qui stabilisent plutôt la 
phase y en diminuant la concentration en Al dans celle-ci. D'après la classification établie par les 
auteurs cités ci-dessus, les éléments tels que Ta, Zr ou Nb tendent à stabiliser la phase Uz, alors que 
les éléments tels que V, Cr, Mn, Fe, Mo, Re ou W agissent plutôt en faveur de la phase y. Pour un 
rapport Til Al constant (rapport des teneurs atomiques), un élément <Xz-gène aura tendance à favotiser 
les transfotmations observées naturellement dans les alliages binaires moins riches en Al, alors qu'un 
élément y-gène aura tendance à favoriser les transformations de phases caractéristiques d'alliages 
binaires dont la teneur en Al est plus élevée. Dans le cas de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, Denquin 
[DEN94] précise que l'addition simultanée d'un élément <Xz-gène et d'un élément y-gèœ revient à 
considérer un alliage binaire possédant un rapport Ti/ Al légèrement supétieur à l'unité. C'est la raison 
pour laquelle de nombreux auteurs s'accordent à dire que les trnnsfonnations de phases 
caractéristiques de cet alliage quaternaire peuvent être assimilées aux transfonnations propres 
à l'alliage binaire Ti-48Al (rappolt Til Al de l'ordre de 1,08). 

11.2.2. Diagrammes ternaires TI-Al-X: exemples avec X= Cr, Nb 

Dans la limite de teneurs de l'ordre de quelques %at., les éléments d'addition participant à la 
composition chimique des ptincipaux alliages de base TW entrent en solution dans les différentes 
phases que nous avons considérées jusqu'à présent. Cettains travaux visant à mieux comprendre 
l'influence de ces éléments d'addition sur les microstructures et les propriétés des alliages de base TiAl 
ont conduit à l'établissement de diagrammes temaires relativement précis, notamment pour les 
systèmes Ti-Al-Cr et Ti-Al-Nb [TAKKK96, PALI97, HASKM98, TAKOKM98, SAU99, KAIFMOOO, 
OHNFMIOO, SADSC01]. En comparaison du diagramme binaire Ti-Al, ces travaux mt permis de 
mettre en évidence de nouveaux équilibres entre phases à haute température. Ces travaux 

établissent notamment que les phases Uz et y peuvent être en équilibre avec la phase ~' sous sa 
fonne désordonnée A2 ou ordonnée B2, à des températures de l'ordre de 1000 à 1200°C. A titre 
d'exemples, la Figure I.17 présente des pattions de coupes isothermes des systèmes Ti-Al-Cr et Ti-Al
Nb à 1000 et 1200°C et, en particulier, les domaines d'équilibre entre les phases a, a 2 , y et ~/B2 Les 
caractéristiques ctistallographiques de la phase B2 sont présentées sur la Figure I.18. 

Si l'on considère les équilibres entre phases à une température de l'ordre de 1000°C, les coupes 
isothermes des diagrammes Ti-Al-Cr et Ti-Al-Nb proposées dans la littérature mettent en évidence que 
les phases Uz et y présentes dans les alliages de base TiAl possèdent des limites de solubilité de 
l'ordre de 2-3%at.Cr et 8-100/oat.Nb. Les travaux qui ont conduit à l'établissement de ces diagrammes 
mettent également en évidence que, pour des teneurs en Cr et Nb supétieures à ces limites de solubilité, 
la présence de la phase B2 est attendue dans cette gamme de températures dans la catégorie d'alliages 
nous concernant ici. Des observations similaires ont été rapportés pour des alliages multiconstitués 
enrichis en Mo ou V [SAU96, SAU99]. Dans les alliages de base TW, les domaines d'équilibre entre 
phases sont assez peu modifiés dans la gamme de températures inférieures à 1000°C. Il est donc 
légitime, sous certaines conditions d'élaboration et de traitement, de s'attendre à observer cette 
troisième phase au sein des alliages de base TW temaires ou plus complexes contenant un ou plusieurs 
des éléments d'addition cités ci-dessus. Nous reviendrons plus largement sur la solubilité des éléments 
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d'addition les plus courants au sein des différentes phases composant les alliages de base TW et sur les 
conséquences de ces additions sur les propriétés mécaniques au cours des paragraphes III.2 et IV.2. 
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11.2.3. Présence des éléments irierstitiels: cas particulier de l'oxygène 

L'élaboration des alliages de base TiAl les plus courants, binaires ou plus complexes, étant 
réalisée à pattir de produits généralement de pureté commerciale, les éléments interstitiels tels que 0, C 
et N sont de fait toujours présents, en quantité pat-fois non négligeable, au sein de ces matétiaux. De 
par son affinité naturelle pour Ti et Al, 0 est l'élément interstitielle plus souvent rencontré dans ces 
alliages. Les nuances à vocation commerciale sont caractérisées par une teneur géœralement comprise 
entre 500 et 2000 ppm at.O. La quantité d'O présente en solution dans ces alliages dépend non 
seulement de la quantité présente au sein des matières premières mais suttout des précautions prises 
lors de l'élaboration et des traitements post-élaboration. Comme le soulignent Lefebvre [LEF01] et 
Perdrix [PEROO], devant la sensibilité manifeste des transfmmations de phases et des propriétés 
mécaniques de l'alliage binaire Ti-48Al à la teneur en 0, il est impottant de garder à l'esptit que la 
plupart des alliages de base TiAl à vocation industrielle doivent être considérés au minimwn 
conune des alliages ternaires Ti-Al-0. Il semble établi que 0 conditionne fortement la température 
des transitions entre phases, notamment la température du transus a et l'intervalle de solidification. La 
distribution des éléments interstitiels, en patticulier celle de 0, entre les principales phases composant 
les alliages de base TiAl sera davantage détaillée au cours du pat<lgraphe III.2.4. Néanmoins, à partir des 
informations et des quelques coupes isothe1mes du système tetnaire Ti-Al-0 relevées dans la littérature, 
nous pouvons rapidement constater que pour des teneurs de l'ordre de quelques o/oat.O, la présence 
d'alwnine en équilibre avec les phases ~ et y peut être rencontrée dans les alliages proche du 
composé TiAl La Figure 1.19 présente une pottion de la coupe isothetme Ti-Al-0 à 1000°C 
déterminée à partir des tmvaux de Zhang et coll. [ZHAHDC92] et Saunders et coll. [LE ES97, SAU99J. 

11.3. Synthèse 
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En conclusion, nous pouvons retenir que, pour des additions de l'ordre de quelques %at. en 
éléments ~-gènes et/ ou y-gènes, l'alliage de base TiAl étudié peut encore être considéré comme faisant 
pattie de la catégorie des alliages biphasés ~-y. Les alliages complexes sont donc le siège des mêmes 
transfotmations de phases que celles caractérisant les alliages binaires. Ceci reste valable a primi dans la 
limite de teneurs en éléments d'addition de l'ordre de 3 à 5%at.. Pour des teneurs en éléments mineurs 
supétieures, la connaissance de quelques diagmmmes d'équilibre tetnaires nous enseigne que des 
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composés supplémentaires peuvent entrer en jeu et affecter les équilibres entre phases, les 
microstmctures et par conséquent les propriétés mécaniques des alliages de base TW. Par ailleurs, 
l'influence des éléments interstitiels sur les équilibres de phases propres à ces matériaux doit également 
nous inciter à attacher une attention patticulière à la quantité dO présente dans les alliages binaires ou 
plus complexes étudiés. Ces considérations sont impottantes en regard de la composition nominale de 
l'alliage dans le cas dun matériau homogène mais également en regard des dispersions locales de 
composition chimique dans le cas dun matériau hétérogène sujet aux phénomènes de ségrégation, 
comme dans le cas de l'élaboration par fonderie. En somme, pour parvenir à une meilleure 
compréhension de la genèse des microstructures dans les alliages de base TiAl contenant des 
éléments d'addition, il convient de connaître à la fois les transfurmations propres aux différents 
systèmes chimiques coœidérés mais aussi la nature des hétérogénéités qui peuvent être 
rencontrées. 

III. Hétérogénéités rencontrées dans les alliages biphasés r:t.2-y 

L'objet de cette partie est de préciser l'état des connaissances relatives aux dispersions 
chimiques et au pattage préférentiel des éléments d'addition et des interstitiels, caractéristiques des 
alliages multiconstitués de base TW. 

III.l. Hétérogénéités associÉeS au processus de solidification 

ll.l.l. Sélection de la phase prirnire de solidification 

III.l.l.l. Influence de la compositim chimique 

Comme nous avons pu le souligner au cours du paragraphe II.1.3, la composition nominale en 
Al influence considérablement le chemin de solidification suivi par l'alliage ainsi que la succession de 
transformations subies à l'état solide. Suivant la position de la composition nominale de l'alliage par 

rappott au palier péritectique ~+ L H a, la première phase solidifiée peut être la phase ~ ou la phase a 
(transition correspondant à X = 49%at.Al). Même s'ils résultent en des stmctures bmtes d'élaboration 
de type lamellaire, ces deux modes de solidification se distinguent très nettement par le degré de 
texture cristallographique auquel ils conduisent. Contrairement au cas de figure que nous avons 

décrit précédemment pour la solidification depuis le domaine ~, les grains dendritiques hétités de la 

solidification en a ne se décomposent pas en plusieurs colonies lamellaires mais en une seule et unique 
colonie. Chaque grain dendtitique d'un alliage solidifié dans le domaine a est donc caractérisé par une 

orientation unique des lamelles qui le composent. La solidification de l'alliage depuis le domaine a 
a donc pour conséquence directe une texturation plus importante de celui-ci, du fait de 
l'anisotropie de la structure lamellaire et de la taille caractéristique des colonies de lamelles 
composant l'état brut d'élaboration. Le gain représenté par la réduction de ces effets de texture 

associés à la solidification en phase a est la raison majeure ayant conduit au dé"\cloppement de 
nuances de base TiAl se solidifiant par la voie ~ [NAKTSK97l. D'un point de vue pratique pour le 
métallurgiste, notons que, lorsque la détennination de la motphologie des dendtites ne peut être 
effectuée sans ambiguïté, l'obsetvation des relations entre taille des colonies lamellaires et taille des 
grains primaires, caractérisés par une orientation unique des dendt·ites qui les constituent, représente un 
moyen petmettant de différencier les deux modes de solidification possibles. 

La présence d'éléments d'addition en solution modifie les valeurs de composition critique 
correspondant aux transitions entre phases ptimaires de solidification. Ainsi, Kim et coll. [KIMOLI98] 

se sont intéressés à l'effet stabilisateur d'éléments conune Nb, Cr et Mo sur la phase ~ au cours 
de la solidification d'un alliage contenant 46%at.Al. Ces auteurs ont montré notamment qu'un alliage 
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Ti-46Al-2X, où X = Cr, Nb ou Mo, qui équivaut à un alliage binaire Ti-47 Al en supposant l'absence 
d'effet des éléments d'addition, se comporte comme un alliage Ti-44Al et tend à sélectionner 
primitairement la phase ~ au cours de sa solidification. Ces travaux mettent en évidence que, en 
comparaison d'alliages binaires, des additions de Cr, Nb, ou Mo petmettent de garantir une 
solidification en ~ pour des teneurs en Al plus élevées. Ces travaux ont depuis été confirmés par Muto 
et coll. [MUTYLJOl] qui proposent une série de coefficients permettant de quantifier le décalage induit 
par l'addition d'un pour-cent atomique d'élément d'addition sur la transition entre solidification en ~ et 
solidification en a. Ces coefficients petmettent d'évaluer une limite équivalente à pattir de la limite du 
diagramme binaire et de la teneur en élément(s) i, selon la formule suivante (Xi en Of<at.) : 

x~:a = 49+ Lki.XI 
i 

Le Tableau I.l rassemble les coefficients ki relatifs aux principaux éléments d'addition des 
alliages de base TiAl, qui sont positifs pour les éléments stabilisateurs de la phase ~ et négatifs pour les 
éléments stabilisateurs de la phase a. 

c Si Cr v Nb Ta Mo Re w 
1 ki -4,2 -2,8 +0,1 +0,3 +0,3 +0,3 +0,6 +0,8 +1 ,0 

Tableau LI: Ca:ffJCimts ki des prin:;ij.xtuxé!mrnJs d'adi:itim d5alliags delxœ TïAl J.El1n?ttanld'é:Laluer la limite entre 
9Jlidifmtiœm f3et 9Jlidifmtirnm a(d'ap!ès [MUTYL]Ol}). 

III.l.l. 2. Influence des conditions délaboration 

La microstmcture des alliages de base TiAl est patticulièrement sensible à la cinétique de 
refroidissement imposée à l'alliage. Dès l'état bmt d'élaboration, des différences en tetmes de vitesses 
de refroidissement et de solidification donnent lieu à la fmmation de microstmctures aux mmphologies 
différentes. D'après les travaux rapportés par Muraleedharan et coll. [MURRDP97] au sujet de l'alliage 
Ti-48Al-2Cr-2Nb, l'épaisseur des grains colonnaires formés au cours d'une solidification ditigée 
diminue lorsque la vitesse de refroidissement augmente. Pour des vitesses de refroidissement faibles, 
l'état bmt d'élaboration possède une microstmcture lamellaire Uz-y, ayant comme particularité des 
lamelles orientées parallèlement à la direction de croissance des grains colonnaires. Pour des vitesses de 
refroidissement plus élevées, les lamelles ont tendance à s'orienter petpendiculairement à la direction 
d'extraction de la chaleur et donc petpendiculairement à la direction de croissance des grains 
colonnaires. En comparaison des microstmctures obtenues après un refroidissement lent, ces 
différences suggèrent des modifications notables du chemin de solidification suivi par l'alliage, 
conduisant ces auteurs à avancer que ]a solidification primaire de ]a phase a est favorisée par des 
vitesses de solidification élevées. Considérant la forme du diagramme d'équilibre Ti-Al et 
notamment les valeurs proches des pentes de liquidus des domaines ~+L et a+L, ceci peut s'expliquer 
par la possibilité d'atteindre un degré de surfusion suffisant pour permettre ]a solidification de 1a 
phase a prioritairement à celle de la phase~. Des résultats similaires concernant la sélection de la 
phase ptimaire de solidification ont été rapportés par Johnson et coll. [JOHIY98] dans le cas d'alliages 
binaires proches de Ti-48Al. Comme le présente la Figure I.20, pour des conditions themliques 
données, des calculs d'ordre de grandeur effectués à pattir de modèles théoriques développés pat· Kurz 
et coll. [KURGT86] petmettent de préciser la vitesse de solidification correspondant à la transition 
entre une solidification en phase ~ et une solidification en phase a, suivant la composition en Al de 
l'alliage. 
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m.1.2. Distribution des élémen1s chimiques au cours de la solidification 

Au cours du processus de solidification, la distribution des éléments chimiques présents dans 
11alliage, entre la phase solide et la phase liquide, est représentée par le coefficient de partage de chaque 
élément (rappott entre la composition mesurée dans le solide et celle mesurée dans le liquide). En ce 
qui conceme la dispersion des éléments majeurs présents dans des alliages binaires ou plus complexes, 
des observations en microscopie électronique peuvent aisément révéler la ségrégation systématique de 
Al dans les espaces interdendtitiques. Celle-ci est propice à la formation de grains monophasés y, 
comme nous l'avons souligné précédemment. Le ~ur des dendt-ites est donc naturellement enrichi en 
Ti. D'après McCullough et coll. [MCCVLM89], l1application du modèle de redistribution de soluté 
proposé par Gulliver et Scheil [GUL22, SCH42] à partir du diagramme d'équilibre Ti-Al proposé par les 
auteurs, indique que la fraction volumique de phase y ~égée dans les espaces interdendritiques ne 
doit pas excéder lü %pour un alliage binaire proche de 48%at.Al. Pour des alliages plus complexes, 
cettains auteurs rappottent la possibilité de rencontrer 2ü à 4ü %vol. de phase y sÉgfégée. C'est le cas 
notamment d'alliages temaires ou quatemaires contenant au moins 2%at.Nb [BRYS91, SEMM92]. 

Peu de travaux ont abordé les phénomènes de :macroségrégation (dispersion de composition 
chimique à l'échelle de produits coulés) pouvant être rencontrés lors de l1élaboration d1alliages de base 
TiAl par la voie de la fondetie. Les travaux de L01-etto et coll. [GODDL96, GOUL96] traitent le cas de 
la fabtication de lingots d'alliage Ti-48Al-2Mn-2Nb dun diamètre de 100 mm par un procédé de fusion 
par arc-plasma en creuset refroidi. Ces travaux mettent en évidence une macroségrégation notable de Al 
dans la pattie basse des lingots, sous fotme de bandes distinctes altemant zones liches et zones pauvres 
en Al. Ce type d'hétérogénéité d'élaboration est, d'après les auteurs, associé au régime transitoire du 
début de 11élaboration. Ces travaux font état d'une vatiabilité globale sur la teneur mesurée après la 
première élaboration proche de 3%at.Al sur 11ensemble dun lingot. La refusion des produits, associée à 
un meilleur contrôle de la vitesse d'extraction des lingots (de 11ordre de lü mm/min), réduit 
considérablement ce degré de macroségrégation (variabilité inférieure à ü,2%at.Al). La fusion de la 
charge à plus haute température semble également propice à une réduction de la dispersion relevée sur 
la composition en Al. Ces auteurs rappottent que la vatiation des conditions de fusion et de coulée a 
malgré tout très peu d'effet sur la taille caractéristique de la microstmcture dendtitique fotmée. A titre 
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d'exemple, ces auteurs rapportent des valeurs de distance entre bras dendritiques secondaires 
systématiquement de l'ordre de 100 pm. De même, la microségrégation rn éléments majeurs 
(dispersion de composition chimique à l'échelle des bras de dendrites) apparaît peu sensible à la 
position dans le lingot (distance depuis le centre ou depuis le bas du lingot). Notons que, pour des 
alliages binaires de type Ti-52Al ou Ti-54Al, soit de composition proche de la composition du 
péritectique a+ L H y, Bi et Abell [BIA94] et Johnson et coll. UOHIY98] rapportent des résultats 
similaires de structures brutes de solidification en forme de bandes plus ou moins riches en Al, après 
des élaborations par un procédé à fusion de zone. La formation de ces structures en forme de bandes 
s'explique par la redistribution de Al de part et d'autre du front de solidification, qui accompagne une 
solidification tantôt en phase a, tantôt en phase y, sous l'effet d'oscillations de la température du front 
de solidification de part et d'autre de la température du palier pétitectique. 

Peu d'études ont été consacrées à la caractérisation quantitative du partage des éléments 
mineurs dans les alliages de base TiAl à l'échelle des structures de solidification. Loretto et coll. 
[GODDL96, GOUL96] rapportent que Mn présente une tendance similaire à Al à se retrouver 
ségrégé dans les espaces interdendritiques et que Nb tend plutôt à être retenu au <œUr des 
dendrites riches en Ti. Les auteurs de ces travaux annoncent un coefficient de partage pour Al de 
l'ordre de 0,94 à 0,99 mais ne proposent aucune valeur concernant les éléments mineurs. D'un point de 
vue qualitatif, McCullough et coll. [MCCVLM91 et MCCVLM92] et Martin et coll. [MARRM93] 
précisent que les éléments lourds réfractaires, notamment Nb, Ta et W, présentent une te:Œiance 
nette à la ségrégation à l'intérieur des dendrites, au cours de la solidification d'alliages dont la 
teneur est voisine de 50%at.Al. 

III.2. Distribution des éléments chimiques à l'état solide 

Le comportement des différents éléments chimiques observé au cours de la solidification, en 
particulier celui des éléments mineurs dans le cas des alliages multiconstitués, doit être distingué de 
l'affinité qu'ont ces mêmes éléments pour les différentes phases générées au cours des transfotmations 
à l'état solide. En particulier, les éléments se localisant de préférence dans la phase Uz doivent être 
différenciés de ceux ayant plutôt tendance à être incorporé dans la phase y. 

m.2.1. Distribution des élémenti y-gènes 

D'après Kainuma et coll. [KAIFMOOO], les éléments y-gènes conune W, Mo, Cr, Mn et Fe 
présentent une affinité prononcée pour la phase ~· Des analyses à la sonde atomique, telles que 
celles réalisées par Menand et coll. [NERM96, NERME96, MENZN98], mettent en évidence le 
partage préférentiel de Cr pour la phase~ dans l'alliage quaternaire Ti-48Al-2Cr-2Nb bnt 
d'élaboration. Ces auteurs rapportent une teneur moyenne de l'ordre de 4,35%at.Cr dans la phase Uz 
ainsi qu'un coefficient de partage, défini comme le quotient des compositions mesurées dans chacune 
des deux phases considérées, de l'ordre 2,6. Après un vieillissement de l'ordre d'uœ centaine d'heures à 
1000°C, Menand et coll. mettent toutefois en évidence que Cr peut se redistribuer dans des proportions 
égales entre les deux phases Uz et y. Après ce type de vieillissement, une ségrégation en Cr et W au 
niveau des interfaces Uz_/y et y/y pourrait également être observée dans les alliages contenant ces 
éléments d'addition [LARLM97, LARM98, MENZN98]. 

m.2.2. Distribution des élémen5 ~-gènes 

Dans le même ordre d'idée, Kainuma et coll. [KAIFMOOO] rapportent que les éléments ~
gènes conune Zr et Nb tendent à enrichir la phase y. Les travaux rapportés par· Menand et coll. 
[NERME96, MEN ZN98] ayant porté sur le partage des éléments d'addition dans l'alliage quaternaire 
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Ti-48Al-2Cr-2Nb, le partage spécifique de Nb entre les phases Œz et y a également pu être quantifié. 
Suite à leurs analyses par sonde atomique, ces auteurs rapportent une teneur de l'ordre de 2,1 %at. Nb 

dans la phase y, ainsi qu'un coefficient de partage d'environ 2,3. Contrairement au cas de Cr relaté ci
dessus, aucune redistribution de Nb n'est obsetvée après un traitement de vieillissement à 1000°C. 

ill.2.3. Explication du partage p«érentiel des éléments mineurs 

Les compottements présentés ci-dessus suggèrent l'existence d'interactions ptivilégiées entre les 
différents éléments d'addition et les éléments majeurs constituant les alliages biphasés de base TiAl. Par 
des approches atomistiques (variation de clusters, potentiels de Lennard-Jones, stmcture électronique) 
ou des mesures ALCHEMI (Atom Location Channelling Enhanced Microanalysis), plusieurs auteurs 
ont démontré que, dans les alliages temaires ou plus complexes, la distribution des éléments 
mineurs entre les phases ~ et y est liée à la nature de leurs sites de substitution préférentielle. 
Yang et coll. [YANHL99, HAOYCLOO] ont démontré que, pour les éléments chimiques appartenant à 
une même pétiode (ligne) de la table pétiodique, la tendance à se substituer à Al augmente avec le 
numéro atomique. De même, pour les éléments chimiques d'un même groupe (colonne), la tendance à 

se substituer à Ti augmente avec le numéro atomique. Dans les phases y-TiAl et Uz-Ti3Al, les éléments 
Ta, W, Zr et Nb occupent les sites Ti et les éléments Fe, Co, Ni, Cu, Ga et Sn occupent les sites Al. Le 
compottement des éléments Mo, V, Cr et Mn, en patticulier en ce qui conceme leur localisation dans la 

phase y, dépend du rappott Til AL Ces éléments ont davantage tendance à se substituer à Ti lorsque la 
teneur en Al augmente. Ces quatre éléments se substituent a ptiori toujours à Ti lorsqu'ils sont en 

solution dans la phase Uz. Onodera et Abe [ONOA96] précisent par ailleurs que cettains éléments 
présentent des interactions plus fottes avec l'un des deux éléments majeurs composant les alliages de 
base TW et tendent à s'entourer le plus possible d'atomes Ti ou d'atomes Al . W, Mo, Cr et Co 
interagiraient plus f01tement avec Ti alors que Nb, V et Mn pounaient interagir de façon plus marquée 
avec Al. Ces préférences en termes de sites de substitution, d'interactions avec les éléments majeurs, 

couplées à une distribution préférentielle entre les phases Œz et y, petmettent d'appréhender l'effet 
stabilisant de cettains éléments d'addition sur ces deux phases. Les éléments comme W, Mo ou Cr se 

distribuent préférentiellement dans la phase Œz plus riche en Ti, du fait de leur affinité pour cet élément. 

En se substituant à Ti dans le réseau de la phase Uz, ils contribuent à augmenter la teneur en Ti et de 

façon concomitante à réduire la teneur en Al dans la phase y. Ces éléments sont donc bien stabilisateurs 

de la phase y. De même, lorsque Zr et Nb entrent préférentiellement en solution dans la phase y, ils 
tendent, en se substituant également à Ti, à augmenter la teneur en Al de la phase y et donc à jouer le 

rôle d'éléments stabilisateurs de la phase Uz. 

ill.2.4. Distribution des élémen1s interstitiels :exemple de l'oxygène 

Comme nous l'avons signalé précédemment, les alliages de base TW contiennent toujours une 
quantité plus ou moins impottante d'éléments interstitiels en solution. Le partage des éléments 
d'insertion tels que H, C, N et 0, entre les deux phases ~ et y, est fortement lié à 
l'etWironnement chimique offirt par les différents sites octaédriques des deux structures D019 

de la phase Œz et Ll0 de la phase y (cf. Figure 1.4 et Figure 1.5). Le partage préférentiel de ces 

éléments interstitiels pour la phase Œz a été particulièrement mis en évidence dans la littérature par 
Menand et coll. [MENHN96, NERM96l. Ces tendances ont depuis été vérifiées par Qin et coll. 
[QINSIDOO] dans le cas d'un alliage Ti-47Al-2Nb-1Cr-1V. Pour une teneur habituelle de 500 à 2000 
ppm at., les analyses effectuées par sonde atomique par ces différents auteurs ont petmis notamment de 

détetminer la limite de solubilité de 0 dans chacune des phases a 2 et y. Celle-ci est de l'ordre de 250 

ppm at. dans la phase y et serait au maximum de l'ordre de 2,1 %at.O dans la phase Uz. La limite de 

solubilité des éléments interstitiels dans la phase y , qui est ici nettement plus faible que le maximum 
prévu à partir de la coupe isothetme Ti-Al-0 présentée sur la Figure 1.19, est a ptioti peu sensible à la 

36 



Chapitre 1: Rewe Biblicgn:Jjhique 

présence d'éléments d'addition et est relativement constante dans la gamme de températures comprises 
entre 800 et 1300°C. Comme le rappelle Lefebvre [LEFOl], cette différence de solubilité en éléments 
d'insertion réside principalement dans la nature des sites octaédriques présents dans la structure D019 

de la phase ~· Les éléments interstitiels semblent avoir Wle préférence marquée pour les sites 
o11rant 1ID etWironnement chimique de type Tiu et trmwent donc intrinsèquement davantage de 
sites d'insertion dans la structure cristalline de la phase ~ que dans cene de la phase y. 

III.3. Phases secondaires stabilisées par les éléments d'additions: cas de la phase B2 

Nous avons pu souligner au cours des paragraphes précédents que l1addition d 1éléments 
mineurs dans les alliages de base TW s1accompagne presque toujours dun effet de stabilisation dune 
ou plusieurs phases, que ce soit au moment de la solidification ou bien lors de la genèse des 
microstructures à 11état solide. Indépendamment des effets de stabilisation concemant les phases 
principales que sont y et ~' les additions les plus mentionnées dans la littérature, à savoir Cu, Ni, Co, 
Fe, Mn, Cr, V, Mo, Nb, Zr, W et Ta, peuvent se traduire également par une stabilisation plus ou 
moins forte de la phase ~ lors de la solidification. Comme nous 11avons abordé au cours du 
paragraphe II.2.2. et comme le soulignent de nombreux travaux dans la littérature [SHIPZZ92, 
ZHEZT92, MARR93, FUC95, OTTP98, NIEHW99, DUZZCOO, KAIOIIOO, ZHADCOO, 
SUNCKLOl, YUHCZ02], ces éléments ont surtout pour conséquence, sous certaines conditions 
d'élaboration ou de traitement, de permettre à la phase ~ d'être retenue à basse température, la 
plupart du temps sous sa fonne ordonnée B2. Kainurna et coll. [KAIFMOOO] soulignent que ces 
éléments possèdent une solubilité dans la phase B2 nettement supérieure à celles qu1ils présentent dans 
les phases ~ et y. Pour cette raison, l'addition de ces éléments mineurs conduit très fréquemment à 

l'obtention d'alliages triphasés ~-y-B2. Comme le présente la Figure 1.21, pour tenir compte de la 
présence possible de la phase B2 dans les alliages de base TiAl, Ohnurna et coll. [OHNFMIOO] ont 
proposé tme fotrne adaptée du diagramme binaire Ti-Al, faisant apparaître la ligne de transition 
conespondant à la mise en ordre ~/B2. La plupatt des travaux traitant de la présence possible de la 
phase B2 au sein de la microstructure des alliages de base TW, indiquent que sa composition chimique 
est du type Ti-35Al-15X (dénomination Ti-(Al,X)) ou Ti-45Al-15X (dénomination Ti-(Al,X)2), où X 
conespond à un ou plusieurs des éléments d'addition cités ci-dessus [HUAH91, DUZZCOl, 
GILMMOl]. 
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Les conditions et mécanismes de formation de cette phase sont encore très incertains. 
Actuellement, il est difficile de dire si la phase B2 obsetvée dans certains alliages résulte directement des 
hétérogénéités hétitées de la solidification et si elle est issue de la phase B de haute température ou si 

elle provient exclusivement d'une évolution des phases ~ et y au cours des transformations subies à 

l'état solide. La phase B2 est smwent observée au niveau des interfuces Œz/Y et des relations 
d'orientation ont pu être déterminées entre ces trois phases [SHATS99, YUHCZ02] : 

D'après Zheng et coll. [ZHEZT92], la croissance des précipités de phase B2 est contrôlée par 

les mécanismes de redistribution des éléments d'addition accompagnant la transformation ~ ---7 y etne 

serait possible qu'au sein de la phase ~· Gil et coll. [GILMMOl] rappottent la possibilité de faire 
évoluer la stmcture lamellaire ~-y bmte de solidification d'un alliage Ti-46,5Al-2W-0,5Si en une 

stmcture constituée de globules de phase B2 dispersés dans une matrice y, directement après un 
traitement thermique à une température de l'ordre de 950-l000°C. Les travaux de Zhang et coll. 

[ZHADCOO] mettent en évidence que la phase BIB2, présente sous fmme de fines patticules dans la 
microstmcture d'un alliage Ti-46Al-2Cr-2Mo-0,25Si-0,3B, contribue à réduire la taille des grains 
lamellaires à l'état bmt d'élaboration. Ces travaux soulignent également le fait que la phase B2 est 
particulièrement stable et qu'elle ne peut être dissoute lors d'un traitement thermique à haute 

température (en dessous ou au dessus du transus a). Cette stabilité serait attribuable aux faibles 
coefficients de diffusion chimique des éléments d'addition qui l'enrichissent, à savoir Cr et Mo. D'après 
ces auteurs, il semble que seule l'application d'une pression hydrostatique au cours de traitements de 
compactage isostatique à chaud (CIC), puisse limiter la fmmation de la phase B2 et réduire notablement 
sa fraction volumique observée à température ambiante. 

Enfin, signalons que pour des teneurs en éléments d'addition plus impmtantes que celles 
relatées ci-dessus, notamment en Cr ou W, des composés supplémentaires peuvent être obsetvés au 
sein des alliages de base TiAl. Ces composés COtTespondent généralement à des pha;lfS de Laves 
[SAU99, SHATS99]. 

III. 4. Synthèse 

Au cours de cette pattie, nous avons voulu souligner la nécessité de se préoccuper de la 
distribution des éléments d'alliages mineurs et des interstitiels, compte tenu des hétérogénéités 
stmcturales et chimiques auxquelles ces espèces peuvent conduire au cours de la solidification et à la 
suite de traitements. En particulier, nous nous sommes attachés à mettre en évidence l'influence des 
éléments d'addition et des interstitiels sur la sélection de la phase primaire de solidification et sur la 
stabilité de nouvelles phases pouvant entrer en jeu lors des transfotmations subies à l'état solide, 
notamment la phase B2. Par ce point patticulier que nous avons tenu à développer dans cette revue 
bibliographique, nous avons suttout cherché à démontrer la néœssité d'approcher l'étude des 
microstructures des alliages de base TiAlles plus fréquenunent renrontrés dans la littérature, 
en tant que matériaux dans lesquels plusieurs phases petwent coéxister à l'état solide. 

L'optimisation de la microstmcture d'un matériau a toujours pour finalité une réponse améliorée 
du point de vue des propriétés mécaniques. Aussi, pour appréhender plus précisément l'intérêt que 
présente, du point de vue du compottement mécanique, l'obtention d'un alliage de microstmcture 
et/ ou de composition spécifiques, nous nous intéressons au cours d'une quatrième pattie à quelques 
unes des caractéristiques du compottement mécanique des alliages de base TiAl. 
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IV. Relations propriétés mécaniques/microstructures/ composition 
dans les a11iages de base TiAl 

L'objet de cette demière partie est de dresser un bilan succinct des relations existant entre 
composition, additions ternaires ou plus complexes, microstructure et propriétés mécaniques 
dans les alliages de base TiAl. Comme nous avons pu le souligner au cours de l'introduction, les 
alliages de base TW présentent un intérêt grandissant, pour les industries aéronautique et automobile 
principalement, du fait du panel de propriétés exceptionnelles qu'ils offrent dans une large gamme de 
températures. Nous pouvons rappeler, entre autres, une faible densité, un module élastique élevé, un 
coefficient d'expansion thermique relativement bas, une bonne résistance au fluage et à l'oxydation. Le 
facteur majeur qui a jusqu'à présent freiné leur application effective est, comme nous l'avons souligné, 
une ductilité insuffisante à température ambiante. Cette caractéristique est un inconvénient majeur si 
l'on considère que le dimensionnement de nouvelles pièces de moteurs aéronautiques est basé sur la 
ductilité du matériau envisagé. De ce fait, il est aisé de constater qu'une grande majorité d'études 
recensées dans la littérature ont été motivées, d'une patt par la caractérisation du comportement 
mécanique en traction de ces alliages, d'autre part par le désir d'améliorer leurs perfonnances sous ce 
type de sollicitations, en recherchant l'alliage ou le traitement conduisant à une ductilité optimale à 
température ambiante, à savoir la plus élevée possible mais n'affectant pas ou peu les propriétés à haute 
température. Kim et Dimiduk rappottent dans leurs premiers travaux [KIMD91] que l'allongement 
plastique en traction des alliages biphasés de base TiAl varie généralement entre 0,4 et 3,5 %. Comme le 
présentent les paragraphes suivants, ces niveaux de propriétés mécaniques dépendent avant tout de la 
microstructure, du rappott Til Al et des éléments d'addition. 

IV .1. Influence de la microstructure et de la teneur en aluminium 

Comme nous avons pu le souligner précédemment, le rapport Til Al (teneur en Al dans les 
alliages binaires) est le premier facteur conditionnant la microstmcture des alliages de base TW. La 
Figure 1.22 présente l'évolution de l'allongement à la mpture d'alliages binaires de base TW, en 
fonction de la teneur en Al et par conséquent de la microstmcture conespondante. Le meilleur 
compromis en terme de ductilité cotTespond à une microstructure duplexe, e: donc une gamme 
de compositions comptises généralement entre 45 et 51 %at.Al. Cette gamme de compositions petmet 
de maintenir une ductilité proche de 2 %, tout en consetvant une résistance mécanique appréciable 
[HUAC95]. C'est la raison pour laquelle, patmi les nuances complexes développées, on cherche avant 
tout à garder un rapport Til Al proche de celui de l'alliage binaire Ti-48Al. Le fait que les alliages Uz-'Y 
présentent une ductilité supérieure à celle des alliages monophasés peut être corrélé, d'après Kim 
[KIM89], à un effet de taille de grains ainsi qu'à la valeur du rappott (fraction volumique de grains 
lamellaires)/(fraction volumique de grains monophasés "{) ou rappott L/y. Une miaustructure 
composée uniquement de larges grains lamellaires Œz-'Y présente Wle ductilité relativement 
faible, alors que pour une taille de grains réduite et Wl rapport L/y de l'ordre de 0,3 à 0,4, la 
ductilité est maximale. Cettains auteurs s'accordent à dire que la présence de la phase Uz dans les 
alliages majoritairement "{ contribue, en "piégeant" les éléments interstitiels et notamment 0, à 

augmenter la ductilité de la phase y et à réduire globalement la fragilité des alliages de base TW 
[MENHN96]. En outre, la ductilité des alliages dont la microstructure est duplexe peut encore être 
améliorée grâce à Wl affinage des grains, obtenu souvent par l'intetmédiaire d'un traitement 
thermomécanique. La microstmcture duplexe est, en revanche, peu favorable à la ténacité et à la 
résistance au fluage. Dans ce cas, une microstructure lamellaire est davantage préconisée. La ténacité 
accrue et la tenue améliorée en fluage procurées par la structure lamellaire semblent devoir être 
attribuées à l'effet renforçateur des lamelles Uz (obstacles supplémentaires au mouvement des 
dislocations). En ce qui conceme les alliages binaires, la littérature s'accorde généralement sur le fait que 
le maximum de résistance à l'oxydation peut être obtenu pour la composition stcechiométtique TW. 
D'après Kim [KIM89], la résistance à l'oxydation se trouve considérablement réduite lors de la 
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réduction de la teneur nominale en Al ou lors de l'augmentation de la fraction vohunique de 
phase ~· Cette résistance à l'oxydation est fortement liée à l'affinité de 0 pour Ti et Al à haute 
température. La tendance à la formation en surface du composé Al20.~, souhaitée à haute température 
pour son action passivante, ne supplante celle à la fotrnation de Ti02 qu'au dessus de 900°C. Pour 
résumer les relations entre propriétés mécaniques et microstructures, Kim et Dimiduk [KIMD91] ont 
proposé le diagramme présenté sur la Figure 1.23, lequel rappelle schématiquement l'évolution de la 
taille de grains, et de quelques propliétés mécaniques usuelles mesurées à température ambiante en 
fonction des microstructures caractélistiques des alliages de base TiAl. 
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IV.2. Influence des éléments d'addition et des éléments interstitiels 

Les tendances déclites ci-dessus peuvent être fottement modifiées par les éléments d'addition et 
par les éléments interstitiels. Le Tableau 1.2 récapitule, à pattir du bilan établi par Huang [HUA93l, les 
effets connus des principaux éléments d'addition et des interstitiels sur les caractéristiques et les 
propriétés mécaniques des alliages de base TiAl. Toutefois, comme le soulignent Kim et Dimiduk 
[KIMD91], il n'est pas aisé d'appréhender avec certitude le rôle spfufique de chaque élément, car les 
différentes additions peuvent être à l'oligine, non seulement de modifications intrinsèques des 
propriétés, mais aussi de modifications des microstmctures et donc des propliétés mécaniques qui en 
découlent. 

IV. 3. Influence de la phase B2 

L'influence de la phase ~/B2 sur les propriétés mécaniques des alliages de base TiAl est encore 
incertaine et plusieurs travaux recensés clans la littérature conduisent à des conclusions souvent 
contradictoires. Néanmoins, les tendances suivantes ont été constatées. 
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Eléments Effets connus 

Al Influence la ductilité via la microstmcture. Meilleure ductilité pour 46-50 %at. Al. Dans 
cette gamme de compositions, la ténacité diminue lorsque la teneur en Al augmente. 

B Additions > à 0,5 % at. réduisent la taille de grains Améliore la résistance, l'usinabilité 
ainsi que la coulabilité. 

c Améliore la résistance au fluage et à la fatigue mais réduit la ductilité. 

Cr Additions de 1-3 % at. augmentent la ductilité des alliages à stmcture duplexe. Additions 
> 2 % at. améliorent l'usinabilité et le compottement supetplastique. Additions > 8 % at. 
augmentent fortement la résistance à l'oxydation. 

Fe Améliore la fluidité en coulée mais augmente la tendance à la fissuration à chaud 

Mn Additions de 1-3 % at. augmentent la ductilité des alliages à stmcture duplexe. 

Mo Améliore la ductilité et la résistance des alliages à grains fms et la résistance à l'oxydation. 

Ni Améliore la fluidité en coulée. 

Nb Améliore considérablement la résistance à l'oxydation. 

0 Réduit la ductilité. 

p Réduit la cinétique d'oxydation. 

Si Addition de 0,5-1 % at. améliore la résistance au fluage, à l'oxydation, augmente la fluidité 
en coulée mais réduit la tendance à la fissuration à chaud. 

Ta Améliore la résistance à l'oxydation et au fluage. Augmente la tendance à la fissuration à 
chaud. 

v Additions de 1-3 % at. augmentent la ductilité des alliages à sttucture duplexe. Réduit la 
résistance à l'oxydation. 

w Améliore considérablement la résistance à l'oxydation et au fluage. 

Tableau 1.2 : Irif/uttœ d:s élémnJs d'adiitim et d:s interstitiels sur les caJ'lC!éristique> et prrpriétésm'i::aniqAe; d:s a0iag:5 ck 
lzts? TiA! (d'aptès [HUA93]). 

D'une patt, la présence de phase ~/B2 laisse envisager un gain de ductilité, par analogie avec 
les alliages intetmétalliques de base Uz ou Ti2-(Al,X) (où X = Nb, Mo, V, etc.), si l'on considère l'effet 
ductilisant bien connu de cette phase dans cette catég01ie d'alliages intetmétalliques [NAK96l Nieh et 
coll. [NIEHW99] rapportent la possibilité d'obsetver, dès 800°C, un comportement superpJastique 
dans un alliage Ti-47Al-2Cr-1Nb-1Ta élaboré par métallurgie des poudres et possédant une 
microstmcture duplexe rtz-Y contenant des patticules métastables de phase B2. Habel et coll. 
[HABYM99, HAB01] rappottent que, au cours de leurs travaux menés sur des alliages Ti-46Al-2Cr-
2Nb, Ti-46Al-2Cr-2Nb-0,2B et Ti-47 Al-2Cr-2Nb élaborés par métallurgie des poudres, une 
amélioration notable de ductilité a été obtenue suite à la réalisation de traitements thetmiques 
conduisant à l'obtention de microstmctures rtz-y-B2. A contratio, d'après Muto et coll. [MUTYLJ01] et 
Huang et Hall [HUAH91], la présence de la phase ~/B2 en faible quantité dans les alliages de base TiAl 
aurait plutôt des conséquences néfastes sur la ductilité, puisque les précipités présents dans la 
microstmcture constitueraient des sites d'atll0f'Ç3ge de la rupture. De même, par leurs travaux, Gil et 
coll. [GILMM01] démontrent que l'évolution de la microstmcture lamellaire Uz-Y d'un alliage Ti-46,5Al-
2W-0,5Si en une stmcture constituée de globules de phase B2 dispersés dans une matrice y, 
s'accompagne d'une réduction impottante de la résistance du matériau évaluée par microdureté. 
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Ott et Pollock [OTTP98] rappottent que la phase B2 stabilisée par l'addition de 1 %at.Mo à 
l'alliage Ti-48Al-2Cr-2NB contribue à une nette amélioration de la résistance au fluage de l'alliage. 
Du et coll. [DUZZCOO, DUZZC01] rapportent que la phase B2 ayant précipité dans un alliage Ti-
46,5Al-2Cr-3Nb-0,2W lors d'essais de fluage conduits à 800°C sous 270 MPa, aurait pour effet de 
réduire la mobilité des dislocations et donc d'améliorer la résistance au fluage. Les précipités de 
phase B2 fotmés dans cet alliage se localisent de préférence au niveau des interfaces Ct.z/y, en respectant 
dans ce cas les relations d'orientation, rappottées précédemment par Zheng et coll. [ZHEZT92] : 

- - -
<lll>B2// <lûl>y// <1120>a2 et {110}B2//{111}y//{0001}a2 

A l'opposé, Wang et Nieh [W ANNOO] démontrent au cours de leur travaux que la présence de 
la phase B2 dans un alliage Ti-46,5Al-2Cr-2Nb-0,8Mo-0,2W-0,2Si aurait plutôt tendance à réduire la 
résistance au fluage du matériau testé entre 700 et 815°C, sous 35 à 414 MPa. Dans leurs travaux, Sun 
et coll. [SUNCKL01] soulignent que les éléments Fe, Cr, V et Nb contribuent à augmenter la résistance 
à la traction et au fluage d'alliages temaires Ti-48Al-xM (où x = 1 à 6%at. d'élément M, M = Fe, Cr, V 

ou Nb), grâce au renforcement associé à leur mise en solution solide dans la phase y. Cependant, la 
propottion de ces éléments d'addition en solution solide dans la phase y est considérablement réduite 
lorsqu'ils conduisent préférentiellement à la précipitation de la phase B2. Dans ce cas, la présence de la 
phase B2 contribue à une détérioration de la résistance au fluage et à la traction à température 
ambiante dans ces alliages. 

V. Objet de l'étude 

Nous avons pu mettre en évidence au cours des derniers paragraphes de cette revue 
bibliographique l'impottance de la microstructure, des ptincipaux éléments d'addition et des éléments 
interstitiels vis-à-vis des propriétés mécaniques des alliages de base TiAl. En outre, aborder ces 
différents points nous a petmis d'appréhender indirectement le caractère hétérogène du 
comportement mécanique attendu de cette catégorie d'alliages. Le comportement mécanique étant 
intrinsèquement conditionné par la microstructure et par la chimie de l'alliage considéré, il apparaît que 
l'hétérogénéité des propriétés mécaniques des principaux alliages reportés dans la littérature 
résulte fortement des dispet'Sions chimiques, et donc microstructurales, susceptibles de les 
caractériser. Ces dispersions dépendant à leur tour fortement des conditions d'élaboration imposées, 
une appréciation plus précise de l'origine des hétérogénéités mécaniques dans les alliages de base TiAl, 
et en particulier dans l'alliage d'étude Ti-48Al-2Cr-2Nb, passe par une étude approfondie des 
ségrégations chimiques issues de la solidification et des transformations à l'état solide se 
produisant lors de l'élaboration et des traitements post-éJaboration. 

Dans cette étude, nous nous proposons donc d'aborder en premier lieu la mise en place des 
ségrégations chimiques au cours de la solidification de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb. Nous 
tenterons notamment de cotréler les degrés de dispersion chimique déterminés lors des élaborations 
effectuées au laboratoire, aux hétérogénéités relevées dans des produits élaborés industriellement. En 
second lieu, nous nous attacherons à préciser les équilibres entre phases à haute température, 
propres à l'alliage d'étude, avant d'étudier qualitativement et quantitativement l'influence des 
conditions de traitement thermique sur la genèse de microstructures à l'état solide. Les 
mécanismes des principales transfotmations de phases intetvenant dans l'alliage d'étude ont pu être 
traités à plusieurs reprises dans la littérature. Aussi, pour ne pas être redondant, nous nous appuierons 
largement sur ces travaux pour déctire et interpréter nos résultats. Au cours du dentier chapitre, nous 
aborderons la possibilité de relier l'ensemble des résultats concemant le processus de solidification du 
matériau étudié, à ceux concemant les modifications subies par celui-ci à l'état solide, dans le but 
d'approcher une description complète des modifications structurales subies par l'alliage Ti-
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48Al-2Cr-2Nb, depuis son élaboration jusqu'aux traitements thermiques conduits en phase 
solide. 

Nous avons pu souligner le fait que la phase B2 est solWentrencontrée dans les alliages de 
base TiAl, enrichis notamment en Cr et Nb, comme dans le cas de l'alliage que nous nous 
proposons d'étudier. Les mécanismes de fotmation de cette troisième phase sont encore loin d'être 
élucidés, de même que son influence sur les proptiétés mécaniques d'un alliage patticulier est errore 
méconnue. Ceci témoigne de l'actuelle nécessité de caractériser ses conditions d'apparition dans 
l'alliage d'étude, ce que nous tenterons également de préciser au cours de ce manuscrit. L'influence de la 
phase B2 sur les propriétés mécaniques pourra faire, ultérieurement, l'objet d'une caractérisation plus 
spécifique, dans le cas d'une dispersion manifeste des propriétés mécaniques de l'alliage étudié, 
constatée par ailleurs. Rappelons que les propriétés mécaniques de l'alliage étudié sont caractérisées au 
cours de travaux menés parallèlement à notre étude, dans le cadre du programme de recherche présenté 
en introduction. Pour cette raison, ces propriétés ne feront pas l'objet de travaux détaillés dans ce 
manusoit. Seules quelques mesures de dureté effectuées dans le but d'obtenir une première 
appréciation qualitative de l'influence des différentes microstructures produites sur les propriétés 
mécaniques, seront présentées. 
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Chapi!Je JI: Matériaux et Ta:hniqAe; ExfRtinx:J?!ales 

Chapitre II :MATERIAUX ElTECHNIQUES 

EXPERIMENTALES 

1. Introduction 

Comme annoncé au cours de l'introduction, la nuance choisie pour mener nos investigations est 
la nuance Ti-48Al-2Cr-2Nb. Cette nuance con·espond aux spécifications ayant fait l'objet du brevet 
déposé par S-C. Huang pour GENERAL ELECTRIC en 1989 [HUA89]. Cette nuance a été choisie 
par nos pattenaires industriels pour deux raisons majeures. D'une patt, elle présente un très bon 
compromis en tenues de ductilité à température ambiante et de résistance mécanique et à 
l'oxydation à haute température. D'autre part, au moment du lancement du programme de recherche 
ayant fédéré notre étude, patmi les nombreuses nuances émergentes dans la littérature, celle-ci figurait 
patmi les plus étudiées et, de fait, parmi les plus avancées en termes de développement et les plus 
prometteuses en terme d'application dans le secteur aéronautique. 

Au cours de ce second chapitre, nous passons en revue dans un premier temps les différentes 
techniques expérimentales mises en œuvre pour mener à bien l'élaboration, les traitements 
thermiques et la caractérisation d'échantillons à base d'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb. Nous abordons 
également la procédure suivie lors de la mise en œuvre de calculs d'équilibres thermodynamiques 
effectués à l'aide du logiciel 1hemv-Oi/c© développé par· THERMO-CALC AB (Foundation of 
Computational Thermodynamics, Stockholm, Suède). Dans un second temps, nous présEntons les 
matériaux étudiés au cours de ce travail, notamment les nuances élaborées par fonderie et par 
métallurgie des poudres transmises par nos partenaires industriels, SNECMA MOTEURS et 
TURBOMECA. 
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Chapitre II : Matériaux et Te::hniqAŒ Ex[x3ritrm!ales 

II. Techniques expérhnentales 

11.1. Elaboration et traitemEnts thermiques 

D.l.l. Trempe en cmus de Solilification Dirigée (TSD) 

L'intérêt de réaliser des essais de Trempe en cours de Solidification Dirigée (TSD) sur l'alliage 
Ti-48Al-2Cr-2Nb réside dans l'obtention d'états bmts d'élaboration dont il est p::>ssible de caractériser 
les dispersions chimiques et stmcturales en cours de développement pendant le processus de 
solidification. Un de nos principaux objectifs est de p::>uvoir préciser le comportement des divers 
éléments d'alliage au cours de la solidification (coefficients de partage entre phases solide et 
liquide) afin d'en cemer l'influence sur la nature et sur la cinétique des transformations de phases à l'état 
solide et d'expliquer la formation de certains composés. Par ailleurs, la réalisation de ces essais doit 
également nous petmettre de préciser l'influence de certains paramètres opératoires sur la mise en 
place des structures lors de la solidification (gradient thetmique, vitesses de solidification et de 
refroidissement, surchauffe). 

II.l .l.l. Principe et protocole expérimental 

Dans son principe, la technique de TSD petmet d'étudier l'influence du gradient thermique 
et de la vitesse de solidification sur les microstructures de solidification et les ségrégations 
chimiques. Une des caractétistiques du système utilisé à cet effet est qu'il offre la p::>ssibilité de fixer le 
gradient et la vitesse de manière indépendante pendant l'essai. Le système utilise un four de type 
Bridgman, c'est à dire à gradient thetmique vettical. Comme le représente schématiquement la Figure 
II.l, après avoir porté localement l'échantillon à une température supérieure à sa température de fusion 
(métaux purs) ou de liquidus (alliages métalliques), celui-ci est déplacé, à vitesse constante, dans un 
gradient thetmique vettical. L'interface solide/liquide se déplace dans l'échantillon, assurant une 
solidification unidirectionnelle du matériau étudié. L'avantage du dispositif est qu'il offre à 
l'expérimentateur la p::>ssibilité d'interrompre le processus de solidification et de traitement à haute 
température par une trempe rapide à la fois des patties solidifiées et non solidifiées (zone pâteuse et 
bain liquide) de l'échantillon. 
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La représentation schématique du dispositif expérimental développé et utilisé au laboratoire est 
présentée sur la Figure II.2. Le dispositif compotte quatre éléments principaux: un élément chauffant, 
un p::>rte échantillon instrumenté, un système de translation et un dispositif de refroidissement. 
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Figure 11.2: Rep!&!ntatkns::hrm;d:iquedudif!œitifck Trr:mJEmcmrs deS:JlidffJCatirnDirig!é(TSD)uJilisiau LSG2M. 

L'élément chauffant est composé dun inducteur alimenté par un générateur hautes fréquences 
d'une puissance maximale de 25 kW et disposé autour d'un suscepteur en graphite assurant le 
chauffage de l'échantillon par rayonnement. Le suscepteur joue le rôle supplémentaire d'isolant vis-à-vis 
du champ électromagnétique généré par l'inducteur et petmet ainsi d'éviter le brassage du métal fondu 
(garantie dune croissance unidirectionnelle non petturbée). La régulation de la température du four est 
assurée par l'intetmédiaire dun thermocouple de typeS (Pt-lOo/oRh/ Pt) placé dans le suscepteur en 
graphite. Le contrôle de la puissance de chauffage est effectué manuellement en faisant varier la 
puissance du générateur alimentant l'inducteur. Lors des essais, le protocole suivi a permis d'assurer des 
vitesses de chauffage de l'ordre de 30°C/min. Le gradient thermique imposé au niveau du front de 
solidification pendant l'essai dépend de la surchauffe imposée au bain de métal liquide au niveau du 
point chaud de l'inducteur et également de la position de celui-ci par rappott au dispositif de 
refroidissement. Dans la configuration utilisée pour l'étude, l'ordre de grandeur du gradient thennique 
mesuré entre le point le plus chaud et la zone refroidie de l'installation est d'environ 40°C/ cm. 

Les échantillons utilisés lors d'essais de TSD (ban-eaux cylindriques de diamètre 5 mm et de 
longueur maximale 200 mm) sont rainurés à leur base sur une longueur de 80 mm environ Oargeur 
environ 2 mm). Dans le cas des essais réalisés sur l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, l'usinage de la rainure est 
effectué par électroérosion. Un thetmocouple de type B (Pt-30o/oRh/Pt-6o/oRh), destiné à la mesure de 
la température de l'échantillon pendant l'essai, est placé à l'intétieur d'une gaine fermée en alumine. 
L'ensemble est disposé dans la rainure de l'échantillon. La soudure chaude du thetmocouple est mise en 
contact avec l'extrémité de la gaine d'alumine, laquelle est également en contact avec le matériau étudié. 
L'échantillon ainsi instmmenté est positionné dans un tube en alumine pure à 99,99 o/o, bloqué par une 
cale en acier. Le tube en alumine fait office de creuset p::>Ur la pattie de l'échantillon portée à l'état 
liquide. 

Le tube en alumine, dune longueur de 800 mm environ, est raccordé à un vérin pneumatique, 
lui-même relié à un dispositif de translation, composé d'un moteur de précision et de deux galets. Ces 
derniers entraînent, par l'intermédiaire d'une tige de liaison, l'échantillon du point chaud de l'inducteur 
vers le dispositif de refroidissement. Les deux galets peuvent être changés aftn de ftxer des vitesses 
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d'extraction différentes et donc de faire varier la vitesse de solidification (vitesse de déplacement des 
isothetmes hotizontales le long de l'échantillon). En pratique, la gamme de vitesses d'extraction 
potWant être imposées est comprise entre 1 et 400 /-lm/S. Avant le début de l'extraction, 
l'échantillon est maintenu à sa température maximale de surchauffe durant 5 à 10 minutes, afin de 
stabiliser globalement la thermique du dispositif. 

Le vérin pnemnatique est actionné au moment de la trempe, après une longueur d'extraction 
souhaitée, et assure le passage instantané de la zone de l'échantillon en cours de solidification, 
directement dans la zone refroidie du système. Le dispositif de refroidissement schématisé également 
sur la Figure II.l, fonctionne en permanence pendant l'essai et petmet de fixer les conditions 
thetmiques du système pendant le processus de solidification dirigée (gradient thetmique imposé). Le 
dispositif consiste en une boîte à eau munie de buses d'aspersion, lesquelles permettent de refroidir par 
eau le tube en alumine circulant au centre du dispositif. Au cours de la trempe, la vitesse de 
refiuid.issement de l'échantillon imposée par les jets deau est supérieure à 100°C/s. Le dispositif de 
chauffage et le potte échantillon sont isolés du système de refroidissement grâce à tme enceinte dans 
laquelle un balayage de gaz neutre est effectué après purge, pour protéger l'échantillon lorsqu'il est 
porté à haute température et à l'état liquide. Dans le cas présent, les ébboratiom ont été effectuées 
sous balayage d'argon 

II.l.l. 2. Exploitation des enregistrEirmts thetmiques 

La température de l'échantillon mesurée par le thetmocouple de type B est enregistrée sur 
disquette et sur papier au moyen d'un enregistreur graphique multivoies, ce qui petmet de suivre 
l'établissement du thetmogramme T = j(t) pendant l'essai. La Figure II.3 présente l'exemple d'un 
thetmogramme obtenu lors d'un essai de TSD, que l'on peut convettir, connaissant la vitesse 
d'extraction, en courbe représentant la température mesurée au niveau de la soudure chaude du 
thetmocouple échantillon en fonction de la distance d p1rcoumepar l'échantillon lors de son extraction. 
Sur la courbe de refroidissement représentée sur la Figure II.3, la singularité pouvant être obsetvée aux 
environs de 1440°C pourrait correspondre à la fm de la solidification comme nous le verrons au cours 
du prochain chapitre. 
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Sur une coupe longitudinale d'un ban·eau solidifié unidirectionnellement et trempé, le front de 
solidification et les différentes zones de l'échantillon sont repérés par rapport à la position du 
thermocouple échantillon, par la distance d. A pattir du thetmogramme T = j(d), il est possible de 
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détetminer la température du front de solidification. Le gradient thetmique intetvenant dans les 
applications numériques s'appliquant à ce type de conditions de solidification est le gradient dans le 
liquide au niveau de l'extrémité de la zone pâteuse (pointes de dendlites). Ce gradient correspond à la 
pente locale de la courbe T = j(d), à la distance d conespondant au front. Grâce à cette instrumentation, 
l'histoire thetmique des échantillons élaborés est connue dans sa quasi-totalité. Les paramètres auxquels 
nous pouvons avoir accès sont : 

la vitesse d'extraction, v, assimilée à la vitesse d'avancée des isothetmes donc à la vitesse 
d'avancée de la zone pâteuse; 
la longueur d'échantillon extraite pendant l'essai, Le>.:t. ; 

la vitesse moyenne de chauffage, (dT!dt)Jxatf.; 
la température maximale atteinte pendant la fusion, T.uc« ; 
la durée du palier passé par l'échantillon à T,"'lX' tflllier; 

la vitesse moyenne de refroidissement pendant l'extraction, (dT/dt),rf; 
le gradient thetmique moyen GT détetminé par la relation GT=(dT!dtJ,/v ; 
le gradient thermique G L mesuré au niveau du front de solidification ; 
la température mesurée par le thetmocouple juste avant la trempe, ~m,re ; 
la vitesse de refroidissement enregistrée pendant la trempe, (dT!dt)1,111r:e· 

11.1.2. Traitements thermiques 

Au cours de cette étude, différents traitements thetmiques ont été conduits à haute température 
sur des échantillons massifs, dans le but de caractériser les équilibres et les transfmmations de phases à 
l'état solide ainsi que l'influence des paramètres de traitement sur la fmmation des microstructures. 
Nous distinguons ici les traitements ayant nécessité la mise en œuvre d'une technique de suivi des 
transfmmations, de ceux pour lesquels cela n'a pas été nécessaire. 

II.1.2.1. Traitements sans suivi des transfmmations de phases 

Une campagne de traitements thetmiques consistant en des maintiens isothermes à 
différentes températures et de différentes durées, suivis de refu>idissements rapides par trempe 
à l'eau, nous a petmis d'évaluer les fractions de phases d'équilibre dans une gamme de températures 
comprises entre 1000 et 1400°C et également d'appréhender les mécanismes et les cinétiques de 
transformation mis en jeu à ces températures. Pour les maintiens longs aux températures n'excédant pas 
1200°C, les traitements ont été réalisés dans un four de trempe holizontal pouvant travailler sous un 
vide de l'ordre de 10-2 Pa. Dans ce cas, les échantillons ont été emballés dans un feuillet de tantale d'une 
épaisseur de 25 pm et une vitesse de chauffage d'environ 25°C/min a été utilisée. Pour les maintiens de 
coUite durée et tous ceux réalisés à des températures supérieures à 1200°C, les traitements ont été 
réalisés dans un four vertical prévu pour les hautes températures mais ne petmettant pas de travailler 
sous vide secondaire. Afin d'éviter une oxydation excessive de l'alliage, les échantillons emballés dans 
du tantale ont été traités à l'intélieur d'ampoules en qua1tz scellées sous un vide de l'ordre de 5.10-2 Pa 
L'emballage des échantillons dans un feuillard de tantale a ici pour rôle majeur d'éviter le contact de 
l'alliage potté à haute température avec le quartz des ampoules. Les échantillons ont été portés jusqu'à la 
température de maintien à raison d'une vitesse de l'ordre de 5°C/min. Une vitesse de chauffage lente 

a été retenue dans tous les cas afin d'éviter lors du chauffage la formation de la phase a sous forme de 
lamelles, comme cela a été relaté, entre autres, par Ott et Pollock [OTTP98, OTTP99] au sujet des 
modifications microstructurales subies par l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb lors de traitements thetmiques 

dans le domaine (a+y) mettant en œuvre des montées en température rapides. Au cours des 
traitements, la température des échantillons a pu être suivie à l'aide de ù1e1mocouples placés à proximité 
de l'échantillon ou de l'ampoule de traitement. Les refroidissements rapides ont été assurés par une 
trempe à l'eau à 20°C. De telles conditions de refroidissement sont supposées garantir le "gel" de la 
microstructure, donc la présetvation des fractions volumiques et de la composition chimique des 
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phases présentes à la température de maintien isothenne. TI est à noter que, au cours de cette 
trempe, la phase a désordonnée de haute température est supposée se transformer intégralement en 
phase CXz ordonnée (proportion de phase conservée). 

II.l.2.2. Traitements avec suivi destransfotmations de phases 

Une seconde campagne de traitements thetmiques a été réalisée afm d'étudier l'influence des 
conditions de traitement thermique (température et durée du maintien isothetme, vitesse de 
refroidissement) sur les microstructures formées. Le caractère original de cette campagne réside dans 
le suivi dilatométrique qui a été mis en œuvre dans le but d'analyser plus précisément les 
transfotmations de phases subies par le matériau lors de chaque traitement. Ces traitements ont été 
conduits sur des dilatomètres horizontaux, de marques NETZCH (DIL402C) et ADAMEL (DI24), 
dont la configuration est sensiblement identique. La Figure 11.4 présente une vue schématique de la 
cellule de traitement et de mesure de l'expansion linéaire des éprouvettes. 

Thermocouple type S 

• t 

Tube support échantillon 

Enceinte étanche 

Figure II.4: Repl&!ntatmfl::himtiquedudisp::sitifck traittmenttœlrniqAeaœ:;suividilatanitrique(adluleckm:.swed:s 
dilatarètn:?s NETZSCH DIL402Cet ADAMEL D/24). 

Les dilatomètres en question utilisent des fours à résistances. Les pièces constituant le support 
échantillon, la butée et la tige poussoir sont en alumine. Le thetmocouple utilisé pour mesurer la 
température de l'échantillon et piloter la régulation du four est placé au plus près de la surface des 
échantillons, de manière à minimiser l'imprécision sur la mesure de la température. Rappelons que le 
contact direct entre un thermocouple à base de Pt et un échantillon d'alliage de base TW est 
strictement prohibé pour l'exploration de températures supérieures à l100°C en raison de la fotmation 
d'un eutectique essentiellement à base de Pt et d'Al. La f01mation de cet eutectique rend donc 
particulièrement délicate la mesure de la température des échantillons dans la gamme nous intéressant 
pour notre étude. Dans le cas des traitements effectués sur le dilatomètre NETZSCH, le signal du 
thetmocouple placé à proximité des échantillons est utilisé pour évaluer la température des éprouvettes. 
L'erreur sur la température mesurée ici sans contact direct et due aux gradients thetmiques locaux à 
l'intérieur de l'enceinte de traitement, a été étalonnée par rappott à des mesures effectuées dans un 
dispositif d'analyse thetmique différentielle. A pattir de cet étalonnage, l'ensemble des mesures de 
température effectuées sur cet appareil a été conigé d'une valeur prenant en compte la différence entre 
la valeur du transus a mesurée par ATD et celle mesurée sur le dilatomètre NETZSCH, dans des 
conditions de chauffage identiques. Dans le cas des traitements effectués sur le dilatomètre ADAMEL, 
un thetmocouple de type S supplémentaire a pu être utilisé pour instrumenter directemmt les 
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éprouvettes. De manière analogue aux traitements effectués par Ramanath et Vasudevan [RAMV93], ce 
thermocouple est soudé par point sur une pastille de tantale d'une épaisseur de 25 pm, préalablement 
soudée par point sur la surface des échantillons. De cette manière, l'erreur commise sur la mesure de la 
température de l'échantillon est pratiquement négligeable. De plus, l'accord entre les valeurs de transus 
a mesurées suite aux essais conduits sur les deux dilatomètres, a pennis de vérifier la justesse de la 
conection appliquée sur la température mesurée lors des traitements effectués sur le dilatomètre 
NETZSCH. 

Avant essai et avant tout préchauffage, l'enceinte de traitement est mise sous vide ptimaire 
pendant 5 à lü min, puis placée sous balayage d'argon, afm d'éliminer au mieux les traces d'oxygène 
dans l'environnement des échantillons pendant la durée des traitements thenniques. Le logiciel 
petmettant d'enregistrer les variations de longueur de l'échantillon avec la température au cours des 
traitements petmet de coniger les mesures par rappott au matériau constituant le support échantillon. 
La réalisation préalable d'un essai d'étalonnage, dans les conditions exactes du traitement envisagé, sur 
une éprouvette d'alumine, petmet ensuite de s'affranchir complètement de la dilatation du suppott 
échantillon qui se superpose à celle de l'échantillon pendant le traitement. 

II.2. Techniques de caractérisation 

II. 2.1. Analyses thermique et cDimétrique différentielles 

Des analyses thenniques et calorimétriques différentielles (A TD et A CD) ont été réalisées sur 
des appareillages de marque SETARAM (ATD SETSYS 1600 et DSC 111), afin de détetminer les 
températures caractéristiques des transfmmations pouvant être subies par les matériaux étudiés, sous 
diverses conditions de chauffage et de refroidissement. Rappelons que la principale différence entre ces 
deux techniques, dont le ptincipe de mesure est similaire pour les appareils SETARAM, réside dans le 
fait que, dans le cas de l'ATD, l'enthalpie de la transfmmation subie par l'échantillon est quantifiée par 
l'écatt de température mesuré entre celui-ci et le matériau de référence, alors que dans le cas de l'ACD, 
l'enthalpie de transformation est traduite par la différence de puissance de chauffage ou de régulation 
thetmique à appotter à la cellule contenant l'échantillon pour équilibrer sa température avec celle de la 
cellule contenant le matériau de référence. Dans tous les cas, les traitements à haute température des 
lots de matière étudiés ont été réalisés sous balayage d'argon, afm de limiter l'oxydation des matériaux. 
L'alumine pure à 99,99% a été utilisée comme matériau de référence dans les deux configurations ATD 
et ACD. Les creusets utilisés sont également à base d'alumine pure à 99,99 %. Lors de chaque essai, une 
masse minimale d'alliage de l'ordre de 200 mg a été analysée afm de garantir l'obtention d'un signal 
d'amplitude suffisante pour l'exploitation. 

Le dépouillement des thermogrammes obtenus à la suite des essais d'ATD et d'ACD a été 
effectué en s'inspirant des méthodes décrites dans la littérature par différents auteurs [ROLB72, 
BR088, HAI95]. Il est impottant de souligner le caractère délicat de l'intetprétation des 
thermogrammes, compte tenu des procédures souvent contradictoires relevées dans la littérature pour 
détetminer les points particuliers d'un pic exothennique ou endothetmique. En considérant que la 
chaleur dégagée ou absorbée par unité de temps - ou de température, compte tenu de la cinétique de 
chauffage ou de refroidissement qui est pratiquement constante - çar la transfmmation est 
propottionnelle à l'avancement de celle-ci, il découle que l'intetvalle de température bomant le pic 
exothennique ou endothetmique étudié coïncide avec l'intervalle de transfotmation. Comme illustré sur 
la Figure ILS, les températures de début et de fm de transfonnation cotTespondent donc aux points de 
décrochement et de raccordement entre la courbe enregistrée pendant l'essai et une ligne de base, 
obtenue théoriquement en l'absence de toute transfotmation. Cette ligne de base est définie 
arbitrairement et est volontairement cutviligne, afin de tenir compte de manière réaliste de la variation 
de chaleur spécifique du matériau lors de la transformation. Suivant cette méthode d'exploitation des 
pics exothetmiques et endothetmiques obtenus sur un thetmogramme ATD ou ACD, nous pouvons 
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également considérer que le sommet du pic en question correspond à la température pour laquelle la 
cinétique de transformation est maximale. En suivant cette méthode d'exploitation des 
thetmogrammes, nous admettons que l'inettie thermique et la constante de temps de la cellule de 
mesure sont négligeables par rapport à la cinétique des transformations étudiées. Par ailleurs, il est bon 
de remarquer que le meilleur accord entre résultat obtenu par dilatométtie et par analyse thetmique a 
été obtenu de cette manière. 
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Figure II. 5' : Reptémtaiim s:;h:Jn:;aique du sif{d (pic) mJrgistrép:;tr A TD lors d uœ tmmfonrr.:~ticn à cara::tbe exotl.xmnique. 

11.2.2. Analyses structurales 

Nous détaillons ici les procédures expétimentales suivies lors des examens métallographiques 
réalisés en microscopies optique (MO) et électronique à balayage (MEB), ainsi que lors des analyses par 
diffraction des rayons X (DRX) et diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD). En premier lieu, 
nous rappelons les principales méthodes de préparation des échantillons destinés aux diverses 
techniques. La méthode suivie lors de la quantification des paramètres microstmcturaux par analyse 
d'images est également explicitée. 

11.2.2.1. Préparations métallographi::pes 

Les éprouvettes destinées aux examens métallographiques et aux analyses ctistallographiques et 
chimiques ont été extraites des échantillons bmts d'élaboration ou traités thermiquement par découpe à 
la micro-tronçonneuse. Les surfaces destinées aux analyses ont été préparées par polissage mécanique 
sur papier abrasif SiC jusqu'à la granulométrie 4000 (taille de grain: 5 pm). Les analyses par diffraction 
des rayons X ne nécessitant pas de surfaces polies avec précision, les échantillons examinés ont été 
polis sur papier abrasif jusqu'à la granulométrie 1200, de manière à bénéficier d'une surface 
suffisamment plane et nettoyée au mieux de toute couche d'oxyde susceptible de fausser les analyses. 
Dans le cas des éprouvettes destinées aux observations au microscope électronique à balayage et aux 
analyses chimiques, le polissage de finition de la surface des échantillons a été réalisé sur feutre à l'aide 
de la suspension OP-5 de STRUERS (silice colloïdale, taille de grain : 0,25 pm). 

Dans le cas des éprouvettes destinées à l'examen au microscope optique sous lumière polatisée 
et aux analyses EBSD, le polissage de finition a été effectué par voie électrolytique. Cette préparation 
petmet d'obtenir des surfaces non écrouies, dont il est possible d'examiner le contraste 
ctistallographique associé aux différentes phases du matériau sous lumière polatisée au microscope 
optique. En outre, pour les analyses EBSD, cette méthode de préparation garantit l'obtention de 
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diagrammes de Kikuchi de bonne qualité et dont l1indexation est largement facilitée. L'électrolyte 
utilisé est constitué, en proportions volumiques, de 60 % de méthanol, 35% de 2-butoxyéthanol 
(éther monobutylique de l'éthylèneglycol) et de 5 % d'acide perchlorique (pureté : 60 %). Les 
éprouvettes constituant l'anode de la cellule électrolytique utilisée au laboratoire, ont été polies à uœ 
température d'environ -50°C, sous une tension de 25 V (intensité mesurée de l1ordre de 80 à 120 mA 
suivant la taille de l'éprouvette) pendant 5 à 10 minutes. Le maintien de l'électrolyte à la température 
indiquée ci-dessus est assuré par des additions d'azote liquide. La cellule électrolytique repose également 
dans un bain réfrigérant à base de méthanol et d1éthanol (proportions 1: 1), maintenu à basse 
température grâce à des additions d1azote liquide. 

Des observations à faible grossissement réalisées au microscope optique ont nécessité le recours 
à une attaque chimique des surfaces polies, afin de révéler les microstructures. Dans ce cas, le réactif 
d'attaque utilisé est constitué, en propo1tions voluiniques, de 67 % d 1eau distillée, 23 % de 
peroxyde d 1hydrogène H20 2 , 7% d 1acide fluorltydrique HF (pureté : 40 %) et 3 %d'acide 
nitrique HN03 (pureté : 53 %). Cette solution constitue une f01me modifiée du réactif de Kroll 
[MURRGC97]. Le recours à ce réactif d'attaque chimique est préconisé pour l'obse1vation 
d1échantillons possédant une structure majoritairement lamellaire. Il agit de so1te que la phase y est 
attaquée plus rapidement que la phase CXz dans les échantillons biphasés. Toutefois, il est important de 
signaler que 11attaque de la phase y se manifeste sous la fo1me de micro-veinules, dont l1olientation 
semble en rappo1t avec la structure ciistallographique des grains ou des lamelles y attaqués. Comme 
illustré sur la Figure II.6, lorsque l'attaque chimique n1est pas homogène, des grains monophasés y 
attaqués par le réactif de Kroll peuvent facilement être confondus avec des grains lamellaires, ce qui 
peut conduire à des inte1prétations erronées. 

Figure IL6: Miclrg~ MEE d'uné:Jxlntülmd'allicfpck 1:n'E TiAl àstrur::lu1eptr5CJ.UerrDUf}xi.9:É y(q)attaqAéauréx:tff 
ckKrollrrailf1é(~d'élB:::trcn593:D'Kbin:s)et(b)jXJlietrzmaltaqAédJirrziqnrmt(~d'é!B::tro1sré~). 

II.2.2.2. Microscopies optique et élfftronique 

L1examen métallographique des échantillons en MO a été effectué sur un microscope 
REICHERT-JUNG POLYVAR MET muni dune a<XJUisition numérique. Les obse1vations ont été 
réalisées, suivant la nature de la préparation, sous lumière normale sur des surfaces d1échantillons 
attaquées chimiquement ou sous lumière polarisée sur des surfaces non attaquées chimiquement et 
polies électrolytiquement. 

L'examen métallographique des échantillons en MEB a été réalisé sur un microscope PHILIPS 
FEG XL30S muni dun canon à effet de champ. Pour la plupart, les observations ont été effectuées sur 
des surfaces d1échantillons polies et non attaquées chimiquement, en imagelie d1électrons rétrodiffusés 
(BSE), sous des tensions de 15 à 25 kV, avec une taille de spot de l'ordre de 8-16 nm (spot 3 ou 4) et 
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avec une distance de travail de l'ordre de 5 mm. Les micrographies ont été saisies sous fotme 
numérique. 

II.2.2.3. Analyses cristallographique; :DRX et EBSD 

Plusieurs échantillons ont été caractérisés par diffraction des rayons X (DRX) dans le but, d'une 
patt, de confitmer la nature et la quantité des phases principales, a 2 et y, et d'autre part, d'identifier des 
phases ou des composés minoritaires éventuels. Les analyses DRX ont été réalisées en mode 8/28 sur 
un diffractomètre SIEMENS KRISTALLOFLEX 760 muni d'un goniomètre DSOO, d'un 
monochromateur avant pour sélectionner la longueur d'onde de travail Ka1 d'une anticathode à base de 
Co (Â(Ka1) = 0,178897 nm), d'un collimateur avant avec fentes de 1°, d'un potte-échantillon trois 
points vertical et d'un détecteur à localisation linéait·e. Les analyses ont été effectuées avec une tension 
de 37 kV et un courant de 20 mA, soit une puissance de travail de 740 W (environ 60% de la puissance 
maximale suppottée par l'anticathode). Signalons que, dans notre cas, une attention patticulière a été 
accordée à la fluorescence de Ti. Celle-ci peut en effet gêner fottement l'obtention d'un rappott 
signal/bruit satisfaisant et contraint l'expérimentateur à un réglage fm des paramètres relatifs au bruit de 
fond avant toute analyse. 

Les analyses EBSD effectuées au cours de cette étude ont été réalisées sur un MEB FEG 
PHILIPS XL30S, muni d'une caméra MTI, d'un détecteur SUTW et du dispositif MSC2200 développé 
par la société TSL. Au cours des analyses, l'indexation des diagrammes de Kikuchi a été effectuée à 
pattir des données connues pour les phases principales~ et y (cf. Chapitre I :II.1.2). Les analyses ont 
été réalisées sous une tension de 30 kV et avec une taille de spot de 64 nm (spot 6). Le pas d'analyse 
utilisé lors de la réalisation de cattographies d'otientation varie de 0.05 pm pour les analyses les plus 
rapides et nécessitant une résolution élevée sur des zones de faibles dimensions, à 1.5 pm pour les 
cartographies de plus grandes dimensions. 

II.2.2.4. Microscopie quantitative etclétetmination des paramètres microstructuraux 

A partir des micrographies obtenues au MEB en imagetie d'électrons rétrodiffusés, grâce au 
contraste chimique existant entre les différentes phases présentes dans les matériaux étudiés, nous 
avons pu quantifier plusieurs paramètres caractétistiques des microstructures observées. Le traitement 
et l'intetprétation des séries de micrographies MEB-BSE ont été effectués à l'aide du logiciel Aphelion© 
développé par ADCIS et AMERINEX APPLIED IMAGING. Ce logiciel intègre des fonctions de 
motphologie mathématique et de traitement automatique qui nous ont permis de développer des 
"macrocommandes" spécifiques, d'une part, pour la quantification de la fraction surfacique des 
différentes phases, égale à la fraction volumique des différents composés et, d'autre part, pour la 
détetmination de l'épaissem moyenne des lamelles~, notée Lm(~), et de l'espacement interlamellaire 
moyen, noté IS(Œ), caractétisant la structure lamellaire. Ces notations reprennent celles proposées par 
Perdtix au cours de ses travaux, auxquels nous pourrons faire référence par la suite [PEROO]. De 
manière à pouvoir suivre une démarche statistique significative, les valeurs moyennes des différents 
paramètres rapportés dans ce manusctit correspondent à des quantifications réalisées sur des séties de 
30 à 50 micrographies, obtenues à des grandissements gamntissant pour chaque image une 
quantification sur un nombre minimal d'une vingtaine de lamelles. 

En ce qui conceme les échantillons possédant une microstructure lamellait·e, sur chacune des 
coupes cotTespondant aux micrographies analysées, les valeurs de Lm(aJ Et IS(aJ pcuvant être 
détetminées de manière directe correspondent à des valeurs apparentes. Pour tenit· compte de 
1 'inclinaison des lamelles CLz. et y par rapport au p1an d'observation, et ainsi estimer la valeur 
exacte des paran1ètres Lm(a2) et IS(a2), il nous a fallu coniger les valeurs apparentes obtenues 
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après quantification, de la valeur du sinus de l'angle formé entre la normale au plan 
d'obsetvation et la normale au plan des lamelles, noté <p sur la Figme II. 7. 

Surface observée 

Il .. 

(abc) : 

(uvw): 

c 

repère attaché à la surface 
observée. 

1 : Lm(a2) - valeur apparente 

valeur estimée 

2 : IS(a 2)- valeur apparente 

valeur estimée 

2 

repère attaché au plan d'habitat 
des lamelles. 

Figure II. 7: Rept&!ntatiœt s::I:Hmtique ck la stJUCIUJe lamilai1e, illustrant la c:fur:od:E suivie p:;urditenniœr les mians vmies 
c:i:E ~ Lrr( ai) et IS( aiJ. 

Dans les alliages de base TiAl, nous savons que le plan d'accotement des lamelles <X:2 et y 
correspond au plan (0001) de la phase hexagonale, lequel est, d'après la littérature, Wlique dans 
W1 même grain lamellaire. Par conséquent, pour obtenir la valeur de l'angle <p, il a été nécessaire de 
déterminer, préalablement à chaque série de micrographies effectuées sur un grain lamellaire, 
l'orientation des lamelles [0_. Comme l'a démontré Perdrix [PEROO], dans le cas d'échantillons 

lamellaires possédant une taille de grains supérieure au millimètre, la détermination de l'angle <p prut 
être obtenue par la méthode de Laue. Cette technique n'est plus applicable à l'étude d'échantillons dont 
la taille de grains est inférieme au millimètre comme cela est le cas pour nos échantillons et pour 
l'alliage étudié. La valeur de l'angle <pa donc été détenninée à partir de cartographies EBSD réalisées 
avec une résolution élevée sur chacun des grains lamellaires analysés (pas d'analyse inférieur à 0,1 pm). 
Notons que ce niveau de résolution n'a pu être autorisé que par les perfonnances du MEB FEG 
PHILIPS XL30S sur lequel le dispositif EBSD utilisé est installé. A notre connaissance, cette procédure 
d'analyse constitue une démarche originale. 

Les valeurs estimées des paramètres Lm(f0_) et IS(a) ont donc été détenninées à partir dES 
relations suivantes : 

Lm(Uz)esrionée = sin<p . Lm(f0_)"P1:.uente et IS(f0_)e;timée = sin<p . IS(C0_ywu-enr 

Les incettitudes sur les valeurs ainsi estimées, ~Lm(f0_Y&imée et MS(f0.YSilnœ, peuvent être 
évaluées à l'aide des fotmules suivantes : 

~Lm(a f stionée = Lm(a f stimée. rn <X 2 + __p___ 
[ 

~L ( )apparente ~ ] 

2 2 Lm(a2 yrrarente tan<p 

~IS(a2 )estimée = IS(a2 )estimée.[ ~IS(a 2 yrrarent + ~<p ] 
IS(a2 yrrarent tan<p 

où ~Lm(a2 yrrarent\ ~IS(a2 yrrarent et ~<p sont les précisions obtenues sur les valeurs de Lm(f0_)"I+Urenre, 

IS(Uz)"Pparenr (de l'ordre de 10% de la valeur mesurée) et <p (de l'ordre de 0,5°) suite aux quantifications 
par analyse d'images et suite aux analyses EBSD. 
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De manière à effectuer nos analyses avec une statistique suffisamment représentative, pour 
chaque échantillon - soit chaque condition de traitement thetmique - 5 graiœ lamellaires 
différents (colonies lamellaires dotientation différente) ont été analysés. Pour chacun des grains 
lamellaires analysés, une dizaine d'images MEB-BSE ont été réalisées, sur des plages contenant au 
mlnimum une vingtaine de lamelles ~· Ainsi, pour chaque échantillon, la statistique de comptage des 
paramètres caractétistiques de la structure lamellaire a porté au mlnimum sur environ un millier de 
lamelles ~ différentes. L'intérêt majeur de cette statistique de comptage a été de nous petmettre 
d'apprécier la dispersion des paramètres caractétisant la structure lamellaire à l'intétieur dun même 
grain ainsi qu'entre plusieurs grains d'un même échantillon. De plus, grâce à un algotithme d'analyse des 
images MEB-BSE (macrocommande développée spécialement pour l'application Aphelion®), il a été 
possible d'apprécier la distribution en nombre de ces paramètres à l'intérieur de chaque grain 
lamellaire. Cette approche nous a donc pennis d'étudier la variabilité des paramètres 
microstructuraux caractérisant la structure lamellaire à différentes échelles d'obsetvation. 

II.2.3. Analyses chimiques 

La microsonde électronique de Castaing est la principale technique d'analyse de 
composition chimique mise en auvre au cours de cette étude. Les analyses chimiques qumtitatives ont 
été effectuées à l'aide d'une microsonde CAMECA SXSO et ont petmis de détetminer les 
concentrations en Ti, Al, Cr, Nb et 0 dans les différents échantillons analysés. Cette technique a été 
utilisée essentiellement pour réaliser des analyses multipoints en mode automatique. 

Dans son ptincipe, l'analyse se fonde sur l'exploitation de l'émission X caractéristique émise par 
un volume d'échantillon de l'ordre de 1 pm3

, soumis au bombardement d'un faisceau électronique 
similaire à celui d'un microscope électronique. L'émission X caractétistique est recueillie par des 
spectromètres à dispersion de longueur d'onde (WDS). En pratique, la microanalyse X quantitative 
consiste à détetminer à pattir des intensités X mesurées avec les mêmes conditions opératoires dans 
l'échantillon et dans un étalon standard, les concentrations massiques des différents éléments présents 
dans l'échantillon. La procédure petmettant de déterminer les concentrations massiques met en auvre 
des calculs petmettant de coniger les effets de matrice, tels que ceux de numéro atomique (Z), 
d'absotption (A) et de fluorescence (F). Le logiciel de correction utilisé pour la microsonde CAMECA 
SXSO est basé sur le modèle de Pouchou et Pichoir [POUP84], qui intègre à la méthode ZAF 
conventionnelle la prise en compte de la fonction de distribution de l'émission X en profondeur, <j>(p,z). 

Le choix des conditions opératoires, notamment en tennes de tension d'accélération et de 
courant de faisceau, est primordial pour la validité des résultats et a fait l'objet de plusieurs campagnes 
visant à atteindre des conditions expétimentales adéquates pour l'analyse de nos échantillons. Il est 
impottant de noter que sans cette démarche préalable d'optimisation des conditions d'analyse, des 
etreurs systématiques peuvent être obtenues lors du dosage des éléments majeurs, conduisant à des 
estimations erronées du rappott Til Al. La mesure du bruit de fond est une opération fondamentale, 
puisqu'elle conditionne directement la précision de l'analyse des éléments en faible concentration dans 
l'échantillon (0 notamment). Au cours de nos analyses, afm d'améliorer la précision sur le dosage de 0, 
nous avons également eu recours à un programme pennettant de s'affranchir de l'interférence possible 
entre les raies caractéristiques Ka de 0 et L~3 de Ti ("Overlapping"). Afm d'optimiser les conditions 
d'analyses conduites à l'aide de la microsonde de Castaing et de vérifier la justesse des dosages effectués, 
les résultats obtenus sur plusieurs lots d'alliage ont été comparés à ceux issus de mesures réalisées sur 
les mêmes lots par spectrométtie démission plasma (ICP, cf. paragraphe III.2.2). 

Les conditions d'analyse adoptées fmalement lors de notre étude sont rassemblées dans le 
Tableau II.l. 
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Raie 
Energie 

Cristal 
Tension Courant 

Temps de 
Sinus pic 

Sinus bruit 
excitée analyseur comptage de fond 

(keV) (kV) (nA) (s) (.1 o-5
) (.1 o-5

) 

Ti Ka 4,508 LIF 15 250 20 68255 69255 

Al Ka 1,559 TAP 15 40 10 32465 29665 

Cr Ka 5,411 LIF 15 250 25 56855 57855 

Nb Ka 2,372 PET 15 250 50 65455 65955 

0 Ka 0,531 PC1 15 250 15 38350 39250 

Tableau ILl : Cmditims cpirabires utilisfes !oJs dEs ana!Jœ; chimiquf5 quantitatiu:s q[Er.tuti:s parrnt.:tarn:ké~ck 
Castairg. 

De manière plus ponctuelle, des analyses chimiques quantitatives par spectrométrie à 
dispersion d'énergie (EDS) ont été effectuées à l'aide du dispositif PHOENIX développé par la 
société EDAX, installé sur le MEB FEG PHILIPS présenté précédemment. Contrairement à la 
procédure suivie lors de la mise en œuvre de la microsonde électronique de Castaing, les analyses EDS 
ont été effectuées sans correction par rapport à des étalons standards. Lors des analyses, les corrections 
ont été effectuées par rappott aux étalonnages foun1is par le constructeur. Lors de l'exploitation des 
analyses, les résultats obtenus sur des échantillons témoins d'alliage TiAl ont été calibrés par rappott 
aux mesures effectuées par microsonde de Castaing. Compte tenu de l'incertitude impmtante 
concernant l'analyse des éléments légers parEDS, seuls les éléments d'alliages Ti, Al, Cr et Nb ont été 
dosés. Cette technique a été utilisée pour effectuer des analyses ponctuelles, des analyses multipoints en 
mode automatique ainsi que quelques cattograprues chimiques de régions d'intérêt, équivalentes à de 
l'imagetie X. Les conditions d'analyses utilisées sont une tension d'accélération de l'ordre de 20 kV, une 
taille de spot de 8-16 nm (spot 3-4) et une distance de travail de 5 mm. 

Enfin, les analyses quantitatives WDS et EDS nécessitant, du fait des calculs de correction nus 
en œuvre, le recours à une préparation soignée des échantillons, les échantillons analysés ont été polis 
mécaniquement jusqu'à la finition correspondant au polissage à l'aide de la solution OP-5, ce manière à 
garantir un état de surface le plus propre et le plus plan possible. 

11.2.4. Mesures de dureté 

Bien que la caractérisation mécanique du matériau étudié ne fasse pas pattie de nos objectifs 
d'étude, des mesures de dureté ont tout de même été effectuées au cours de ce travail, notamment sur 
les échantillons ayant subi différents traitements thermiques. Ces mesures ont été effectuées afm 
d'apprécier, de manière rapide et plus qualitative que quantitative, l'influence des conditions de 
traitement sur la tenue mécanique globale du matériau. Comme Perdrix a pu le souligner dans sa thèse 
[PEROO], la dureté constitue une caractéristique appréciable de la résistance à la défonnation et les 
mesures effectuées restent suffisamment sensibles pour apprécier de faibles modifications 
n1icrostructurales. Au cours de ses travaux, Perdtix a en effet montré que la dureté est fortement 
conditionnée par la quantité de phase Uz présente dans le matériau. Afin de pouvoir nous référer à ses 
travaux, le type d'essai retenu pour caractériser la dureté de notre matériau d'étude, est l'essai Vickers 
HV0 1, qui consiste à imprimer dans l'éprouvette un indenteur pyramidal, sous une charge de 100 
gradunes pendant 30 secondes. Les mesures de dureté présentées dans ce manuscrit ont été obtenues à 
l'aide d'un duromètre TESTWELL DIATESTOR 2Rc. 

II.3. Prévision des équilibres entre phases :l'outil Thermo-Calc© 

Au cours de nos travaux, nous avons effectué plusieurs previsions d'équilibres entre phases 
à l'aide du logiciel de calculs thermodynamiques Thermo-Calc©. Le ptincipe de calcul 
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thermodynamique propre à Thetmo-Calc© est basé sur la représentation et la modélisation de la 
fonction d'énergie libre de chacune des phases identifiées pour un système chimique qœ l'on 
souhaite étudier, par une fonction polynomiale d'allure réaliste. Les paramètres de cette fonction 
sont optimisés par une procédure spécifique (module PARROT) à partir de données expétimentales 
disponibles dans la littérature. L'ensemble de ces infotmations est compilé dans une banque de données 
utilisée spécifiquement pour les calculs de prévision d'équilibres entre phases. Pour une composition 
chimique et des conditions de température et de pression données, le code de calcul recherche 
automatiquement la combinaison de phases permettant de minimiser l'énergie libre totale du système 
(équilibre thermodynamique). Ce type de calcul donne alors accès à un panel d'infotmations relatives à 
l'équilibre thetmodynamique, telles que fractions molaires, compositions chimiques, grandeurs d'état 
thermodynamique des différentes phases, etc .. Lors de calculs relatifs à un système donné, la possibilité 
est offette de "suspendre" tm ou plusieurs composés, ce qui petmet d'effectuer des prévisions 
d'équilibres thetmodynamiques métastables. Notons, que compte tenu du fait que les résultats foumis 
correspondent toujours à des conditions d'équilibre thetmodynamique, auetme inf01mation relative à la 
cinétique des transf01mations étudiées ne peut être fournie par Thetmo-Calc©. 

Notre démarche a consisté à effectuer les calculs à l'aide de la banque de données TIAL
DATA© développée pour les alliages de base TiAl par Saunders [SAU97J. Bien qu'à l'heure actuelle la 
nécessité se fasse sentir d'affiner les inf01mations rassemblées dans ce type de bases de données, la 
banque de données TIAL-DATA© n'a pas fait l'objet d'une optimisation à partir des résultats 
expérimentaux que nous avons pu obtenir. Cette banque a été constituée à pattir d'un échantillon 
restreint de données expérimentales relatives au système Ti-Al (0 à 100 % Al) disponibles dans la 
littérature. Les données utilisées concement généralement des équilibres de phases détetminés à haute 
température. Cette base de données présente l'intérêt de pouvoir prendre en compte la solubilité de 0 
dans les ptincipales phases ainsi que la transition ~ ~ B2 lors de la prévision d'équilibres stables ou 
métastables, dans des nuances multiconstituées. En revanche, elle n'intègre aucune donnée relative à 
l'influence de la pression hydrostatique sur les équilibres entre phases. 

Un des objectifs de notre approche a consisté à comparer les résultats ou tendances indiqués 
par le logiciel à quelques uns de nos résultats expérimentaux afm d'apprécier la validité des calculs et 
la pertinence des prévisions pouvant être obtenues. Dans l'ensemble, les tendances dégagées à 
partir des calculs se sont révélées relativement cohérentes avec celles obtenues sur le plan 
expéritnental. Comme nous le verrons par la suite, ceci nous a donc incités à situer de manière 
systématique nos résultats par rappott aux prévisions Thermo-Calc© et à utiliser cette application 
comme un outil d'analyse. Au cours de notre étude, nous avons été amenés à prendre en oompte 
l'effet de la pression hydrostatique sur les équilibres entre phases nous intéressant. Pour palier le 
fait qu'aucune donnée relative à la pression n'est disponible dans la banque développée par Saunders, 
nous avons eu recours à une fonction spécifique de Thetmo-Calc© (commande "set_phase_addition") 
nous permettant de stabiliser ou de déstabiliser l'énergie libre de chacune des phases du système étudié, 
par l'addition d'une contribution équivalente au travail correspondant à la différence de pression 
hydrostatique appliquée au système étudié (tetme V,.,q~.L1P é.ralué à pattir du volume molaire de chaque 
phase, V,., q~' et de la différence de pression L1P = P - P ,;J. 
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III. Présentation des matériaux étudiés 

L'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb a été étudié au cours de nos travaux après deux modes d'élaboration: 
la fonderie et la métallurgie des poudres. 

III.l. Alliage élaboré par fonderie 

m.1.1. Elaboration 

L'alliage élaboré par fonderie mis à disposition par SNECMA MOTEURS a été approvisionné 
en deux lots différents. 

Le premier lot (A) se présente sous la f01me de ban·eaux de diamètre 8 et 16,5 mm, de longueur 
70 ou 80 mm et sous deux états stmcturaux différents : bmt de coulée et bmt de compactage 
isostatique à chaud (CI C) post-coulée. Les ban·eaux en question ont été coulés par la société TARA MM 
à pattir de lingots élaborés par la société OREMET et selon le procédé de fonderie de précision à cire 
perdue (coulée en moule carapace). Les barreaux disposés en grappe ont été coulés et solidifiés en 
moules centrifugés et peu préchauffés (température inférieure à 1000°C), ce qui laisse envisager une 
solidification rapide de l'ensemble des ban·eaux, avec toutefois le maintien d'un point chaud à proximité 
de la tête des barreaux dû à l'alimentation en métal liquide. Nous aurons l'occasion de revenir sur la 
desctiption de la macrostmcture des barreaux au cours du chapitre suivant. A l'état bmt de coulée, les 
barreaux présentent des porosités intemes et ouvettes en assez grande quantité, d'où la nécessité d'un 
traitement de consolidation ou densification par CIC. Le traitement de CIC en question est réalisé dans 

le domaine (a+y), après une purge préalable de l'enceinte de traitement par de l'argon. La vitesse de 
refroidissement correspond à un refroidissement lent en four (5 à 10°C/min). D'après SNECMA 
MOTEURS, l'examen radiographique par rayons X post-CIC a révélé que le traitement petmet de 
refermer la plupatt des porosités, celles qui subsistent étant celles connectées avec la surface. 

Le second lot (B) cotTespond aux éprouvettes destinées à la réalisation des essais de TSD. Ces 
éprouvettes se présentent sous la f01me de ban·eaux d'un diamètre de 5 mm et d'une longueur de 200 
mm. Elles ont été usinées par électroérosion à pattir de barreaux de diamètre 25 mm et de longueur 200 
mm, coulés par la société HOWMET selon un procédé semblable à celui décrit ci-dessus. Ce second lot 

d'alliage a également reçu un traitement de densification par cre dans le domaine (a+y). 

ID.1.2. Etat initial : compositiond1imique et microstructure 

Les compositions nominales des lingots d'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb coulés par OREMET et des 
charges coulées par TARAMM (Lot A) et HOWMET (Lot B) sont rassemblées dans le Tableau II.2. 
Notons que, d'après les analyses effectuées par les différents foumisseurs, ces produits contiennent 
également des traces de C, N, H, Fe, Mo, Cu et Si. Les différences en tetmes de teneurs en éléments 
chimiques pouvant être relevées entre ces différents lots d'alliage restent conformes aux spécifications 
énoncées dans le brevet déposé par GENERAL ELECTRIC mais traduisent globalement l'amplitude 
de la vatiabilité de composition chimique dont nous ne pouvons intrinsèquement nous soustraire. 

A l'état brut de coulée, l'alliage possède une microstructure majoritairement lamellaire, 
composée de grains grossiers (taille de l'ordre de 250 à 500 pm). Entre ces grains lamellaires, on peut 

également obsetver une population de grains monophasés y, localisés a priori au niveau des anciens 
espaces interdendtitiques (zones de fm de solidification) et de taille plus réduite (quelques dizaines de 
pm). L'analyse macrographique menée sur sections transversales par SNECMA MOTEURS a révélé 
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une structure de grains colonnaires disposés radialement ainsi qu'une zone centrale à grains 
équiaxes plus large à proximité de la tête qu'au niveau du pied des barreaux. La Figure 11.8 rassemble 
quelques vues en coupe transversale d'un barreau de diamètre 16 mm et présente la stmcture radiale de 
solidification, majoritairement colonnaire, obsetvée à différentes distances de la tête du barreau 
(environ 5, 23, 40 et 58 mm). 

Lot A- OREMET Lot A - SNECMA Lot 8 - SNECMA 
Ti 48,11 47,42 48,80 
Al 47,61 48,61 47,14 
Cr 2,37 1,90 1,87 
Nb 1,76 1,88 2,01 
0 0,15 0,19 0,18 

Tableau 11.2 : Ccmjn;itim naninA/eck l'alliag! Tï-48Al-2Cr-2Nb é/afulé p;tr fcnkrie, d'apis~ OREM ET et 
arr;d_;œschimiqufs SNECMA MOTEURS (termr.;m %at). 

5mm 23 mm 

40mm 58 mrri 

4mm 

Figtwe II.B: VutSma:uJE trCIYl'!JEI'Saleck lastnidw'eckgrainsck!Dlidjfmtimd'un l:nnmud'aOiagJ GE, chenœm 
mbœ:xpie cptiqueet à difrermtes distarœ; ck la tête. La tmnsitionmtte gmins !amilaitc?S o:ia1rrlirrs, m p§riJhérie, et frjuWEs, 

auŒ'Yltre, e;t ~ p;trcks tmüs jxYintillésnoirs. 

Les examens réalisés par SNECMA MOTEURS avant et après CIC ont mis en évidence que la 
structure macrographique n'est pratiquement pas affectée par le traitement de densification, œ 
qui implique que la macrostmcture des barreaux peut a priori être étudiée après CIC. Les effets de ce 
traitement sont davantage visibles à une échelle plus locale. Le traitement de CIC a pour 
conséquence d'augmenter notablement la fraction de grains monophasés y. De ce fait, la 
rnicrostmcture des barreaux après CIC s'apparente quasiment à une structure duplexe. Les 
modifications stmcturales locales ainsi obsetvées peuvent signifier que les dispersions de composition 
chimique héritées de la solidification doivent être modifiées par les transformations à l'état solide 
résultant du traitement post-élaboration. Par ailleurs, comme illustré sur la Figure II.9, Œs grains 
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monophasés, différents des grains y, sont également présents entre les grains lamellaires CJ.;_/y et entre 
les grains monophasés y. Sur la base de notre connaissance des équilibres entre phases dans cet alliage, 

il semble que ces grains soient constitués soit de phase CJ.;_, soit de phase B2. La teneur élevée en Cr de 
ces grains, rapportée par SNECMA MOTEURS et confirmée lors des analyses chimiques quantitatives 
que nous présentons au cours du chapitre suivant, semble caractéristique de la phase B2. La 
caractérisation microstmcturale de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré par fonderie ~ra décrite de 
manière plus détaillée au cours du paragraphe II.2 du troisième chapitre. 

Figure II. 9 : Miargmj_hies cptique; ck la rnbaitnduJe ck l 'alliCff! Tï-48Al-2Cr-2Nb élal:xJté par fC'I1Ci:?rie (proximitéck la 
tête, mi-Œ11'te) pl&!ntant la nvr[i:xlcgie cks dffjen:Y~tes jix;œ5 dœnables. 

III. 2. Alliage élaboré par métallurgie des poudres 

m.2.1. Elaboration 

L'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré par métallurgie des poudres, notée MdP par la suite, nous a 
été transmis par TURBOMECA. Le lopin transmis a été élaboré par un traitement de CIC dans le 
domaine (a+y), à partir d'un lot de poudre atomisée dont les caractéristiques et le comportement au 
cours du chauffage sont présentés en Annexe 1 et ont été publiés par ailleurs [CHADHOO]. Au cours de 
ces travaux, nous avons mis en évidence que l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb brut d'atomisation possède 
nne microstructure métastable, composée majoritairement de phase hexagonale a'. Le retour à 

une stmcture presque entièrement y, a priori plus stable sur le plan thermodynamique, se produit de 
manière inéversible dès le premier réchauffage de la poudre, dans une gamme de température comprise 

entre 550 et 750°C. Lors de traitements de compactage à chaud, la transfonnation a' -7 a 2+y 
s'accompagne d'nn phénomène de plasticité de transformation favorable à la densification du 
matériau [SCHJ92]. 

m.2.2. Etat initial : compositiondlimique et microstructure 

Les analyses métallographiques effectuées en microscopies optique et électronique à balayage 

ont révélé une microstructure brute de CIC presque monophasée y. Comme nous pouvons le 

constater sur la Figure II.10, la microstmcture est composée majoritairement de grains y, souvent 

maclés et dont la taille moyenne est de l'ordre de 10 pm. La phase CJ.;. est présente sous forme de grains 
monophasés, de taille micrométrique (diamètre moyen équivalent, ~n = 1,2 ± 0,2 pm) et distribués 

principalement au niveau des joints triples entre grains y. La fraction volumique de phase f1.;. a été 

évaluée par microscopie quantitative à 3,5 ± 0,4 %. 
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Comme illustré sur le diffractogramme repotté sur la Figure 11.11, les analyses par diffraction 
des rayons X ont confirmé la nature des deux phases présentes dans l'alliage et ont également révélé le 
caractère presque monophasé y de l'alliage. Bien que les réflexions de surstructure de plus f01te 
intensité (101) et (llO) de la phase ~ ne puissent être clairement distinguées du fond continu sur le 
diffractogramme présenté, l'indexation des pics correspondant à la seconde phase a permis de quantifier 
la phase ~ présente dans l'alliage. La fraction massique de phase ~ a été estimée grâce au logiciel 
Fullprof.98 (logiciel développé par Rodtiguez-Catvajal au Laboratoire Léon Brillouin, CEA Saclay) à 
3,2 %, ce qui correspond à une fraction volumique de l'ordre de 2,8 %, si l'on admet que les phases~ 
et y possèdent des densités respectives de l'ordre de 4,4 et 3,9 (cf. Tableau 1). 

Figure 11.10: Miaa;tnK;twerkl'alliag3MdPcbenœ(a)enmbœxpiecptiqueet(b)enrnt:rrxxpkél«:trooiqueàm/ay;g3en 
im:;:g!ried'elr:tra1s ~· 
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Le Tableau 11.3 rassemble les résultats relatifs aux analyses chimiques quantitatives menées sur 
l'alliage MdP, avant et après compaction, par spectrométtie d'émission plasma (ICP, Setvice Central 
d'Analyses CNRS) et microsonde électronique de Castaing. Les analyses par microsonde réalisées sur 
l'alliage avant CIC ont été conduites après enrobage et polissage de grains de poudre, à raison d'une 
vingtaine de mesures effectuées sur une trentaine de grains de différentes granulométrie. Compte tenu 
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de la précision des analyses, les résultats issus des analyses par ICP petmettent d'affirmer que la 
composition chimique moyenne de l'alliage MdP n'est pas modifiée significativement lors de la mise en 
forme par CIC. D'après ces analyses, il semble que seule la teneur en 0 ait été modifiée, dans le sens 
d'une légère augmentation de cette demière lors de la compaction. Toutefois, il est possible que cette 
différence soit liée à la préparation de l'alliage compacté pour les analyses ICP (réduction à l'état de 
copeaux d'usinage), puisque les analyses effectuées par microsonde électronique n'ont pas mis en 
évidence de différence en tetme de teneur en 0. 

Avant CIC Après CIC 
ICP Microsonde ICP Microsonde 

Ti 48,32 ± 0,97 48,72 ± 0,07 47,18 ± 0,94 47,73 ± 0,20 
Al 47,62 ± 0,95 47,09 ± 0,07 48,54 ± 0,97 48,15 ± 0,24 
Cr 2,00 ± 0,04 2,02 ± 0,02 1,99 ± 0,04 2,01 ± 0,05 
Nb 1,92 ± 0,04 2,03 ± 0,01 1,86 ± 0,04 1,97 ± 0,03 
0 0,14 ± 0,01 0,14 ± 0,04 0,43 ± 0,01 0,14 ± 0,04 

Tableau IL3: CanJŒitimnanimkde l'all'icig:!MdP, rnesun!eamntet aplis CIC, jxlr !CP et rnbŒrnJ?e1e::trrnique(tœatts 
m%at). 

Le Tableau 11.4 présente la composition chimique des phases Ciz et y, mesurée par microsonde 
électronique. L'incertitude notable sur les mesures concemant la phase Ciz provient du fait que le 
volume de matière analysée par microsonde électronique en chaque point d'analyse est du même ordre 
de grandeur que celui des pruticules Œz, à savoir de l'ordre de 1 pm3

. La composition mesurée pour 
chaque grain de phase Ciz est donc légèrement modifiée par celle de la phase y environnante. La fraction 
volumique de phase Clz calculée pour chaque élément à pattir de la règle du bras de levier est également 
présentée dans le Tableau 11.4. 

y a2 Fv(a2) 
Ti 47,56 ± 0,06 51,20±1,17 4,7% 
Al 48,43 ± 0,10 42,36 ± 1,25 4,6% 
Cr 1,98 ± 0,02 2,68 ± 0,29 4,3% 
Nb 1,98±0,02 1,80 ± 0,15 5,6% 
0 0,06 ± 0,01 1,96 ± 0,21 4,2% 

Tableau IL4: CanJŒitimd:Jimiquecks J}:x1s:5 a2 et yprésa1te>dans l'all'icig:! MdP biut de CIC 1ne:wê?jxlrrnbarn.i? 
ékrtn:nique, et fra::tim wlumiquede jixœ a2 déiuiJecks différmts é!On:nts jXlr la rigledu bms de fmK:Jr(ta1tWS m %at). 

Ces derniers résultats, malgré l'incettitude relevée sur la composition de la phase Clz (précision 
statistique des mesures), sont rassemblés sous la forme du diagramme présenté sur la Figure 11.12 et 
confhment l'ordre de grandeur de la fraction de phase Clz présente dans l'alliage GE-MdP bmt de CIC 
que nous avons estimée précédemmene. Au vu des résultats, il apparaît que 0 et Cr présentent un 
caractère Œz-phile, selon des coefficients de partage respectifs de l'ordre de 32,7 et 1,4. Dans une plus 

faible mesure, Nb tend à présenter un caractère légèrement y-phile, avec un coefficient de pattage de 
l'ordre de 1,1. Globalement, ces obsetvations vérifient donc les tendances relevées dans la littérature et 
rappottées au cours du premier chapitre. 

1 Dans le cas présent, la fraction volumique de phase a 2 peut être assimilée à la fraction molaire, pLùsque le volume 
atomique des phases a2 et y est pratiquement identique (Yat.Y = 16,25.10·3 nm3 et Yata2 = 16,63.10·3 nm3 daprès la valeur des 
paramètres de maille déte1minés par diffraction des rayons X). 
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En résumé, l'alliage MdP possède à l'état brut de CIC lUle microstn.Icture presque 
monophasée y contenant environ 3,6 % voL de phase ~, présente sous forme de grains 
micrométriques monophasés et distribués de manière homogène au sein de la stmcture y de l'alliage. 
L'alliage MdP constitue lUl état de référence pmU" nos investigations, en termes d'homogénéité 
chimique et stn.Icturale Jn.itiale. En conséquence, il a été décidé que l'étude des équilibres entre 
phases à haute température et de l'influence des conditions de traitement thetmique sur la 
microstmcture serait conduite sur ce matétiau. 
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Chapit1e III : Hétibqjniilés Hérité::s de la !XJlidification 

Chapitre III : HETEROGENHTES HERITEES DE LA 

SOLIDIFICATION 

1. Introduction 

Au cours de ce chapitre, nous présentons dans un premier temps la caractérisation des produits 
à base d'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb coulés industriellement par fonderie de précision. L'objectif des 
travaux menés ici est de préciser le degré d'hétérogénéité microstmcturale et chimique caractérisant ce 
type de produits. Dans un second temps, pour patvenir à une meilleure compréhension des 
phénomènes à l'otigine de ces hétérogénéités, les résultats obtenus lors des expétiences de Trempe en 
cours de Solidification Dirigée sont présentés et discutés. 

73 



Chapitie III : HétéJqfréilés Héiitii:s de la !XJ!idflication 

ll. Caractérisation de produits de fonderie élaborés industriellement 

II.l. Choix des produits étuiiés 

Les produits étudiés ici consistent en des barreaux, d'un diamètre de 16 mm et d'une longueur 
de 80 mm environ, élaborés par fonderie de précision. Comme cela a pu être obsetvé par SNECMA 
MOTEURS, la macrostmcture de ces ban-eaux ne semble pas affectée par la réalisation du traitement 
de CIC dans le domaine (a+y). Pour cette raison, l'étude macroscopique de la stmcture de solidification 
des barreaux a été effectuée sur les pièces après CIC. Les analyses métallographiques et chimiques à une 
échelle plus réduite ont été conduites sur des pièces bmtes de coulée et bmtes de CIC, pour nous 

permettre de mieux apprécier les conséquences du traitement de consolidation dans le domaine (a+y) 
sur la microstmcture à une échelle plus fme et sur les hétérogénéités chimiques. 

II. 2. Caractérisation microstructurale 

ll.2.1. Macrostructure 

La Figure III.l présente une coupe longitudinale d'un barreau de diamètre 16 mm, sur laquelle 
la macrostructure de solidification peut être obsetvée. Celle-ci est composée majoritairement de 
grains lamellaires allongés et orientés radialement. Cette macrostmcture largement cobonaire est 
révélatrice d'une solidification rapide, dirigée par une extraction radiale intense de la chaleur latente de 
solidification et des calmies contenues dans le bain initialement liquide. La mise en place de cette 
macrostmcture majotitairement colonnaire a pu être favotisée soit par une surchauffe élevée, soit par 
une coulée en moule peu préchauffé. Une zone centrale à texture isotrope et composée de grains 
équiaxes peut également être distinguée. Pour les grains primaires composant le a:rur des barreaux, 
aucune direction de croissance n'a été privilégiée au cours de la aistallisation, du fait d'une extraction 
pratiquement isotrope de la chaleur latente. Cette zone à grains équiaxes s'élargit à proximité de la tête 
des baneaux, ce qui signifie qu'elle s'est solidifiée plus lentement (proximité du point chaud au niveau 
de la zone d'alimentation). Comme présenté sur la Figure liLl, la zone centrale à grains équiaxes 
occupe environ 10 % du diamètre du barreau au niveau du pied et 30 % au niveau de la tête. La 
présence de ces grains équiaxes signifie que le puits liquide contenu au centre des barreaux en fin de 
solidification est entré en surfusion. L'étendue de cette zone est révélatrice d'une conduction de la 
chaleur par l'alliage solidifié suffisamment importante pour que la température du bain liquide présent à 
cœur ait le temps d'atteindre la température de liquidus de l'alliage, petmettant à celui-ci d'entrer en 
surfusion avant que le front de croissance des grains colonnaires ne rejoigne le centre des ban-eaux. 
Ceci est visiblement favorisé par la présence d'une quantité impottante d'alliage à solidifier - dmc 
nécessitant davantage de temps pour se solidifier - dans la pattie centrale d'alimentation des barreaux. 
Les grains obsetvables à caur résultent de la gen-nination et de la croissance de cristaux/grains 
directement au sein du puits liquide central. La taille des grains lamellaires équiaxes obsetvables au 
centre des barreaux est de l'ordre de 500 pm. 

ll.2.2. Microstructure brute de coulée 

La Figure III.2 présente la microstmcture de l'alliage bmt de coulée, obsetvée en pétiphérie et 
au centre des barreaux. Celle-ci apparaît presque entièrement lamellaire, à savoir composée de grains 

lamellaires a;_-y et de quelques grains monophasés y. La Figure III.2.a, qui présente une micrographie 
de la stmcture pétiphétique, illustre la forme allongée des grains colonnaires qui ont plis naissance à 
quelques centaines de pm de la surface et peuvent s'étendre sur plusieurs mm. Les lamelles de ces 
grains colonnaires sont développées plutôt perpendiculairement à la direction de croissance 
des grains, soit petpendiculairement à la direction du flux de chaleur extrait radialement. 
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D'après la littérature, cet alignement caractétistique des lamelles par rappott à la direction de croissance 

des grains colonnaires est révélateur d'une solidification en phase a. En effet, lors d'une solidification 

en phase ~' les lamelles ~-y sont 01ientées plutôt à 45° de l'axe de croissance des grains colonnaires 
[MCCVLM89l. Des grains lamellaires de plus petite taille et de morphologie équiaxe (diamètre moyen 
de l'ordre de 100 à 200 pm), dont l'orientation des lamelles est plus aléatoire, peuvent également être 
distingués à proximité du bord des baiTeaux et constituent la zone de peau. Cette zone est significative 
du refroidissement intense subi par l'alliage au moment de l'introduction de la charge fondue dans le 
moule. 

\ f t -5-.2mm 

t -3 .5mm 

t =2 .7 mm 

t - 2.4 mm 

t .. 2 mm 
'V 

Figure III.l: VuemŒUj_J3lorpjiud:imlec:klastntciUJec:kgn:;ti:mc:k:d:idfftcaticndùnmm:aud'alliag3 Ti-48AI-2Cr-2Nbet 
s::l:x!m:Jtisaticn œ la tmnsiticn mtw grains a:J!cnmiJr?s et éqA,Wœs a 'ordre œ grard:ur du diarri:t!e de la ZJ::n!écfotiaxe cml:n:lle r:st 

trp:Jrté à cboite du si:x!m;t). 

La Figure III.2.b présente la microstructure obsetvée au centre des baneaux, et notamment la 

texture plus isotrope des grains lamellaires équiaxes (GLE). Les grains y pouvant être distingués à l'état 
brut de coulée tapissent essentiellement les joints de grains lamellaires. La Figure III.2.c et la Figure 
III.2.d présentent la motph>logie dendritique de la structw-e sous-jacente à la microstructw-e 
lamellaire, et notamment, de part le contraste chimique auquel est sensible l'imagelie d'électrons 
rétrodiffusés, les différences de composition entre caur de dendtite (CD) et espace interdendtitique 
(El). L'intérieur des dendrites est visiblement plus riche en éléments chimiques dont le nwnéro 
atomique est élevé. Sur ces micrographies, il est également possible de distinguer de fmes particules au 
niveau des espaces interdendtitiques. Comme illustré sur la Figure III.3, ces particules ont été 
identifiées conune étant composées de phase 82, notamment grâce aux travaux menés en MET par 
Anne Ricaud dans le cadt·e du CPR "lntetmétalliques base Titane" [RIC02]. Il est également impottant 
de noter que la dimension caractéristique des hétérogénéités chimiques présentes à l'état brut de coulée 
(distance moyenne entre cœur de dendt·ite et espace interdendritique) est nettement inférieure à la taille 

des grains lamellaires. La précipitation des lamelles y à l'intérieur de chaque grain pdmaire semble donc 
peu petturbée lors de la traversée de zones de compositions chimiques différentes. 
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Figure Il/.2: Micra;tncluJ'ed'unf:xmr::aud'allit;g!bnttcka:u/œ, dJstnœ(a)en~et(b)auœ1!Jeaurni::lc8xj:E 
cptique et (c; d) au œ11Je au MEB en ~ d'é!e::tnT!s tétrrxlfffus!s. Les .flirtE en a et b indiquent Ifs dilr:dia1s nxiiales du 

f:xmr::aud;œm§(GLC: gn:;tinlamilaima:lcnn:tiJe; GLE: gmin la111iflaile{quia:x.E; CD: a.xurdeckn:lrite; El: esp:;œ 
intedn/ritique) 

Figure III. 3 : Micrcgmjhk MET duœ p;trticukck f}xl.93 B2 dmnœcbns l'allit;g! bntt ck CIC [RIC02}. 
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11.2.3. Microstructure après Canpactage Isostatique à Chaud (CIC) 

Le traitement de CIC dans le domaine (a+y) est effectué sur les barreaux bmts de coulée dans 
le but de refermer les porosités intemes dans le matéliau. Ces demières proviennent du retrait se 
produisant au cours de la solidification, dans les zones n'ayant pu être alimentées en métal liquide aux 
demiers instants de la solidification. Le traitement n'affecte pas la motphologie de la macrostmcture des 
barreaux, comme nous l'avons indiqué précédemment. Ses conséquences sont davantage visibles du 
point de vue microscopique. Comme le présentent les micrographies regroupées sur la Figure III.4, le 
traitement de CIC a pour effet d'augmenter la taille des grains monophasés y existant à l'état 
brut de coulée (y pré-CIC) et de favoriser la formation de nmweaux grains y (y pœt-CIC). Ces 
nouveaux grains constituent une seconde population de taille plus réduite et localisée au niveau des 
premiers grains et des zones où a pdoti des porosités ont été refermées (proximité des grains à lamelles 
déformées). Comme nous pouvons le constater sur la Figure III.4.cl, en comparaison de la Figure 
III.2.d, le traitement de CIC a également pour conséquence une augmentation significative de la taille 
des patticules de phase B2. 

Figure III.4: MicrcstnctuJed'unl:nmaud'allicgJbJUtdeCIC, t::benŒauŒJ'Itn3(a; b)aurnk:lfxxfEcptiqueet (c; d)au 
MEE en im;g!ried'éle::tJrns tétro::l!lfùs?s. 
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11.2.4. Proportion des phases ptésentes à l'état brut de coulée et brut de CIC 

La proportion des phases présentes à l'état brut de coulée et brut de CIC a été évaluée par 
diffraction des rayons X. Les diffractogrammes obtenus sont présentés sur la Figure III.S. 

Dans les deux cas, nous pouvons constater que la fraction de phase <:X.z présente dans le 
matériau est très faible, de l'ordre de 1 à 2 %. La phase y quantifiée ici correspond à la fois aux lamelles 
y présentes dans la structure lamellaire et aux grains monolithiques. La distinction entre ces deux 
morphologies ne peut être effectuée par DRX. La phase B2 est également détectée par la présence du 
pic de diffraction de plus forte intensité correspondant au plan (llO) de cette phase. Cette dernière est 
présente dans le matériau à hauteur du pour-cent volumique, ce qui est cohérent avec les analyses 
quantitatives ayant pu être effectuées par microscopie. Compte tenu de l'incertitude sur la quantification 
des phases par DRX, il est difficile de conclure avec davantage de précision sur les effets du traitement 
de CI C sur la proportion des phases. Le traitement de CI C semble avoir une légère influence sur les 
paramètres de maille de la phase y. 
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II.3. Températures caractéristiques de transformations de phases 

La détermination des températures de transformations de phases de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb 
par analyse thermique différentielle (ATD) a été conduite sur l'état brut de CIC. Les résultats présentés 
sur la Figure III.6 illustrent l'évolution des pics endothermiques au chauffage et exothermiques au 
refroidissement, en fonction de la vitesse de chauffage/ refroidissement imposée entre 5 et 30°C/ min. 
Nous pouvons constater que chacune des températures caractéristiques pouvant être déduites des 
thermogrammes d'A TD évolue sensiblement de manière linéaire avec la vitesse de chauffage ou de 
refroidissement. L'extrapolation de ces relations linéaires à une vitesse nulle permet de déterminer une 
température pouvant être apparentée à celle attendue dans des conditions proches de l'équilibre 
thermodynamique. De l'extrapolation au chauffage et au refroidissement, nous pouvons déduire que la 
température de liquidus de l'alliage est située à l500°C. La température de solidus, &duite des 
résultats obtenus uniquement au chauffage, est située aux environs de l430°C (intervalle de 
solidification de 70°C). Il est à noter que sur les thermogrammes obtenus, faute d'avoir pu clairement 
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déconvoluer les pics de plus forte amplitude con-esponclant à la fusion et à la solidification, il n'a pas été 
possible de mettre en évidence l'existence d'une réaction de type pétitectique, de manière analogue à ce 
qu'a pu démontrer Tarral-Baslé [TAROO]. 
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Sur chacun des thermogrammes au chauffage, un large pic endothennique, précédé d'un pic lui 
aussi endothennique mais d'amplitude beaucoup plus faible, peuvent être distingués avant le début de la 
fusion. Ces pics correspondent a ptiori à la tranfotmation a2 +y+ B 2 ---7 a. Les travaux rappottés par 
Tarral-Baslé [TAROO] nous confirment dans l'idée que le pic endothermique de faible amplitude, 
observé irwariablement aux environs de 1205°C, peut être attribué à la transition ordre-désordre 
Ctz-a, soit à une température bien supétieure à la température du palier eutectoïde Œz+Y H a+y prévu 
aux environs de 1125°C par le diagramme d'équilibre Ti-Al. La transfotmation a+y+ B2 ---7 a se 
manifeste quant à elle sous la fotme du large pic endothetmique. Dès lors, d'après nos analytes, la 
température correspondant au t:ransus a peut être située au chauffage aux environs de 1375°C 
(fin du double endothetme). Sur les thetmogrammes correspondant au refroidissement, nous pouvons 
constater que le début de la transfotmation inverse, a ---7 a+y, qui correspond aux premiers stades de la 
transformation lamellaire, se situe aux environs de 1295°C. Ceci suggère qu'un soŒ-refiuidissement 
important, au minimwn de 80°C, est nécessaire au déclenchement de la transfonnation 
lamellaire au cours du refroidissement. Par ailleurs, pour les refroidissements les plus rapides (20 et 
30°C/min), il est impottant de noter le dédoublement du pic exothetmique correspondant à la 
transformation subie par l'alliage après solidification. Il est possible que ce second pic émergeant aux 
alentours de 1230°C soit lié à la mise en ordre de la phase a, à la fotmation de la phase B2 ou encore au 
déclenchement d'un second type de lamelles y (cinétique de précipitation en deux étapes). 

II. 4. Analyses chimiques quantitatives 

Les dispersions de composition chimique dans les ban·eaux d'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré 
par fonderie ont été caractétisées par microsonde électronique, en adoptant différentes procédures 
d'analyse en regard de la microstructure et de la géométrie des pièces, afin de détenniner l'échelle 
pettinente des ségrégations chimiques obsetvables dans le produit coulé. Au cours des analyses, seules 
les teneurs en Ti, Al, Cr et Nb ont été mesurées, en gardant à l'esprit la présence probable d'éléments 
interstitiels (cf. paragraphe III.1.2 du second chapitre). 

II.4.1. Evaluation de l'homogéœité macroscopique : macroségrégation 

Afin d'évaluer les dispersions chimiques à l'échelle des barreaux (maroségrégation), la 
démarche suivie a consisté à effectuer des trames d'analyse petmettant d'apprécier les éventuelles 
dispersions dans le sens longitudinal (pied-milieu-tête) et dans le sens radial (bord-centre) des batreaux 
étudiés. La disposition des trames par rappott à la section longitudinale des barreaux est schématisée 
sur la Figure III.7. Dans le cas des trames d'analyse présentées ici, la sonde électronique focalisée sur la 
surface a été utilisée en mode balayage, de manière à augmenter la taille de la surface de la sonde 
d'analyse (20x30 ~ environ) et à s'affranchir de la vatiabilité intrinsèque associée à l'existence des 
différentes phases dans le matériau Gamelles Œz-Y, grains monophasés y et patticules B2). Pour chaque 
pas d'analyse, une analyse moyennée par rappott à la dimension caractéristique de ces différentes phases 
a ainsi pu être effectuée. 

Les résultats correspondant uniquement aux trames d'analyses effectuœs sur l'alliage brut de 
CI C sont rassemblés dans le Tableau III.l, compte tenu du fait que des résultats similaires ont été 
obtenus pour l'alliage brut de coulée. Ces résultats petmettent d'apprécier la variabilité des teneurs en 
Ti, Al, Cr et Nb par rapport à la section longitudinale du barreau analysé. Cette vatiabilité peut 
également être appréciée en détenninant la valeur du r~ de ségrégation de chaque élément 

d'alliage i, R~, défini par: 
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(
xi xi J Ri = 100X moy- 0 

s xi 
0 

où X~oy et X~ sont respectivement la composition moyenne mesurée au niveau d'une trame et la 

composition nominale en élément i dans l'alliage. Ce rappott petmet de situer la composition chimique 
de la zone analysée par rappott à la composition nominale de l'alliage et rend donc compte du degré de 
dispersion à l'échelle des batTeaux, c'est à dire de la macroségrégation caractétisant ces produits coulés. 
Les valeurs obtenues sont rassemblées dans le Tableau III.2. 

- Z=Smm 

- Z=23mm 

- Z=40mm 

- Z=58mm 

- Z=75mm 

Trame Ti Al Cr Nb 
1 47,81 ± 0,07 48,39 ± 0,09 1,89 ± 0,02 1,91 ± 0,01 
2 47,49 ± 0,04 48,74 ± 0,05 1,91 ± 0,01 1,85 ± 0,01 

3 47,81 ± 0,06 48,39 ± 0,08 1,88 ± 0,02 1,92 ± 0,01 

4 47,54 ± 0,05 48,71 ± 0,06 1,90 ± 0,01 1,85 ± 0,01 

5 47,83 ± 0,05 48,37 ± 0,06 1,92 ± 0,02 1,88 ± 0,01 

6 47,61 ± 0,04 48,62 ± 0,06 1,92 ± 0,01 1,85 ± 0,01 

Tableau III.l : O:mjx;t;itims cbimkp:sm:!J131YlS111!5Un!es Jar mbr::s:n:ke1Œtrrnique 
au niw:Jud:s tmrœs ~sur la Figwe III. 7 (ten:utS en %at). 

Trame Ti Al Cr Nb 
1 0,27% -0,29% -0,53% 1,60% 
2 -0,40% 0,43% 0,53% -1,60% 

3 0,27% -0,29% -1,05% 2,13% 
4 -0,29% 0,37% 0,00% -1,60% 

5 0,31% -0,33% 1,05% 0,00% 

6 -0,15% 0,19% 1,05% -1,60% 

Tableau III.2 : Raf:{X»1S de s{gl(gltim Ri cfduits d:s am;,xsittns chimique; 1FfXJ11fE 
d-dmAs (if amJ.XSiticn nanrnle1FfXJ11{edans le Tablmu !!.2). 

Figw-e III. 7: Vue ena:up:dorgiJudimlede la stiUcluJed'un bamnud'alliqp Ti-48Al-2Cr-2Nb et ~icnck la 
ck{n;iticnd:stn::on:sd'arlai.Jœ;p:;tr~e1frtmquertiAlisiŒdanslemtd'éLaluerl'harqfrzéitémvœ:xpiquedespaiuits 

IXJAë; inlustriel/armt. 

Dans tous les cas, compte tenu de l'incettitude déterminée à pattu· de la statistique de comptage 
des analyses, nous constatons que 1a variabilité sur 1a composition moyenne mesurée est très 
faible. D'après la valeur des rapports de ségrégation, aucune dispersion significative en élément d'alliage 
n'est constatée dans le sens longitudinal du batTeau analysé (comparaison trames 1-3-5 1 2-4-6). Une 
légère ségrégation positive en Ti et Nb et négative en Al et Cr dans le cœur du barreau peut être relevée 
(comparaison trames 1-2 1 3-4 1 5-6). Il est important de noter également que l'exploitation des trames 
d'analyses n'a pas permis d'identifier de ségrégations chimiques entre grains lamellait·es, à savoit· une 
dispersion présentant une pétiodicité pouvant être rapprochée de la taille des grains lamellaires. 

11.4.2. Evaluation de l'homogéœité microscopique : microségrégation 

Lors des analyses menées par microsonde électronique de Castaing dans le but d'évaluer la 
variabilité de la composition chimique à l'échelle de 1a microstructure (miaœégrégation), des 
trames sirnilait·es à celles déctites précédemment ont été effectuées sur des barreaux bmt de coulée et 
bmt de CIC, en focalisant la sonde électronique (taille de sonde de l'ordre du 1 pm~ Et en utilisant un 
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pas d'analyse de l'ordre de 5 pm. Dans ce cas, chaque point d'analyse ne conespond pas à une zone 
pour laquelle une moyenne sur les différentes phases a été effectuée, mais correspond à la composition 
effectivement mesurée sur certains grains de petite dimension ou sur certaines régions telles que des 
espaces interdendritiques. 

Comme le présente la Figure III.8, l'intensité des dispersions de composition chimique à 
l'échelle de la structure de solidification dans le matériau brut de coulée peut également être appréciée 
semi-quantitativement à l'aide de cartographies chimiques réalisées par spectrométrie EDS. Sur 
ces cartographies, les zones liches en éléments d'alliages considérés apparaissent avec un contraste clair. 
Il est alors aisé de constater que Al et Cr tendent à ségréger préférentiellement dans les espaces 
interdendritiques alors que Nb, au même titre que Ti, enrichit préférentiellement l'intérieur des 
dendrites. Ceci constitue un premier résultat révélateur du compottement des éléments d'alliage au 
cours de la solidification, dans l'alliage élaboré par fondelie. Sur la cartographie imageant la teneur en 
Cr dans la zone analysée, nous pouvons également constater que les patticules de phase B2 sont 
patticulièrement liches en Cr. 

Figure II/.8 : Cartcgn::lfhies en t{gia1s d'inté!êt nnliiJi:s au MEE p:;tr sp:rttrm(!trie EDS sur l 'allit:ig3 bJUt ck cmk!e. 

L'analyse des résultats obtenus au cours des analyses pat· microsonde de Castaing, grâce aux 
indices de ségrégation rassemblés dans le Tableau III.3, nous permet d'apprécier quantitativement les 
dispersions de composition chimique à une échelle plus fine que celle abordée au cours du pru·agraphe 
II.4.1. Les indices de ségrégation utilisés ici sont définis pour chaque élément i de la manière suivante : 

1~(1)= lOOx+- et 1~(2)= lOOx max~ min 
i (xi xi J 

xmoy xmoy 

avec cri l'écatt type sur les mesures de composition effectuées au niveau des trame d'analyses, X~oy' 

X~ax et X !mn respectivement les compositions moyenne, maximale et minimale en élément i. Ces deux 
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indices permettent d'apprécier les dispersions par rapport à la composition moyenne mesurée pour 
chaque élément d'alliage. Le second indice est toutefois davantage sensible aux écarts de compositions 
extrêmes, notamment entre la composition moyenne de l'alliage et celle des composés secondaires. 
D'une certaine manière, cet indice rend compte de la probabilité d'analyser les composés de faible 
dimension dispersés au sein du matériau, lors de la réalisation des trames d'analyse. 

Ti Al Cr Nb 
15(1) ls(2) ls(1) ls(2) 15(1) 15(2) 15(1) ls(2) 

Brut de coulée 3,6% 44% 4,0% 46% 23,9% 265% 11,8% 74% 

Brut de CIC 2,5% 15% 3,3% 28% 31,2% 362% 7,2% 37% 

Tableau III. 3 : Indiœs de ~im ls(l) et ls(2) défelmm patr l'alliagJ bmt dem~!œet bmt d? CIC. 

Au vu des résultats rassemblés dans le tableau ci-dessus, indépendamment de la position dans 
les barreaux analysés, nous pouvons constater que l'amplitude des dispersions est particulièrement 
significative à l'échelle de la structure de solidification. Quel que soit l'indice de ségrégation considéré, 
Cr est l'élément d'alliage présentant la plus forte variabilité, laquelle tend visibletœnt à 
s'accentuer au cours du traitement de CIC, ce qui est en opposition avec une tendance à 
l'homogénéisation chimique obsetvée pour les autres éléments d'alliage. Ces tendances 
contradictoires sont à rapprocher des modifications microstmcturales subies par le matériau lors du 
traitement de CIC, notamment en ce qui concerne les grains monolithiques y et les particules de phase 
B2. En particulier, l'augmentation des indices de ségrégation obtenus pour Cr, entre l'état brut de 
coulée et celui bmt de CIC, traduit l'augmentation de la probabilité d'analyser les particules de phase B2 
parallèlement à l'augmentation de la taille de ces particules. 

n.4.3. Analyse de la compositimdes grains y et des particules de phase B2 

Des analyses ponctuelles par· microsonde électronique et par spectrométrie EDS ont été 
effectuées afm dévaluer la composition chimique des grains y et des particules de phase B2 présents 
dans l'alliage brut de coulée et brut de CIC. Les résultats obtenus après dosage de Ti, Al, Cr et Nb sont 
rassemblés dans le Tableau III.4. En comparaison de la composition nominale, il est intéressant de 
remarquer la forte teneur en Cr et la faible teneur en Nb mesurées dans les grains y et dans les 
particules B2 à l'état bnrt de coulée. En gardant à l'esprit que ces grains et ces particules sont situés 
au niveau des espaces interdendritiques, les teneurs mesurées sont révélatrices dun partage préférentiel 
au cours de la solidification pour la phase liquide dans le cas de Cr et pour la pha~ solide dans le cas de 
Nb, comme démontré au cours du paragraphe précédent. La composition chimique- notamment la 
teneur élevée en Cr - mesurée pour les particules B2 est à rapprocher de celle relevée dans la littérature 
(cf. paragraphe III.3 du premier chapitre). Par ailleurs, nous pouvons remarquer que les teneurs en Cr 
et Nb des deux composés analysés sont particulièrement affectées par le traitement de CIC. Si 
l'on considère l'augmentation de la proportion des grains y et l'augmentation de la taille œ certaines 
particules B2 suite au CIC, la tendance observée indique que Cr est préférentiellement rejeté hors 
des grains y, pour vraisemblablement être incorporé dans la phase B2. En revanche, la tendance 
observée pour Nb tend plutôt à être significative de l'homogénéisation chimique attendue du 
traitement. D'une certaine manière, il semble qu'en fin de solidification la composition chimique des 
grains monophasés y et les particules de phase B2 soit impactée par la microségrégation entre a:.eur de 
dendrite et espaces interdendtitiques. Lorsque l'homogénéisation à longue distance peut s'opérer, 
chacun des deux composés tend à se rapprocher de sa composition d'équilibre. La phase B2 passe ainsi 
d'une stcechiométrie du type Ti-(Al,X)2 à une stcechiométrie du type Ti-(Al,X). 
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y 82 
Avant CIC Après CIC Avant CIC Après CIC 

Ti 44,93 ± 0,02 45,83 ± 0,25 40,55 ± 1,02 51,20 ± 0,45 
Al 50,57±0,15 50,72 ± 0,16 42,63 ± 1,22 36,53 ± 0,51 
Cr 3,43±0,12 1,74 ± 0,32 16,10±1,03 10,40 ± 0,90 
Nb 1,08 ± 0,30 1,71 ± 0,23 0,73±0,12 1,87 ± 0,23 

Tableau Il/.4 : Ca11jJ:EitimchimiquerrK!)Enœck la jixœ y et d: la jixœB2 jJI{!s?n!es chns l'alliag3 bJUt deaulœet aplfs 
CIC (tonttSen %at). 

II. 5. Synthèse 

Dans cette pattie, nous avons pu mettre en évidence que l'alliage GE élaboré par fonderie 
présente un mélange des trois phases y, CYvz et B2 à l'état brut de mulée et après traitement de CIC. Ce 
dernier a pour principal effet, du point de vue microstructural, de favoriser le grossissement des grains y 
monolithiques et des particules de phase B2. 

Les barreaux analysés, avant et après CIC, présentent des dispersions de composition chimique 
minimes à l'échelle macroscopique des produits. La légère ségrégation relevée dans le sens radial des 
barreaux ne peut être expliquée sur la base de nos connaissances du partage des éléments d'alliage au 
cours de la solidification. Notamment, au vu du partage préférentiel de Al vers les demières fractions 
d'alliage se solidifiant et de la macrostructure des barreaux, une ségrégation en Al inverse de celle 
constatée pouvait légitimement être attendue. 

Nos analyses chimiques quantitatives ont en revanche démontré que les dispersions de 
compositions sont nettement plus significatives à l'échelle de la microstructure de solidification et à 
celle des phases fotmées lors de l'élaboration. En particulier, nous avons pu mettre en évidenœ que Cr 
présente un comportement analogue à celui de Al, puisqu'il est ségrégé dans les espaces 
interdendritiques au cours de la solidification. Nb tend à être retenu préférentiellement à l'intérieur des 
dendrites, naturellement plus riches en Ti. A l'inverse de la tendance à l'homogénéisation constatée 
pour Ti, Al et Nb, l'indice de ségrégation de Cr augmente au cours du traitement de CIC. De toute 
évidence, compte tenu de la teneur élevée en Cr mesurée dans la phase B2, la dispersion de cet élément 
d'alliage dès l'état brut de mulée est associée à la stabilité de cette troisième phase dans l'alliage GE 
élaboré par fonderie. De plus, ceci nous incite à penser que la diffusion chimique activée au cours du 
traitement de CIC, qui favorise la redistribution de Nb observée à la suite de nos analyses, permet 
également à la phase B2 d'évoluer vers une composition proche de Ti-35Al-12Cr-2Nb, conforme à la 
dénomination relevée dans la littérature Ti-(Al,X), où X = Cr, Nb. En somme, nos résultats tendent à 
prouver que, pour le domaine de température correspondant au traitement de CIC, la phase B2 est une 
phase thermodynamiquement stable dans le système mrrespondant à l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb. 

III. Expériences de Trempe en cours de Solidification Dirigée (TSD) 

III.l. Objectifs d'étude 

Au cours de la partie précédente, nous avons pu mettre en évidence les dispersions de 
composition chimique pouvant caractériser l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré par fonderie. Afin 
d'étudier plus précisément la mise en place de ces microségrégations, nous nous sommes attachés à la 
réalisation d'expériences de solidification dirigée intenompues par une trempe (TSD). L'objectif 
principal de ces expériences est de parvenir· à une quantification des coefficients de partage des 
éléments d'alliage dans des conditions de solidification contrôlées. Par ailleurs, au cours de ces essais, 
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nous espérons JX>UVoir préciser le chemin de solidification suivi par le matériau dans les conditions 
d'élaboration im]X>sées, et notamment la nature de la phase primaire de solidification. 

III. 2. Elaborations 

ID.2.1. Conditions d'élaboration 

Les conditions opératoires utilisées JX>Ur l'élaboration de deux échantillons traités dans ce 
manuscrit, notés TSD-A et TSD-B, sont rassemblées dans le Tableau III.S. Les thermogrammes 
enregistrés pendant les essais ont permis d'accéder à l'histoire thermique des échantillons. Au vu des 
informations re]X>rtées ci-après, nous considérerons que les deux échantillons ont été élaborés dans des 
conditions similaires. 

TSD-A TSD-8 
v [cm/min] 0,11 0,12 
lext. [mm] 20 30 

(dT/dt)chauf. [°C/min] 31,8 31,3 
T max [°C] 1525 1535 
tpalier [s] 330 510 

(dT/dt)ref. [°C/min] 4,0 5,3 
Gr [°C/cm] 35 44 
T trempe [°C] 1473 1463 

(dT/dt)tremoe [°C/min] > 5000 > 5000 

Tableau III. 5': Ca7ditims cpémtoin:s cks essais ck TSD rŒtlisis sur les é:Jxlntillws TSD-A et TSD-B. 

m.2.2. Produits bruts d'élaboration 

La Figure III.9 présente la vue macrographique des échantillons TSD-A et TSD-B obtenus 
après essais. Comme nous JX>UVons le constater, les baneaux obtenus après trempe, une fois extraits de 
leur creuset en alumine, se présentent d'un seul tenant, ce qui fait que les thermogrammes enregistrés 
en cours d'essais peuvent être reJX>sitionnés par rapport à la structure des ban·eaux solidifiés. Sur ces 
barreaux, nous JX>UVons constater que plusieurs JX>rosités débouchent en surface. De même, chaque 
échantillon présente au niveau de sa tête une retassure très prononcée, dont la profondeur est 
pratiquement équivalente au diamètre des barreaux, de l'ordre de 5 mm. Cette contraction résulte a 
priori des conditions de refroidissement intenses im]X>sées à l'alliage liquide au moment de la trempe. 
Plusieurs fissures, attestant le caractère hautement fragile du matériau élaboré dans ces conditions, 
peuvent être observées à la surface des baneaux après essais. 

En vue de leur caractérisation métallographique, les échantillons TSD-A et TSD-B ont été 
préparés de manière à JX>Urvoir observer leur microstructure, d'une part sur coupe longitudinale 
complète (ban·eau TSD-A) et d'autre part sur différentes sections transversales (baneau TSD-B). 
Comme nous JX>UITons le constater sur les micrographies présentées par la suite, la fragilité des 
ban·eaux a rendu délicate cette préparation, notamment lors des découpes, donnant lieu à plusieurs 
ruptures et à une multiplication des fissures au sein du matériau. 
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a b 
Tête Tête 

Pied 10mm Pied 

Figure Il/.9: Vw:s rrmrgmjhique5 ck; é:lxlntil!ms TSD-A et TSD-B aptis tn?n1JE. 

m.2.3. Difficultés rencontrées las des élaborations- Qualité métallurgique des échantillons 

Après préparation métallographique des échantillons de TSD, nous pouvons constater qu1un 
nombre important de porosités et d1inclusions sont présentes au sein du matériau. Dans certaines 
régions, notamment à proximité du logement du thermocouple, les inclusions prennent la forme 
d'aiguilles, dont la taille peut atteindre quelques centaines de pm. Dans la partie supérieure des 
batTeaux, notamment au niveau de la zone trempée en cours de solidification, les inclusions ont lUle 

forme plus grossière et lUle taille plus réduite. Ces dernières sont localisées de préférence au 
niveau des zones de fin de solidification (espaces interde.n<b.itiques). A titre d'illustration, la 
Figure liLl 0 présente quelques vues micrographiques d'inclusions observées au MEB et au microscope 
optique dans la partie supérieure des échantillons de TSD. 

Figure III.JO: Vuesrni::rcgmfhiqutsd'inclusimsd.œnk;cbns/r:sé:lxlntil!msck TSD (a)auMEB en irrr;gJried'éla::tn::ns 
tétm:lf/Jùsis et (b) au~ cptique. 

Après étude semi-quantitative par spectrométrie EDS au MEB, nous avons pu mettre en 
évidence que ces particules correspondent à de l'alumine. Actuellement, leur origine est encore 

86 



Chapitn? III : Hétén:lfn?ilfs Héri!Œs de la 5blidffication 

incertaine. Il est difficile de savoir si celles-ci proviennent d'une abrasion des pièces en alumine en 
contact avec l'alliage potté à l'état liquide (creuset, protection du thermocouple) ou si ces inclusions se 
sont formées par précipitation au cours de la solidification dirigée des échantillons. Il est intéressant de 
préciser que la m01phologie de ces patticules est très proche de celle obsetvée par Lapin et coll. 
[LAPO N02] à la suite d'expétiences de solidification ditigée réalisées dans des moules en alumine avec 
un alliage Ti-46Al-2W-0,5Si. Ces auteurs rappottent notamment que les patticules observées résultent 
effectivement dune réaction entre l'alliage liquide et l'alwnine, au niveau des joints de grains de la 
céramique constitutive des moules utilisés. La nature de cette réaction et les mécanismes conduisant aux 
deux morphologies distinctes ne sont pas précisés. Les patticules fotmées dans la zone de réaction, à 
proximité des parois du moule, seraient redisttibuées de manière homogène dans le volume d'alliage 
solidifié par la progression de l'interface solide/liquide, ce qui expliquerait la localisation préférentielle 
de ces patticules au niveau des espaces interdendritiques. Ces auteurs proposent également des lois 
empiriques reliant la fraction volumique des patticules formées à la durée du contact entre le métal 
liquide et la céramique ainsi qu'à la température du bain liquide. 

III.3. Profils de température clans les échantillons 

La Figure III.ll et la Figure III.l2 présentent une vue complète en coupe longitudinale de 
l'échantillon TSD-A, après préparation métallographique et attaque chimique par le réactif de Kroll 
modifié. Sur cette coupe, la position de la soudure chaude du thetmocouple échantillon au moment de 
la trempe ainsi que la température mesurée sont indiquées. A pattir de l'enregistrement de l'histoire 
thetmique connue par l'échantillon au cours de l'essai de TSD, il est possible de repotter une pattie de 
la distribution de températures le long de la coupe longitudinale, correspondant d'une part, à la 
température de chaque zone de l'échantillon au moment de la trempe et, dautre patt, à la 
température maximale atteinte par chaque zone juste avant le deôut du processus d'extraction 

En considérant que le gradient thetmique moyen repotté dans le Tableau III.S es: constant, le 
profil de température mesuré peut être extrapolé sur la totalité de la zone pâteuse. A pattir de la vitesse 
de refroidissement moyenne enregistrée pendant l'essai, il est également possible de reporter sur la 
hauteur de la zone pâteuse, le temps après le début de la solidification correspondant à chaque 
isothetme, l'instant initial de la solidification dirigée étant situé au niveau du front de solidification, soit 
en tête de la zone pâteuse. Sous ces conditions, nous obtenons les profils de température et de temps 
de solidification partiels reportés en fonction de la distance au front de solidification sur la coupe 
longitudinale de la Figure III.ll. Les profils en question petmettent d'estimer la température et le 
temps total de solidification correspondant à la zone pour laquelle il n'est plus possible de distinguer 
les espaces interdendtitiques sur la coupe longitudinale. Dans les conditions d'élaboration imposées, 
nous situons le deôut de la solidification à Tdébut = 1475°C et la ïm de la solidification à Tfln = 
l420°C et à (fu. = 880 secondes. Compte tenu de la vitesse d'extraction imposée pendant l'essai, ceci 
correspond à une hauteur de zone pâteuse L de 16,5 mm. 

En supposant que le gradient thermique vettical reste constant sur la hauteur du baneau et égal 
à la valeur repottée dans le Tableau III. 5, nous pouvons également extrapoler le profil de température 
reporté précédemment sur la zone pâteuse de l'échantillon, sur la totalité du barreau (cf. Figure III.12). 
En toute rigueur, considérant la chaleur latente de solidification et la différence de conductivité 
thetmique possible entre les états solide et liquide, il est évident que ces extrapolations conduisent à une 
estimation relativement imprécise des températures régnant dans le solide au moment de la trempe 
(gradients thetmiques différents dans le solide et dans le liquide). 

Pour évaluer l'en·eur commise lors du repott des profils de température dans l'alliage solide à 
pattir du gradient évalué au cours des essais, nous pouvons éctire un bilan enthalpique au niveau de 
l'interface solide/liquide. En faisant l'approximation dune solidification en front plan dans des 
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conditions proches de l'équilibre thermodynamique, par unité d'aire d'interface et pour des volumes 

molaires identiques entre phase solide et phase liquide CV!= V~= V rn), le bilan en question s'éait: 

où ~ et KL sont les conductivités thenniques du solide et du liquide, GTs et GTL les gradients 
thetmiques dans le solide et dans le liquide, v la vitesse de solidification (progression de l'interface) et 

~rHm l'enthalpie molaire de fusion. Si nous supposons que les conductivités thetmiques du solide et du 
liquide sont très proches, ce qui est généralement le cas des matériaux métalliques, il nous est possible 
d'évaluer la valeur du gradient thetmique dans le solide à pattir des paramètres expétimentaux et de 

données tirées de la littérature ou détetminées à l'aide de Tlx:mv-Cak@. Ainsi, avec les valeurs suivantes : 

~rHm z 18,6 kJ/mol 

v= 0,11 cm/min= 1,8.10-5 m/s 

[ZHARD01] 

[SA U97 ; calcul Themv-Cat@, solidification a de 
la nuance correspondant au lot B présenté dans le 
Tableau II.2] 

[ZHADCOO, phase a] 

[échantillon TSD-A] 

[échantillon TSD-A] 

nous estimons la valeur du gradient thetmique dans le solide à environ 45°C/ cm, œ qui sur une 
hauteur de zone pâteuse de 16,5 mm conduit à une etreUr sur l'estimation de la température de fin 
de solidification (disparition du liquide) de l'ordre de 20°C (l400°C contre 1420°C). En gardant à 
l'esprit cette incettitude sur les températures reportées sur la coupe longitudinale de l'échantillon TSD
A, l'analyse des microstmctures et des dispersions de composition chimique menée par la suite se 
référera uniquement au profil de températures extrapolé à pattir du gradient thetmique mesuré au cours 
des expériences. 

88 



Pied 

+1,Smm 
- - j~"{D::C_ ~.Jlj) ~ 

1525"G . 

+ 3 llYil 
__ :::1~~--·UH!.$ 

1520'C 

Chapitre III : Hétélcifn§ités Hérities de la &Jlid!ftcatian 

® 
1mm 

+ 4,5mn 
__ _ 116J)~C~--2~~ 

1515'C 

+ 6·mn 
__ uu~c. ..;.~Il~> 

H~o~c 

+ 7,5'mn 

--~~f.~Q-.. 'Wil~ 

+ 10,5 n'in 
_,_1.:Hli~Q.~_5j[ ~ . 

· 1'495'C . 

+12mn 
_ .,:.1~~1;.~~$ 

· · 1:49o~c: 

+ 13,5mn 
-- _j~~C.-_7~Q_~ 

1485'C 

+15nm 
-~iÇ,-;,IUlh 

+'16,5 mn· 
_ .. HZ.0~:::,8JI.O.I 

14?5"C 

+ 18 'nnt 
- _1.!}1.51<:.--- - · 

1470"C 

Figure Il/.11: Vuernk:;n:gmphiqlemcruJE krgiJudina/eck l'édxrntillrn TSD-A oi:J93néau:mbŒJ:!Ecptique(Jwtie 
supiriewe). Lest~ indiqA{esm noir~ à la distril::utirnck t~d::rns l'édxintûlrnaurmrmt ck la 

tt91p:!; œlJes incl:iqué:Is m 1'affJ3 cœ~t à la dist:rihttrn ck ttmpimtwe amnt le à!1xd ck l 'extnrtiœz, roit aux terrTJÉflAiwe5 
rmxilmks a:J1J1U:S !o::alfm::nt JXlr le rmiériau. Le ttmp; apnis le dâ:ut ck la 9Jlidffmtrn eit détenninià JXlftir ck la vitf5.92 

d'extrr.dim et ck la distarœ au fimt ck 9Jlidfficatim. 

89 



Chapitre III : Hétéiqfn§ités Héritff:s de la Solidfftcation 

® 
1 mm 

___ H.o_o~ç __ 
·1455•C 

_ _1._3.!i.!!~Ç __ 
1415"C 

Tête 

Pied 

. _ _1_3),!l~-
1385"C. 

Figure 1/1.12: Vuernk;rcgmphiqeena:ujJJ/œgitudin:Aleck l'édxintilk:n TSD-A ol::s:!!7Éaumioœ:rp:cptique{jxlrtie 
inforiane). Les ternpmlwfs irlditpi5 en mir~ à la distrilxdimck t~chns l'édnntilk:n au rn:J1131t œ la 

t'ffmjR; œlles inf:liqu{e;en tatg3 ~tà ladistril:utimck t~aJXIYlt ledbtt œ l'ext~ roit aux t~ 
rm:xiJn:l/es W1J7tl'S !a:alermt p;tr /em;ltériau. 

90 



Cfxlpitte III : HétéJqprités Hérité:s de la SJlid!fmtm 

III. 4. Caractérisation rnicrostructurale 

La Figure III.ll et la Figure III.12 présentent la vue en coupe longitudinale de l'échantillon 
TSD-A. Sur cette coupe, plusieurs zones peuvent être distinguées, notamment la zone supétieure 
cotTespondant à l'alliage trempé depuis l'état liquide, la zone inférieure correspondant à la partie de 
l'échantillon n'ayant pas été pottée à l'état liquide pendant l'expérience de TSD et une zone 
intermédiaire comprenant la zone pâteuse et celle solidifiée au cours de l'extraction à vitesse lente. 

m.4.1. Zone supérieure : métallquide trempé 

Dans la pattie correspondant à l'alliage liquide trempé, la stmcture dendritique fine qui est 
obsetvée ne présente pas d'orientation patticulière. Comme l'illustre la Figure III.l3.a, les ctistaux 
dendritiques obsetvables dans cette pattie de l'échantillon sont de type équiaxe et présentent une 
symétrie hexagonale. Ceci tend à prouver que, dans les conditions de solidification im~ par Ja 
trempe (surfusion atteinte, vitesses de refroidissement et de solidification élevées), la phase 
sélectionnée lors de la solidification est Ja phase hexagonale compacte a. Dans ces conditions, la 
stmcture dendritique formée présente des espacements entre bras secondaires de l'ordre de 20 pm. 

Figurelll.B: Vuesmbrgmjhiquescklastructwedniritiqued'iœlq::p[echnsl'é:Jxmtû!m TSD-A, ol:n:?niiJaumbœxf:e 
q;tique (a) au niuaudu rœtalliejAkk trt:mpiet (b) chns la zœe pâlaœ. 

m.4.2. Zone interméd.ia.ire : zonepâteuse et solidifiée pendant l'extraction à vitesse lente 

En dépit des nombreuses fissures qui apparaissent sm la section longitudinale présentée sur la 
Figure III.ll, nous pouvons remarquer une tendance à l'alignement vertical des bras principaux 
de Ja structure dendritique composant Ja zone pâteuse. Ceci révèle le caractère unidirectionnel de 
la solidification réalisée au cours de l'expérience. Globalement, la motphologie de la stmcture 
dendtitique développée dans la zone pâteuse présente de nombreuses similitudes avec les obsetvations 
expétimentales de stmctures dendritiques hexagonales relatées dans la littérature [HALH90, 
MCCVLM92, JUNKL099, JUNJOL02]. Comme illustré sur la Figure III .13.b, les bras dendtitiques 
secondaires f01ment un angle de l'ordre de 35° avec les bras frimaires, ce qui peut cotTespondt·e à 

l'angle existant entre les directions denses de type [4263], [2423 et [2203] et la direction de croissance 

[0001] de la phase hexagonale compacte a. Devant l'absence de détails indicatems d'une motphologie 

dendritique de symétrie cubique susceptible de conespondt·e à la phase ~. nous considérons que 

l'alliage a sélectionné également Ja phase a lors du processus de solidification dirigée. Ainsi 
qu'il est illustré pat· les mesures quantitatives présentées sur la Figure III .14, l'évolution de la fraction 
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vohunique de solide fs et de l'espacement entre bras de dendrite secondaires Â2 a été déterminée 
au sein de la zone pâteuse. Ces deux paramètres évoluent naturellement entre le haut et le bas de la 
zone pâteuse, dans le sens d'une augmentation de la fraction de solide et d'un épaississement des bras 
secondaires au fur et à mesure que la distance au front de solidification et le temps après le début de la 
solidification augmentent et que la température diminue (processus analogue au mûtissement 
d'Ostwald). 
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Figure III.14: Ewluticn(a) céla.fox:tim.d'allit:tg!fDI:id:!fléfset(b)ckladistarœentre buckderbite~ A2 awein 
ckla:zxn:Jp!iteus::d5é:Jxo1til!ms TSD-A et TSD-B. 

Au vu des diagrammes présentés sur la Figure III.14, la stmcture dendritique développée au 
cours du processus de solidification dirigée tend très rapidement vers une morphologie grossière. La 
fraction d'alliage solidifié est en effet supétieure à 50% sur une hauteur représentant près de 90% de la 
zone pâteuse. L'allure de la courbe d'intetpolation présentée sur la Figure III .14. a rend compte d'une 
séquence de solidification se déroulant exclusivement en phase a. Confmmément à la relation établie 
par Brody et Flemmings [BROF66] et par Kurz et Fisher [KURF98], l'évolution de la distance entre 
bras dendritiques secondaires au sein de cette zone pâteuse peut être déctite de manière satisfaisante par 
une loi puissance en f-13. 

m.4.3. Zone inférieure : alliage an refondu et traité thenniquement 

La Figure III.12 présente la vue micrographique de la moitié inférieure de l'échantillon TSD-A. 
Dans cette pattie de l'échantillon, plusieurs zones peuvent être distinguées et l'on retrouve une 
succession de microstructures correspondant aux différents domaines de stabilité des phases attendues 
relativement au champ de températures maximales atteintes localement pendant l'expétience et au 
champ de températures régnant dans l'échantillon au moment de la trempe. Immédiatement en dessous 
de la zone pâteuse, nous pouvons distinguer une zone monophasée sans détails stmcturaux patticuliers. 
Dans cette zone, l'attaque chimique au réactif de Kroll s'est révélée sans effet. D'après nos précédentes 
obsetvations, cette attaque chimique a pour ptincipal effet une conosion préférentielle de la phase y. 
Nous pouvons donc en déduire que cette pattie de l'échantillon est exempte de phase y et conespond à 
la zone située dans le domaine monophasé a au moment de la trempe. La littérature suggère qu'au 
cours de la trempe, cette région a été le siège de la mise en ordre a ---7 a 2 . A mesure que la distance à la 
zone pâteuse augmente, il est possible d'obsetver, de patt et d'autre de l'axe du barreau et à mi-rayon, 
un ensemble de détails stmcturaux s'apparentant aux premiers stades de la transformation massive a ---7 

~n· La Figure III.15 présente quelques vues micrographiques à plus fort grandissement de cette pattie 
du baneau, sur lesquelles nous pouvons reconnaître, après attaque chimique, la stmcture caractétistique 
de la phase ~n' telle que nous avons pu la déCiire au cours du premier chapitre de ce manuscrit. Des 
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grains monophasés, dont les joints de grains peuvent parfois être distingués et dont la taille moyenne 
est de quelques centaines de pm, coexistent avec ces zones ayant subi la transfonnation a --7 "fm· ûri 
suppose l'existence d'hétérogénéités de composition chimique à l'échelle des grains, notamment une 
teneur plus ou moins importante en oxygène. En effet, comme nous avons pu le préciser au cours du 
premier chapitre de ce manuscrit, l'eruichissement local en oxygène tend à inhiber la transformation 
massive a --7 "fm au profit de la transfotmation de mise en ordre a --7 Uz. 

De ces observations, il apparaît que la transfotmation massive a débuté aux joints de grains a, 
de préférence au niveau des points triples. Sur la base des obsetvations rapportées précédemment, nous 
pouvons affirmer que la transfmmation massive s'est produite pendant la trempe à l'eau. Considérant 
que cette transfmmation se produit dans les patties de l'échantillon situées à une temp§rature 
supérieure au transus a, la disparition de la phase "fm au sein du barreau petmet d'estimer la position du 
transus au moment de la trempe. Au niveau de ce transus a supposé, il appat-aît que le mélange de 
grains monophasés a et "fm laisse place progressivement à des grains qui ont été le siège de la 
transfotmation lamellaire. La Figure III.15 présente une vue micrographique de cette zone dans laquelle 
des grains a ayant subi partiellement la transformation lamellaire coexistent avec des régions 
transfmmées massivement. En dessous de ces régions, soit à des températures de trempe inférieures au 
transus supposé, nous pouvons distinguer des grains grossiers entièrement lamellaires dont la taille peut 
dépasser le mm. En continuant à s'éloigner de la zone monophasée du barreau, nous constatons que la 
structure lamellaire laisse place progressivement à une structure duplexe, pour laquelle la fraction de 
grains monophasés "{augmente à mesure que la température atteinte dans l'échantillon au moment de la 
trempe diminue. Comme nous pouvons le constater sur la Figure III.lS, cette structure duplexe reste 
proche de la structure initiale du matériau décrite au cours du second chapitre de ce manuscrit. 

Figure II/.15: Vues mbr:grafhiquŒ cks df!féJmts cktails mt::lostncluJr;i chenables dans la partie in.forkule ck l 'é:ix:tntûkn 
TSD-A. 

93 



Chapitle III : Hététqfrlii!Œ HéJitŒs ck la &Jlidffmtion 

Le profil de température extrapolé à pattir de l'histoire thermique enregistrée pendant 
l'extraction et rep01té sur la coupe longitudinale de la Figure III.12 mus conduit à situer la 
température du transus a aux etWirons de l360°C. Nous pouvons remarquer que cette température 
est relativement cohérente avec la valeur déterminée par analyse thermique différentielle pour la nuance 
GE élaborée par fonderie (1375°C) et déclite au paragraphe II.3 de ce chapitre. De même, nous 

pouvons situer la température au-dessus de laquelle les grains monophasés y caractéristiques de la 
stmcture duplexe disparaissent complètement au profit de la stmcture entièrement lamellaire, à environ 

1330°C. La disparition de ces grains y nous indique la position des zones de l'échantillon ayant été 
homogénéisées dans le domaine a lors du maintien précédant l'extraction réalisée lors de l'essai de 
TSD. Le repott du profil de température maximale connue pendant le maintien, nous indique que la 

mise en solution dans le domaine a précédant l'extraction a été effective pour des températures 
supérieures à 1385°C, ce qui est à nouveau en assez bon accord avec la température de transus 
attendue. 

Malgré ces concordances relativement satisfaisantes, il est important de garder à l'esprit que ces 
résultats sont très qualitatifs, compte tenu du fait que le profil de température en question est extrapolé 
à pattir de la vitesse d'extraction des barreaux et du gradient thetmique mesuré dans la zone en cours de 
solidification (cf. paragraphe III.3). Néanmoins, il est intéressant de souligner que ce type d'élaboration 
nous permet de passer en revue pratiquement la totalité des modifications microstructurales 
caractéristiques des alliages de base TiAl. 

III.S. Analyses chimiques qmntitatives 

m.s.t. Démarche suivie lors desanalyses 

Plusieurs séries d'analyses chimiques quantitatives par microsonde électronique ont été réalisées 
sur les échantillons TSD-A et TSD-B, dans le but d'apprécier les dispersions de composition chimique 
dans les zones des échantillons trempées en cours de solidification. Au cours de ces analyses, les 
éléments Ti, Al, Cr, Nb et 0 ont été dosés dans le matériau, en utilisant une sonde focalisée en mcxle 
ponctuel. Lors de l'interprétation des résultats, des précautions seront prises par rapport à l'élément 0 
compte tenu du caractère délicat de son dosage. Les difficultés rencontrées, bien qu'inhérentes à tout 
dosage d'un élément chimique de faible numéro atomique pm· microsonde électronique, limitent la 
fiabilité pouvant être annoncée pour les valeurs quantitatives concetnant cet élément. En ce qui 
conceme l'échantillon TSD-A, les analyses ont consisté en plusieurs lignes de points effectuées avec un 
pas d'analyse de 10 pm, parallèlement au front de solidification, à différentes distances de celui-ci et 
donc confondues avec différentes isothermes (cf. Figure III. 11). En ce qui conceme l'échantillon TSD
B, des grilles de points, constmites avec un pas d'analyse de 20 pm, ont été réalisées sur différentes 
coupes transversales de patt et d'autre du front de solidification. 

ll.5.2. Compositions moyennes mesurées 

Les résultats relatifs aux analyses effectuées sur l'échantillon TSD-A sont présentés sur la Figure 
III.16 sous forme de diagrammes d'évolution des teneurs moyennes en Ti, Al, Cr, Nb et 0 en fonction 
de la température correspondant aux différentes positions sélectionnées relativement au front de 
solidification. En ce qui conceme les résultats obtenus, compte tenu de la dispersion constatée sur 
chaque teneur, nous pouvons affirmer qu'aucune variation significative en termes de teneur 
moyenne en Ti, Cr et Nb n'est obsetvée sur l'ensemble de la zone analysée. En revanche, les 
résultats obtenus témoignent d'un appatMissement significatif en Al et d'un eruidlissement 
conséquent en 0 des zones ayant été portées à l'état liquide au cours des expériences. 
L'appauvtissement constaté en Al peut signifier qu'une pattie de cet élément a été vaporisée au cours de 
l'essai. L'eruichissement impottant en 0 résulte de toute évidence de la fotte réactivité de l'alliage vis-à-
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vis de cet élément à haute température. Celui-ci peut provenir à la fois de l'atmosphère de traitement et 
du contact avec les pièces en alumine. 

Au regard de la dispersion mesurée sur chaque teneur, ces résultats traduisent également une 
variation monotone significative des teneurs en Al et Cr entre le bas et le haut de la zone 
pâteuse, notamment un enrichissement progressif au fur et à mesure que la distance par rapport au 
front de solidification diminue. Cette variation peut traduire le caractère non stationnaire des premiers 
stades de la solidification dirigée accomplie pendant l'essai. Le fait que le pied de la zone pâteuse soit 
moins riche en Al et Cr peut cotTespondre à la phase transitoire initiale de la solidification düigée, ce 
qui pourrait être la conséquence de la comte longueur d'échantillon extraite pendant les essais de TSD. 
Dans la mesure où la diffusion chimique dans le sens longitudinal jouerait un rôle non négligeable, ces 
vatiations monotones le long de la zone pâteuse pourraient être révélatrices d'une légère 
macroségrégation. Par la suite, pour nous affranchir de cet effet, nous ne traiterons que les résultats 
conespondant à la moitié supétieure de la zone pâteuse, comprise entre 1440 et 1475°C, pour laquelle 
les vatiations en Al et Cr sont faibles. 
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Figure 111.16: TenatrS1rK!J131rESen Tï, Al, Cr, Nb et Om:su1Œscbns !azru?Jiitaœdesé:ixt111il!msde TSD, trp:JrtŒsen 
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Le Tableau III.6 petmet de situer la composttton nominale de l'alliage par rappott à la 
composition moyenne mesurée dans l'échantillon TSD-A dans le métal liquide trempé à proximité du 
front de solidification, sur la hauteur de la zone pâteuse et dans la pattie supétieure de la zone solidifiée 
pendant l'expérience. Notons que des résultats similaires ont été obtenus suite aux analyses conduites 
sur l'échantillon TSD-B. 

Nominale Liquide trempé Zone pâteuse Solide 
Ti 48,80 48,64 ± 0,41 48,91 ± 0,55 49,05 ± 0,16 
Al 47,14 46,00 ± 0,39 45,04 ± 0,49 46,20 ± 0,16 
Cr 1,87 1,80 ± 0,15 1,68±0,19 1,88 ± 0,09 
Nb 2,01 1,97 ± 0,04 1,99 ± 0,05 1,98 ± 0,02 
0 0,18 1,59 ± 0,25 2,38 ± 0,34 0,89 ± 0,06 

Tableaul/1.6: Ccmjamis:;nmbecanp;siticnnanimleetC011{IEitims~rm:wrÉSdansl'é::ixlntil!m TSD-A au 
11ilmu du mitalliquick tmnj:é, de !a zoe J;âtaœ et ck !a jXIrtie :vlidjftŒ jH1Cbnt l 'exp?rierœ (tm:uJS m %at). 

m.5.3. Amplitude des dispersims 

Pour apprécier l'amplitude des ségrégations et la dispersion sur la composition chimique dans 

chacune des zones analysées, nous avons détetminé la valeur de l'indice de ségrégation 1~ (2) (cf 

paragraphe II.4.2), qui rend compte du taux de ségrégation relatif à chaque élément chimique 

(microségrégation), et le rapport R~ (cf. paragraphe II.4.1), qui situe la composition chimique moyenne 

de la zone analysée par rappott à la composition nominale de l'alliage (macroségrégation). Les indices 
rassemblés dans le Tableau III. 7 témoignent de la fotte amplitude des ségrégations relevées au niveau 
des zones trempées en cours de solidification. Patmi les éléments d'alliage, Cr est l'élément 
présentant la plus forte dispersion. Nous pouvons noter que les tendances obtenues ici sont 
similaires à celles détetminées pour l'alliage élaboré par fonderie et présentées dans le Tableau III.3. Les 
indices de ségrégation détetminés dans la zone entièrement solidifiée au moment de la trempe sont 
significativement inférieurs à ceux mesurés dans les zones encore en cours de solidification. Ceci peut 
être révélateur d'un début d'homogénéisation chimique en phase entièrement solide et à très haute 
température. La f01te valeur du rappott de ségrégation mesurée pour l'oxygène traduit la contamination 
de l'alliage lors de son passage à l'état liquide. 

Liquide trempé Zone pâteuse Solide 
ls Rs ls Rs ls Rs 

Ti 23% -0,3% 30% 0,2% 8% 0,5% 
Al 19% -2,4% 27% -4,5% 7% -2,0% 
Cr 173% -3,8% 348% -10,1% 98% 0,5% 
Nb 46% -1,9% 62% -0,8% 23% -1,7% 
0 634% 783% 492% 1221% 144% 397% 

Tableau III. 7: Irzdia:s et mpjXJrfs ck ggr{g;lticn m::swés dans l'fdx!ntü!m TSD-A au nilmu du mitalliqui:é tmrlj.1i, ck !a 
zr.nJ Jiitaœ et ck !a jxlrtie :vlidtfti!untlimtianilem:nt Jxrzcbnt l 'exp?rierœ. 

ID.5.4. Partage des éléments d'alliage 

Des analyses complémentaires par spectrométrie EDS, calibrées par rappott à celles conduites 
par microsonde électronique, nous ont petmis d'apprécier et de quantifier le pattage spécifique des 
éléments d'alliage et de l'oxygène, comme nous pouvons le constater sur les cattographies présentées 
sur la Figure III.17. 
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(%at.) 20 J.lm 
39 42 45 48 51 54 57 

(%at.) 

0.5 1.0 1.5 2.0 2.5 3.0 3.5 0.5 1.5 2.5 3.5 4.5 5.5 6.5 7.5 8.5 

Figure II/.17: Cartcgraj:}:Ji0; Œa:np::sitiaubimique 1é:Jlisis p;:tr SjXdlr:m{!trie EDS au :ein de la zr::œ Jâtaœ del 'Wxlntübz 
TSD-A (am!JœmultijxJinJs de 30 x 30 JXAnls) 

A partir de ces cattographies, il est aisé de constater que la distribution des éléments 
d'alliage au cours des expériences de solidification dirigée est similaire au partage mis en 
évidence précédemment sur le matériau élaboré par fonderie : Al et Cr sont ségrégés dans les 
zones de fin de solidification alors que Ti et Nb emichissent plutôt la phase solide. 

De manière plus quantitative, les analyses menées par microsonde électronique nous ont pennis 
d1évaluer la composition chimique moyenne du liquide et du solide au moment de la trempe 
(composition moyenne conespondant à des zones sélectionnée à pattir des cattographies, entre a:::eur 
de dendtite et espace interdendtitique). A titre d1exemple, les résultats présentés dans le Tableau III.8 
correspondent aux mesures effectuées à proxitnité du front de solidification. A pattit· de ces mesures 
quantitatives, des valeurs de coefficient de partage effectif p::>Ur chaque élément d'alliage peuvent être 
proposées. Par ailleurs, en gardant à l1esprit les résetves évoquées précédemment en ce qui conceme le 
dosage de l'oxygène, nos analyses mettent malgré tout en évidence que l'oxygène ayant contaminé le 
matériau lors de son passage à l'état liquide tend préférentiellement à eruichit· la phase solide au cours 
de la solidification. La quantité d'oxygène dosée au niveau des espaces interdendtitiques est très faible. 
Néanmoins, cette obsetvation n1exclut pas la possibilité que la majeure pattie de l'oxygène dissout dans 
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le liquide ait pu être piégée à l'intérieur des particules d'oxyde relatées précédemment et que nos 
analyses ne peuvent prendre en compte. 

Solide dendritique Liquide interdendritique kS/L 

Ti 50,96 ± 0,31 44,78 ± 1,19 1,14 ± 0,04 
Al 43,38 ± 0,36 50,27 ± 0,97 0,86 ± 0,02 
Cr 1,16 ± 0,06 3,38 ± 0,65 0,34 ± 0,08 
Nb 2,21 ± 0,03 1,56 ± 0,13 1,42±0,14 
0 2,29±0,12 0,03 ± 0,03 >> 1 

Tableaull/.8: Ca11_f;Œitimsr:himic]_u0;~du!Dlidedmdrit:iqueetduliquideinten:i:n:lritiqAeàpJVXimiiédujtcntde 
!Dlidffrntim et axjjhmJs de p:utcgerffe:.tff wncyxnhnts (tmati'S m %at). 

m.5.5. Courbes expérimentales de distribution cwnulée 

Pour chaque grille ou profil d'analyses chimiques quantitatives conespondant à une température 
donnée dans la zone pâteuse, il est possible d'ordonner l'ensemble des points d'analyse par rapport 
aux teneurs croissantes en Al. Nous choisissons d'effectuer cette mise en ordre des points d'analyse 
en raison du partage préférentiel de Al pour la phase liquide lors de la solidification. La mise en ordre 
effectuée nous donne donc théoriquement accès à l'évolution de la composition chimique du volume 
de matière analysé, entre le début et la fm de la solidification. Pour chaque grille ou profil, le nombre de 
points d'analyse conespondant à une teneur inférieure à une valeur donnée est normalisé par rapport au 
nombre total de mesures. Cette normalisation des points d'analyse donne une estimation de la 
fraction vohunique de solide analysé ou fraction cwnulée. Pour une fraction solide f5 damée, 
définie par le rapport entre le volume de solide et le volume total de l'élément en cours de solidification 
considéré, les courbes représentant l'évolution des différentes teneurs en éléments chimiques dosés lors 
des analyses en fonction de cette fraction cumulée peuvent être assimilées aux pr<Dis de 
microségrégation en place dans le matériau au moment de la trempe, ente les zones solidifiées 
en premier et celles solidifiées en dernier. 

La Figure III.18 présente ainsi l'exemple des courbes de distribution cumulée obtenues suite aux 
analyses effectuées dans la zone pâteuse de l'échantillon TSD-A à 10,5 mm du front de solidification, 
soit à T = l440°C, t = 560 set f8 = 85 %. Le comportement relatif des éléments d'alliage décrit au 
cours du paragraphe précédent peut être retrouvé sur ces différentes courbes, à savoir une tenlanœ 
similaire de Al et Cr a être rejetés dans les zones de fin de solidification (coefficients de partage 
inférieurs à l'unité) et une tendance opposée pour Ti, Nb et 0 (coefficients de partage effectifS 
supérieurs à l'unité). De même, sur chacune des courbes, nous pouvons constater que le changement 
de pente se situe approximativement au niveau de la fraction cumulée corTespondant à la fraction 
d'alliage effectivement solidifié, soit 85 o/o dans le cas présenté sur la Figure III.18. &n· cet exemple, 
nous pouvons donc considérer que les points d'analyse correspondant aux valeurs de fraction cumulée 
comprises entre 0,85 et 1 ont bel et bien été effectués sur des zones liquides avant trempe. Cette partie 
des différentes courbes conespond donc au profil de composition chimique développé dans les 
dernières fractions d'alliage liquide lorsque celles-d se sont solidifiées au cours de la trempe. Ceci 
suppose que la vitesse de refroidissement atteinte au cours de la trempe soit insuffisante pour assurer 
une déstabilisation réellement rapide de l'interface en cours de solidification et par conséquent la 
formation d'une pellicule solide supplémentaire au niveau de l'enveloppe des dendrites développées 
dans la zone pâteuse. 
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Figure II/.18: awb:s expjrirrmtales ckdistrihaimaomlfEolxmu:s suite aux ana!y:l:s ?!frrtuœ; c:bns la zr:m p;ilaœck 
lfcJ:xJntillrn TSD-A, à 10,5mrndufrrntck:didifmtim, !Dit T= 1440°C, t = 560setfs = 85%. 

111.6. Synthèse 

Au cours de cette pattie, nous avons pu présenter quelques uns des résultats obtenus à !tissue 
des expétiences de TSD conduites sur l1alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb au cours de notre étude. La réalisation 
de ce type dexpélience nous a permis dobtenir plusieurs échantillons dont le processus de 
solidification a pu être intenompu de manière efficace. Vinstmmentation de ces échantillons nous a 
donné accès aux conditions thermiques et cinétiques délaboration imposées au cours des essais de 
TSD. En dépit dune qualité métallurgique qui reste à améliorer, plusieurs résultats significatifs peuvent 
être rappelés. Nous avons mis en évidence que dans les conditions d'élaboration' imposées au 
cours des expériences de TSD, l'alliage étudié se solidifie wliquement en phase hexagonale a, 
dans W1 intervalle de températures compris entre 1475 et l420°C. Vévolution des pat-amètres 
microstmcturaux au sein de la zone pâteuse a pu être détenninée. Les analyses chimiques quantitatives 
conduites sur ces échantillons ont permis, dune part, de mettre en évidence la contamination 
importante par l'oxygène des zones portées à l'état liquide au cours des élaborations et, d'autre 
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part, de quantifier le partage spécifique des différents éléments d'alliage et le degré de 
microségrégation développée au cours de la solidification. La redistribution des éléments 
chimiques entre les phases solide et liquide au cours de la solidification a notamment pu être appréciée 
aussi bien par l'analyse directe des mesures effectuées que par la constmction de courbes de distribution 
cumulée. Ces résultats ont pem1is de confirmer le fait que Al et Cr présentent un coefficient de 
partage inférieur à l'unité et sont de fait ségrégés dans les zones de fin de solidification, alors 
que Ti, Nb et également 0 présentent un coefficient de partage supérieur à l'unité leur 
conférant une affinité plus prononcée pour le solide déposé au cours de la solidification. 

IV. Interprétation des résultats - Discussion 

IV.l. Contrôle de l'intervalle de solidification 

Dans les paragraphes précédents, nous avons n1is en évidence que l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb 
élaboré lors des expériences de TSD, avec une vitesse de solidification d'environ 0,02 nnn/s et sous un 
gradient thermique de l'ordre de 4°C/nun - soit avec une vitesse de refroidissement de l'ordre de 
5°C/min- se solidifie dans un intervalle de températures compris entre 1475 et 14:D'C. Au cours du 
paragraphe II.3, nous avons démontré à partir de mesures ATD que, dans des conditions proches de 
l'équilibre thermodynamique, l'intervalle de solidification de l'alliage étudié se situe entre 1500 et 
1430°C. De toute évidence, les conditions d'élaboration imposées ainsi que la microségrégation 
développée lors des expériences de TSD sont à l'origine des écarts constatés entre les 
températures de deôut et de fin de solidification et les températures de liquidus et de solidus. 
En solidification dirigée, la vitesse et le gradient thern1ique imposés à l'interface solide/liquide 
contrôlent la température du front de solidification. De même, au cours de la solidification, la 
redistribution des éléments d'alliage entre les phases solide et liquide conduit, lorsque la diffusion 
chin1ique est lin1itée dans la phase solide, à un abaissement plus ou moins important de la température à 
laquelle les toutes den1ières fractions d'alliage liquide se solidifient. Une contamination significative peut 
quant à elle modifier à la fois les températures de début et de fm de solidification. 

Compte tenu de l'incertitude subsistant sur la température de fm de solidification soulignée au 
cours du paragraphe III.3, nous ne chercherons pas à discuter davantage le contrôle de cette 
température au cours de nos expériences. En revanche, en nous replaçant dans le diagramme binaire Ti
Al, nous allons tenter d'estin1er, grâce à des calculs d'ordre de grandeur, si les conditions d'élaboration 
(vitesse et gradient) nous permettent d'expliquer l'abaissement de la température du front de 
solidification constaté lors des expériences de TSD. A partir des relations développées par Kurz et 
Fisher [KURF98] dans le cas de l'approximation de pointes de dendrites hén1isphériques, nous pouvons 
déterminer l'influence du gradient thermique G et de la vitesse de solidification v sur la température à la 

pointe des dendrites au ruveau de l'interface solide/liquide, T • : 

• ( 1 J T · = TL - mX0 • 1- ( ) 
1- 1- k .Pc 

où TL est la température de liquidus, m la pente de la ligne de li qui dus, Xo la composition non1inale de 
l'alliage, k le coefficient de partage et Pc le nombre de Péclet, défll1Ï par rY/D avec r le rayon de la 
ponte des dendrites et s'exprime ici par : 

P = n . .!. r (-~G]~ 
c D v.L1~0 .k 
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avec r la constante de Gibbs-Thomson (10-7 m.°C), D le coefficient de diffusion du soluté 

(arbitrairement : Al) dans le liquide (5.10-9 m2/s) et ~T0 l'intetvalle de solidification. En gardant un 
rapport Til Al identique à celui de l'alliage GE (Ti/ Al = 1,035 d'après la composition nominale), nous 
estimons que la composition de l'alliage binaire équivalent, Xo, est de 49,14% at. Al. D'après Johnson 

et coll. [JOHIY98], dans le diagramme binaire Ti-Al, la pente de la ligne de liquidus du domaine (a+L), 
rn, vaut environ -5°C/% at. et le coefficient de partage de Al dans le domaine (a+L), k, ESt de l'ordre 
de 0,96. La relation décrite ci-dessus s'applique lorsque le nombre de Péclet est inférieur à l'unité, œ 

qui est vérifié dans le cas des conditions imposées lors des expériences de TSD (Pc = 8.10-3). En 
assimilant l'intetvalle de solidification détetminé par A TD à celui prévu dans les conditions d'équilibre, 

nous pouvons établir le diagramme repotté sur la Figure III.19 q...ri représente l'évdution de T* en 
fonction de v et G. Les différents modes de solidification possibles correspondant au gradient 
thennique mesuré expétimentalement de l'ordre de 4°C/mm, à savoir en fronts plan, celluJaire ou 
dendritique, sont repottés sur ce diagramme. Dans les conditions de vitesse et de gradient imposées au 
cours des expétiences de TSD, le mode de solidification prévu par ces calculs d'ordre de grandeur est 
de type dendritique. Ceci est en accord avec nos obsetvations métallographiques mais implique que la 
température du front de solidification correspondante doit rester proche de la température de liquidus 
de l'alliage, soit légèrement en dessous de 1500°C, ce qui en l'occutTence n'est pas le cas. Une rapide 
étude paramétrique nous a pennis de vérifier que même en faisant varier chaque paramètre intetvenant 
dans ces calculs d'ordre de grandeur, le point de fonctionnement correspondant aux expétiences de 
TSD reste proche de la température de liquidus. En particulier, nous avons pu vérifier qu'en auan cas 
le régime de solidification prévu par ces calculs ne tend à être celluJaire, œ qui, à notre sens, 
pourrait induire une température de front de solidification significativement inférieure à la température 
du liquidus. En somme, ces calculs d'ordre de grandeur démontrent que ni la vitesse de 
solidification, ni le gradient thermique imposés au cours des expériences ne nous permettent 
d'expliquer l'abaissement de la température du front de solidification observé 
expérimentalement 
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Les résultats présentés ci-dessus nous amènent donc à la conclusion selon laquelle seule la 
contamination de l'alliage porté à l'état liquide lors des élaborations, notanunent par 
l'oxygène, peut expliquer un abaissement significatif de la température du front de 
solidification. En dépit des rares renseignements disponibles dans la littérature sur ce sujet, nous 
avons pu vérifier de manière approximative, à l'aide de calculs Tœnn:reaJ:;® réalisés à pattir de la banque 
de données thermodynamiques développée par Saunders [SAU97], que l'addition d'oxygène à un alliage 
quatemaire pour lequel les propottions entre éléments Ti, Al, Cr et Nb correspondant à l'alliage étudié 
sont consetvées, conduit à abaisser effectivement la température de liquidus de l'alliage. Ainsi, pour une 
teneur de l'ordre de 3,2% at. 0, nous avons calculé que la température de liquicills correspondant à 
une solidification en phase a était précisément de l'ordre de l475°C. La teneur en oxygène annoncée ici 
est élevée mais peut être rapprochée de celle mesurée dans les zones des échantillons de TSD ayant été 
pottés à l'état liquide au cours des élaborations. Néanmoins, il est essentiel de rappeler que ces 
intetprétations restent très approximatives et qualitatives. En l'occutTence, la pertinence des résultats 
des calculs réalisés ici à l'aide de Therrm-Q;ùc® reste à vérifier, compte tenu du fait que la banque de 
données n'a initialement pas été validée pour des teneurs en oxygène aussi élevées. De plus, il est à 
noter que cet effet de l'oxygène sur l'abaissement de la température du front de solidification tend à 
accréditer un coefficient de pattage effectif de l'oxygène infétieure à l'unité, ce qui est en contradiction 
avec les valeurs détetrninées précédemment. 

IV.2. Profils de microségrégation 

Au cours du paragraphe III.S.S, nous avons pu présenter l'allure des profils de disttibution des 
éléments chimiques dans la phase solide en cours de solidification. L'analyse de ces résultats et 
l'intetprétation des courbes de distribution cumulée font l'objet des paragraphes suivants. 

IV.2.1. Evolution des profils expciimentaux au cours de la solidification 

La Figure III.20 présente quelques courbes expétimentales de distribution cumulée, 
conespondant aux analyses chimiques réalisées sur la phase solide, dans la gamme de température 
comprise entre 1440 et 1470°C. Pour chaque température, le profil de composition obtenu est 
représenté jusqu'à une valeur de fraction cumulée égale à la fraction solide déterminée par analyse 
d'images dans la zone d'analyse correspondante. Comme nous l'avons précisé au cours du paragraphe 
III.S.S, l'allure décroissante ou croissante de ces courbes est fonction du coefficient de partage de 
chaque élément d'alliage. 

L'observation d'un gradient de composition dans la phase solide (fraction des mesures 
correspondant à la fraction solide mesurée dans la zone d'analyse) signifie que la diffusion chimique 
est limitée dans la phase primaire de solidification, soit la phase a. Ceci confitme que la 
solidification ditigée s'est accomplie dans des conditions différentes de l'équilibre thetmodynamique 
pour lequel la diffusion des espèces est complète et le solide et le liquide sont homogènes 
chimiquement. 

La composition des premières fractions d'alliage formé au cours du processus de solidification 
dirigée évolue d'une courbe à l'autre, à mesure que la température diminue et donc que le temps après le 
début de la solidification augmente. Ceci est de toute évidence révélateur d'une di1fusion chimique de 
Ti et Al non nulle dans la phase solide en cours de solidification. ll s'agit ici de ré1rodiffusion. 
Cette tendance est moins discemable en ce qui conceme les éléments mineurs Cr et Nb, ce qui peut 
signifier que la rétrodiffusion de ces espèces dans la phase solide est plus faible que celle des éléments 
majeurs. Ces tendances peuvent être vérifiées en comparant ces profils de microségrégation 
expétimentaux aux profils de redistribution de soluté prévus par les modèles disponibles dans la 
littérature. Cette approche sera abordée au cours du paragraphe suivant. Néanmoins, nous pouvons 
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vérifier à l'aide des diagrammes repottés sur la Figure III.21 cpe la composition chimique moyenne des 
premières fractions de solide formé (fraction cumulée équivalente à fs = 0 à 40 %) tend vers la 
composition nominale de l'alliage lorsque le temps après le début de la solidification augmente, ce qui 
traduit bien une tendance à l'homogénéisation du solide au cours de la solidification. 
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IV.2.2. Confrontation avec les mxJèles de redistribution de soluté 

La modélisation de la redistribution des éléments d'alliage repose sur l'écriture de l'équation de 
consetvation des espèces considérées dans un système en cours de solidification unidirectionnelle, 
comme, par exemple, un élément de volume situé au niveau de l'interface solide/liquide d'un bras de 
dendrite. Les ptincipaux modèles de redistribution de soluté développés dans la littérature sont 
explicités en Annexe III. Ces modèles se distinguent principalement par une prise en compte 
différente de la diffusion chimique dans la phase solide. Dans tous les cas, le transpott solutal dans 
le liquide est considérée comme infiniment rapide. Dans le cas dune solidification dans des conditions 
d'équilibre thetmodynamique, la diffusion dans le solide est également parfaite et le modèle s'appliquant 
suit la règle du bras de levier. L'approche développée par Gulliver [GUL22] et Sclr:il [SCH42] est 
opposée à la règle du bras de levier et suppose l'absence totale de diffusion chimique dans le solide. 
Dans ce cas, le solide déposé à un instant donné de la solidification ne voit pas sa composition 
chimique modifiée par la suite en cours de solidification. Enfin, des modèles intermédiaires développés 
par divers auteurs tendent à rendre compte de la possible rétrodiffusion du soluté dans la phase solide. 
Dans ce cas, nous avons considéré les approches de Brody et Flemings [BROF66] et Clyne et Kurz 
[CLYK81l. 

Ainsi, à un instant donné de la solidification dirigée, il est possible de détetminer l'allure du 
profil de composition chimique en place dans la phase solide pour les trois cas de figure possibles 
décrits ci-dessus. Ceci est illustré schématiquement sur la Figure III.22, dans le cas d'un élément 
d'alliage possédant un coefficient de partage inférieur à l'unité. Cette représentation schématique nous 
permet de rappeler que le profil de composition tenant compte de la rétrodiffusion dans le solide se 
situe bien entre les deux profils prévus par les modèles extrêmes considérant une diffusion parfaite 
(bras de leviet) et l'absence totale de diffusion dans le solide (Gulliver-Scheil). 
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Comme nous l'avons présenté précédemment, des profils analogues peuvent être extraits des 
courbes de distribution cumulée et peuvent être comparés aux profils de composition théoriques. A 
titre d'exemple, la Figure III.23 présente la comparaison des profils de composition l'l:eillrés dans la 
zone pâteuse pour fs = 75% (T = 1455°C) avec les profils prévus par la règle du bras de levier et par le 
modèle de Gulliver-Scheil. L'ajustement des profils théoriques prévus par ce modèle avec les profils 
expérimentaux, pour les valeurs de fraction cumulée proches de l'interface solide/liquide (valeur de fs) 
met en évidence que la composition en Ti, Al et Cr des premières fractions de solide formé (faibles 
valeurs de fraction cumulée) est intetmédiaire entre celles prévues dans le cas où la diffusion chimique 
est parfaite (bras de leviet) et nulle ( Gulliver-Scheil) dans le solide. Ceci témoigne à nouveau de la 
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rétrodiffusion possible de ces éléments d'alliage dans le solide en cours de solidification. En revanche, il 
apparaît - et cela a également été constaté pour d'autres profils réalisés dans la zone pâteuse - qœ la 
diffusion de Cr reste très limitée, puisque les profils expérimentaux en Cr sont généralement 
fidèlement représentés par les profils calculés à partir des hypothèses de Gulliver et Scheil. 
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IV .2.3. Evolution des coefficients de partage 

Comme le présente l'exemple repotté sur la Figure III.23, l'ajustement partiel (pour les valeurs 
de fraction cumulée proche de f:) des profils de redistribution de soluté théoriques prévus par le 
modèle de Gulliver-Scheil avec les profils expétimentaux, nous offre la possibilité dévaluer 
quantitativement des coefficients de pattage pour Ti, Al, Cr et Nb à différentes hauteurs dans la zme 
pâteuse, donc pour différentes températures. L'évolution des valeurs obtenues dans la partie de la zone 
pâteuse analysée est reportée sur la Figure III. 24. Ainsi, dans la gamme de températures comptises entre 
1470 et 1440°C, les coefficients de partage détem1inés expérimentalement par cette approche sont de 

1,09 ± 0,03 pour Ti, 0,92 ± 0,02 pour Al, 0,57 ± 0,03 p::ur Cr Et 1,20 ± O,o6 peur Nb. Rappelons que 
la gamme de températures explorée ici correspond à une variation de la fraction solide dans la zone 
pâteuse de 50 à 85 %environ et que les 50 premiers pour-cents de solide fotmés le sont entre 1475 
(température du front de solidification) et 1470°C. Aussi, nous pouvons admettre de manière légitime 
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que les valeurs des coefficients de partage moyens valables sur l'ensemble de l'intetvalle de solidification 
compris entre 1420 et 1475°C risquent fortement d'être similaires à ceux déterminés ici. 

Les valeurs de coefficients de pattage obtenues ainsi pour Ti et Al sont très cohérentes avec les 
mesures quantitatives effectuées à proximité du front de solidification par microsonde électronique et 
rappottées au cours du paragraphe III.5.4. En revanche, des écatts importants sont constatés pour les 
éléments mineurs Cr et Nb. Les analyses quantitatives font état de coefficients de pattage de Cr et Nb 
plus fotts que ceux estimés à pattir de l'ajustement pattiel des profils de composition calculés avec les 
profils expérimentaux. Ceci pounait traduire le fait que le pattage de ces éléments est plus marqué aux 
premiers instants de la solidification. 

Les valeurs expérimentales de coefficients de pattage déterminées ci-dessus sont en relativement 
bon accord avec les valeurs pouvant être obtenues à partir de calculs T'lx!nm-Caé® réalisés avec la base 
de données thetmodynamiques développée par Saunders [SA U97] dans le cas de la solidification de 

l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb en phase a. En effet, pour la composition nominale de l'alliage, les valeurs 

moyennes prédites par le calcul, entre 1430 et 1500°C, sont de 1,13 ± 0,04 JXJUr Ti, 0,92± 0,01 prur Al, 
0,37 ± 0,2 pour Cr et 1,16 ± 0,4 pour Nb. Ainsi, nous pouvons constater que, en dépit d'un désaccord 
en tetme d'intetvalle de solidification (l'intetvalle prévu pat· le calcul se situe entre 1430 et 1515°C) les 
valeurs de coefficients de pattage pouvant être extraits de la base de données thetmodynamiques 
optimisée par Saunders sont très cohérentes avec celles mesurables expérimentalement pour Ti, Al et 
Nb. En ce qui conceme Cr, un écatt significatif est mis en évidence entre les valeurs expétimentale et 
calculée. Ceci peut signifier que les données associées à l'influence de Cr sur les courbes d'énergie libre 
des différentes phases prises en compte dans la base de données optimisée par Saunders, peuvent 
encore être améliorées. Néanmoins, avant de pousser plus avant ces considérations, des données 
expétimentales confitmant nos premiers résultats doivent être apportées. 
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V. Conclusions 

Au cours de ce chapitre, nous nous sommes attachés à la caractétisation et à la quantification 
des hétérogénéités chimiques et microstmcturales de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, hétitées de l'élaboration 
par la voie de la solidification, de type industriel et expétimental au laboratoire. Les ptincipales 
conclusions à retenü- de ce travail sont les suivantes. 
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Aucune évidence expérimentale de solidification en phase ~ n'a pu être apportée au cours de 
nos investigations. Dans tous les cas, il semble que l'alliage Ti-48Al-2fr-2Nb se solidifie en phase 
hexagonale a. En ce sens, notre travail confitme un cettain nombre de travaux recensés dans la 
littérature. La réactivité de l'alliage potté à l'état liquide, notamment vis-à-vis de sources de 
contamination possible par l'oxygène, a été soulignée. Nos travaux ont mis en évidence qu'un 
enrichissement significatif en oxygène, qui présente une solubilité élevée dans la phase a, peut 
être une explication à la sélection exclusive de cette demière comme phase ptimaire de solidification. 
Cette contamination par l'oxygène, lors des élaborations réalisées au laboratoire, se traduit a priori 
par un abaissement significatif de la température du front de solidification dhigée. 

Les analyses chimiques quantitatives réalisées sur l'alliage élaboré industriellement et au 
laboratoire ont petmis de souligner l'impottance et l'amplitude de la miauségrégation directement 
hétitée du processus de solidification (TSD) et pouvant caractériser les produits bmt de coulée. Nos 
investigations ont en revanche démontré que la macroségrégation est peu significative dans les 
produits élaborés industriellement. Au cours de la solidification, Al et Cr s<XIt ségrégés dans les 
zones de fin de solidification, en raison de coefficients de partage respectivement de l'ordre de 0,9 
et 0,6. Ti et Nb ont une solubilité plus impmtante dans la phase a que dans l'alliage liquide au cours du 
processus de solidification, en raison de coefficients de partage respectivement de l'ordre de 1,1 et 
1,2. Au cours du processus de solidification dirigée, une rétrodiffusion p.lSSible des éléments Ti, Al 
et Nb dans la phase solide a été mise en évidence. Quelle que soit la méthode d'élaboration (fondetie 
de précision industrielle ou TSD), Cr est systématiquement l'élément d'alliage sujet aux plus fortes 
dispersions de composition. 

D'après nos résultats, la solubilité de Cr est de toute évidence réduite dans la phase y, 
laquelle représente plus de 97% du matériau élaboré industriellement Cbmt de coulée et après CIC). La 
fraction de phase ~ présente dans l'alliage, laquelle d'après la littérature et d'après les analyses que nous 
avons effectuées par ailleurs, possède une limite de solubilité en Cr supérieure à la teneur nominale, 
n'est pas suffisante dans les produits coulés industriellement pour incmporer en solution la totalité de 
Cr en excès dans les zones de fm de solidification du matériau. Dès lors, du point de vue 
thetmodynamique et au vu des conséquences manifestes du traitement de CI C réalisé dans le domaine 
(a+y), il semble que l'excès de Cr tende plutôt à stabiliser la phase B2 plutôt que d'augmenter la 
fraction volumique de phase ~· Il est à rappeler que les élaborations effectuées au cours des 
ex:pétiences de TSD ne nous ont pas petmis d'étudier la fmmation ou l'appatition de la phase B2 dans 
l'alliage étudié après solidification. En somme, dans les conditions d'élaboration utilisées et pour ce qui 
est des hautes températures, il apparaît que l'alliage Ti-48Al-2fr-2Nb doit être considéré comme 
un matériau dans lequel trois phases pelWent coexister. 
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Chapitre IV : GENESE DE MIROSTRUCTURES A L'ETAT 

SOLIDE 

1. Introduction 

Les résultats rassemblés dans ce chapitre présentent la caractérisation des équilibres entre 
phases et des microstructures générées au cours de traitements thermiques à l'état solide dans l'alliage 
Ti-48Al-2Cr-2Nb. Comme nous l'avons souligné au cours du second chapitre, pour tout ce qui 
conceme l'étude des transformations de phases à l'état solide, nous avons eu recours à l'alliage élaboré 
par Métallurgie des Poudres (MdP), afm de nous affranchir de l'influence de dispersions chimiques et 
stmcturales pouvant caractériser le matériau initial. Dans une première pattie, nous abordons la 
démarche suivie dans le but de mieux connaître les équilibres entre phases à haute température dans 
l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, ceci afm de préciser les températures caractéristiques de transfmmation du 
matétiau, données nécessaires au choix des températures de traitements mis en œuvre par la suite. Dans 
une seconde pattie, nous présentons les résultats obtenus à la suite de traitements thermiques réalisés 
dans le domaine a et dans le domaine (a+y) et suivis de refroidissements continus, dans le but de 
préciser de manière quantitative les relations existant entre paramètres de traitement et microstmctures 
résultantes. 
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II. Equilibres entre phases à haute tempétature 

Le principal intérêt de la mise en forme par métallurgie des poudres est qu'elle pennet d'obtenir 
des produits exempts de ségrégation chimique et d'une grande homogénéité microstructurale. 
L'alliage MdP consolidé par CIC et présenté au cours du second chapitre constitue donc un candidat 
idéal à l'étude des équilibres entre phases à haute température propres à la nuance Ti-48Al-2Cr-2Nb. En 
comparaison de la stmcture lamellaire, la stmcture initiale de l'alliage MdP, composée uniquement de 

grains équiaxes y et ~, présente naturellement des facilités sur le plan métallographique pour la 
quantification des paramètres microstmcturaux (taux de phases, tailles de grains, etc.). C'est pourquoi 
nous avons souhaité la faire évoluer tout en gardant sa m01phologie. La microstmcture à grains 
équiaxes est supposée évoluer plus rapidement vers des paramètres d'équilibre que la microstmcture 
lamellaire, laquelle d'après la littérature possède une assez grande stabilité à haute température. 
L'évolution de la microstructure lamellaire vers des conditions d'équilibre suppose a priori des temps de 
traitement très longs, ce qui peut poser des problèmes de réactivité de l'alliage lorsque l'oxygène est 
présent dans l'atmosphère de traitement. 

Un des objectifs du travail que nous avons pu réaliser dans le cadre du C.P.R. "Intetmétalliques 
de base Titane" a consisté à préciser la formation des microstructures résultant de traitements 
thermiques effectués dans les domaines a et (a+y). La connaissance du diagramme d'équilibre 
binaire Ti-Al ne suffisant pas à l'étude de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, la démarche que nous avons 
adoptée pour patvenir à l'objectif ci-dessus a consisté, dans un premier temps, à détenniner l'étendue 
des domaines d'équilibre entre phases dans la gamme de températures comprises entre 1000 et 
l400°C. 

11.1. Démarche expérimentale 

Comme nous l'avons souligné lors du second chapitre, les domaines de transf01mation de 
l'alliage MdP ont été déterminés au cours de notre étude grâce à la synthèse de nos résultats issus 
d'analyses thetmique différentielle, dilatométrique et chimique quantitatives. La démarche suivie nous a 
pennis de détetminer, d'une patt, la température à pattir de laquelle la microstructure initialement 
presque monophasée y se déstabilise au profit de la croissance de la phase hexagonale stable à la 
température considérée(~ ou a). D'autre part, ceci nous a également petmis de détenniner la limite 

entre les domaines d'équilibre a et (a+y) ou transus a. Rappelons que la détermination du transus a 
est impottante puisqu'elle permet de connaître la température à laquelle l'alliage doit être potté pour 
être homogénéisé et en dessous de laquelle le caractère duplex de la microstmcture peut être obtenu. 

Dans un second temps, une campagne de traitements thetmiques consistant en des maintiens 
isothermes à différentes températures et de différentes durées, suivis de refroidissements rapides par 
trempe à l'eau, nous a petmis d'évaluer les fractions de phases d'équilibre dans le domaine biphasé 
(a+y). Parallèlement, cette campagne nous a petmis d'évaluer la confiance que nous pouvons accorder 
à la base de données optimisée par Saunders [SA U97] dont nous disposons pour effectuer des 
prévisions d'équilibres entre phases à pattir de calculs thetmodynamiques réalisés avec le logiciel 
Themv-Colc®. 
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II. 2. Détermination des te~ratures de transformations 

ll.2.1. Exploitation des thertn<:grnmmes ATD 

La caractérisation des températures de transformations de phases de l'alliage MdP par analyse 
thennique différentielle est analogue à celle réalisée sur la nuance élaborée par fonderie et présentée au 
cours du paragraphe II.3 du troisième chapitre. Les traitements réalisés ont été conduits uniquement à 
l'état solide, jusqu'à des températures maximales de l'ordre de 1400°C. Les résultats obtenus et 
présentés en pattie sur la Figure IV.l illustrent l'évolution des pics endothenniques au chauffage, en 
fonction de la vitesse de chauffage imposée entre 5 et 30°C/min. Les températures de transformation 
correspondant aux conditions proches de l'équilibre thetmodynamique sont déduites de l'extrapolation 
à vitesse nulle des relations linéaires existant entre la vitesse de chauffage et les températures 
caractélistiques déduites des thermogrammes d'A TD. L'évolution de ces courbes lors des différents 
refroidissements mis en œuvre n'est pas présentée ici mais est analogue à celle obtenue dans le cas de 
l'alliage élaboré par fonderie, en particulier en ce qui conceme le sous-refroidissement nécessaire au 

déclenchement de la transformation a --7 y. 
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Figure IV.l : Ewlutkn am; la vites.<e de dx!u.f!CIEJ? (a) cks pics errki/xmziques eJm:gistJ{s p;tr A TD et (b) cks femJÉIU!Ulf!S 
a;or;ctéristiques de tramjàmutiœz à l t?tat 9Jlide ;xur l 'alliag! MdP. 

Compte tenu de la microstmcture initiale de l'alliage MdP, les deux pics endothetmiques 
enregistrés au chauffage correspondent à la succession de transfotmations comprenant la réaction 

ordre/désordre <X:z --7 a et la dissolution de la phase"{ au profit de la phase a. le début de cette série de 
transfotmations est situé aux environs de :1.1&)0 C. De manière similaire à l'alliage élaboré par fonderie, 

le premier pic endothermique, situé aux environs de l:.!)5°C, peut être attribué à la transition a:z+y --7 

a +y. Cette transition est peu sensible à la vitesse de chauffage. En pratique, il est beaucoup moins aisé 
de l'identifier sur les thetmogrammes enregistrés lors du refroidissement (cf. Figure IV.2), 

L'exploitation des thetmogrammes au chauffage a petmis de situer la température du traNJS a de 
l'alliage MdP à l365°C, ce qui est en très bon accord avec la valeur reportée dans la littérature par 
plusieurs auteurs [FUC93, HUB02]. 

ll.2.2. Sensibilité des teclmiquesexpérimentales: ATD 1 dilatométrie 

Comme nous l'avons explicité au cours du paragraphe II.1.2.2 du second chapitre, le suivi des 
transformations par dilatométlie a été mis en œuvre au cours des traitements thetmiques présentés dans 
la suite de ce chapitre, afm d'apprécier l'influence des conditions de traitement sur les cinétiques de 
transfotmations et ainsi mieux comprendre la genèse des microstmctures. La dilatométrie et l'analyse 
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thennique différentielle rep:>sent sur des principes de mesure différents. La première technique consiste 
à mesurer les variations de volume associées à la dilatation thermique et aux transformations de phases 
subies par un matériau. La seconde rep:>se sur la mesure de la variation de température associée à la 
variation d'enthalpie accompagnant toute transformation de phases. A priori, ces deux techniques ne 
présentent pas la même sensibilité lors de la détection des transformations subies par le matériau étudié. 
Cest ce que nous allons discuter à présent. 

La Figure IV.2 présente l'exemple des thermogrammes correspondant à une vitesse de 
5°C/min, enregistrés au chauffage et au refroidissement, en comparaison des enregistrements 
dilatométriques obtenus dans les mêmes conditions. Au vu de l'accord entre les résultats fournis par ces 

deux techniques en termes d'intervalle correSJX>ndant à la transformation globale ~+y H a+y H a 
(intervalle compris entre les températures apparentes de début et de fm de transfotmation, 
respectivement Tel et Tr), nous mettons ici en évidence le fait que les modifications structurales subies 
par l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb à l'état solide et à haute température, au chauffage comme au 
refroidissement, peuvent être suivies par dilatométrie en cours de traitement avec une précision 
correcte. Dans le cas des vitesses de chauffage 11 standard 11 p:>ur l'ATD et la dilatométrie, l'accord entre 
A TD et dilatométrie associé à la détermination de la fin des transformations en fm de pic A TD, indique 
que la conduction thermique est négligeable par rapport au signal purement associé à la transfotmation. 

L'exploitation en terme d'évolution de l'avancement de h transfonnation Ç,(T) est de ce fait 
envisageable. La dilatométrie est donc appropriée au suivi de la transformation globale subie par l'alliage 
à haute température et sa mise en œuvre au cours des traitements thermiques que nous avons réalisés 
est justifiée. 
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Figure IV.2 : Comjxnais:n mtre tœnrrgn;:orm:s A TD et erlJfgistn?JnmJs dilatanitrique> dJtmus p:ur l'alliag! MdP (a) bs 
d'und:Xlu.ffcwà S°C/min et (b) lors d'un rrfoyidis<Hrmt à S°Cimin. 

Sur les diagrammes de la Figure IV.2, nous p:>uvons constater que la transition ~+y H a+y 
est moins observable par dilatométrie que par A TD. Cette transition ne peut être décelée que sur les 
courbes rendant compte de l'évolution de la fraction d'alliage transformée en fonction de la 
température. La Figure IV.3 présente schématiquement la procédure permettant de déterminer 
l'avancement de la transformation, Ç,(T), ainsi que l'évolution de Ç,(T) et de sa dérivée avec la 

température. Sur la Figure IV.3, la transition ~+y ~ a+y peut être distinguée au chauffage sur les 
courbes dÇ,(T)/dT = f(T) par une vitesse de dilatation légèrement accentuée. Néanmoins, l'analyse de 
cette transition à partir de ce type de courbe reste très délicate. Ceci démontre qu'une technique basée 
sur une mesure enthalpique telle que l'A TD est beaucoup plus sensible à la transformation subie par 

l'alliage au cours du franchissement du palier eutectoïde ~+y H a, que la dilatométrie. Cest pourquoi, 
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lors de la présentation des résultats concernant les traitements réalisés avec suivi dilatométrique, nous 
ne nous attacherons qu'à l'exploitation de l'intervalle global de la transfmmation ~+y H a+y Ha. 

Il est intéressant de noter également que la dilatométrie présente les avantages de rester 
exploitable aux fmtes comme aux faibles vitesses de refroidissement. Aux fortes vitesses, le 
refroidissement contrôlé en A TD n'est pas forcément disponible Oimitation technologique du four 
équipant l'installation). De plus, aux très faibles vitesses de refroidissement, les pics endothetmiques ou 
exothe1miques en A TD peuvent être pratiquement indétectables. Dans tous les cas, la dilatométrie 
présente l'intérêt dautoliser une exploitation directe des résultats par une approche de type 11loi des 
mélanges 11

, là où l'ATD, plus complexe, résulte de la compétition entre calories libérées ou absorbées 
par la transformation et retour à l'équilibre thermique par conduction. Aux faibles vitesses de chauffage 
ou refroidissement par exemple, l'amplitude du signal est pratiquement nulle alors que la transfonnation 
s'effectue. 
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5°C/min. 

II.3. Evolutions microstructurales entre 1000 et 1400°C 

Afin de déterminer les fractions de phases d'équilibre dans la gamme de températures comp1ises 
entre 1000 et 1400°C, des échantillons d'alliage MdP ont subi plusieurs traitements the1miques 
consistant en des maintiens isothermes de différentes durées, variant entre 1 et 96 heures, et suivis d'un 
refroidissement par trempe à l'eau. Les échantillons ont été portés jusqu'à la température de maintien à 
raison d'une vitesse de chauffage contrôlée de 5°C/min. Cette vitesse a été utilisée afm d'éviter, lors du 
chauffage, la fo1mation de la phase a sous forme d'aiguilles à l'intélieur des grains y mmolithiques, 
sous l'effet d'une vitesse de chauffage trop rapide comme cela a été relaté par Ott et Pollock [OTTP98, 
OTTP99], et ainsi garder une stmcture de grains y et a/a équiaxes, comme nous l'avons précisé 
précédemment. Au cours du chauffage et du maintien isothe1me, nous supposons que l'évolution de la 
propo1tion des phases les unes par rappo1t aux autres se fait uniquement par di1fusion chimique et 
par red.is1ribution des éléments d'alliage entre les grains équiaxes monophasés composant la 
microstructure (croissance par déplacement des interfaces). 

11.3.1. Homogénéisation des nim>structures 

Comme nous pouvons le constater sur la Figure IV.4, les microstmctures obtenues après 
trempe depuis les différentes températures de maintien isothe1me, sont biphasées. En imagelie 
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d'électrons rétrocliffusés, la phase y apparaît en contraste sombre alors que la phase ~ canplémentaire 
apparaît en clair. Rappelons que, lors de la trempe à l'eau, la phase a subit dans tous les cas une mise en 
ordre en ~- En pratique, le caractère ordonné de la phase complémentaire à la phase y a r:u être vétifié 
sur les échantillons traités à 1300°C contenant plus de 50 % vol. de phase hexagonale, grâce à 
l'obsetvation des pics de smstructure de la phase~ lors d'analyses par diffraction des rayons X. 

Figure IV.4: Vuesmbr:gmjhir.pE m i~d'é/tr::t;rns '!étrodjfjùs!s ck la rrli::n::titnclweck l'all'iqj3 MdP ap!è> untmitr;m;nt 
(a)ckSXShà l(XXJ0C, (b) 76hà 1050°C, (c)SX5hà 1J(X)0 C, (d)!Xihà 1150°C, (e)40hà 12CXJ0C, (fJ /Bhà 1250°C, 

(g)24hà 13W°Cet(h) 1 hà 1350°C(NB: laf.h::œ YaJ.1X?raîtma:ntmste:nnbm). 

Pour la vitesse de refroidissement mise en œuvre au coms de la trempe, il apparaît que la 
microstructure initiale de l'alliage MdP (cf. Figure 11.10 dJ second chapitre) n'est pas profondément 
moclifiée par des traitements de longue durée jusqu'à des températures de l'ordre de l100°C. Rappelons 
qu'initialement, l'alliage contient environ 3,5 o/o vol. de phase ~ sous fotme de petits grains décorant les 
joints de grains monophasés y. Sur la Figure IV.S, qui présente l'évolution de la fraction volumique 
représentée par la phase complémentaire de la phase "( au cours des différents traitements, nous 
pouvons apprécier la cinétique d'homogénéisation de la microstructure de l'alliage aux différentes 
températures explorées. Lorsque les propottions entre phases n'évoluent plus, nous supposons que les 
microstructures correspondantes sont proches de celles attendues à l'équilibre. Aux températures 
infériew-es à l100°C, les propottions entre les différentes phases sont proches des fractions d'équilibre 
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après un maintien de 40 heures à la température de traitement. L'augmentation de la température 
contribue largement à accélérer la cinétique d'homogénéisation de la microstmcture, puisque les 
fractions de phases des différentes phases ne semblent plus évoluer après un maintien de 20 heures 
entre 1150 et l250°C, de 10 heures à 1300°C et de 1 hew-e à 13500C. De ces résultats, nous pouvons 
déduire les fractions volumiques d'équilibre de la phase y et des phases complémentaires a/ a 2 (compte 
tenu de la réaction eutectoïde prévue aux environs de 1200°C) rassemblées dans le Tableau IV.l. 
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Phase 'Y [% vol.] Phases a 2/a [% vol.] 
1000°C 98,0 2,0 
1050°C 96,8 3,2 
1100°C 97,2 2,8 
1150°C 95,0 5,0 
1200°C 90,2 9,8 
1250°C 75,0 25,0 
1300°C 40,0 60,0 
1350°C 2,0 98,0 
1365°C 0,0 100,0 

Tableau IV.l : Ewlutim ck5 fo:ctims di?quüible ck5 .f)xts.:5 y et a:;/ a aur la tonpimlute. 

11.3.2. Approche de la composiûon chimique d'équilibre des phases a et y 

En dessous de 1200°C, la fraction volumique des phases ~ ou a est trop faible pour nous 
petmettre de différencier ces deux phases par diffraction des rayons X, les pics de surstmcture de la 

phase ~ n'étant pas suffisamment intenses pour les distinguer du fond continu. Par ailleurs, l'analyse de 
la composition chimique de ces phases par microsonde électronique ou par microanalyses EDS ne peut 

être effectuée sans introduire d'etTeurs d'analyse liées à l'influence de la matrice y. Par conséquent, il ne 
nous est pas possible, à partir de ces résultats, de préciser la température exacte à laquelle la mise en 

ordre ~ ~ a intetvient. Nous garderons donc à l'esptit que cette transition se produit d'après, nos 
résultats d'analyse thetmique différentielle, aux environs de l200°C. 

La composition chimique des phases présentes dans les échantillons traités aux températures 

supétieures à 1200°C a été analysée en considérant qu'au dessus de 1200°C seule la phase a prut être en 
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équilibre avec la phase y. Les résultats obtenus par microsonde électronique pour les échantillons traités 
à 1200, 1250 et 1300°C sont rassemblés dans le Tableau IV.2 et sont comparés à la composition 
chimique nominale de l'alliage MdP, en ne considérant que les éléments d'alliage Ti, Al, Cr et Nb. Tout 
en gardant à l'esprit qu'avant traitement l'alliage contient 0,14 % at. 0, nous considérons que la 
réalisation des traitements thenniques sous atmosphère contrôlée n'a pas modifié de manière 
significative la teneur en éléments interstitiels de l'alliage, du moins au niveau du creur des échantillons. 

1200°C 1250°C 1300°C 
Nominale Phase y Phase o: Phase y Phase o: Phase y Phase o: 

Ti 47,80 ± 0,20 47,35±0,12 52,17±0,28 46,81 ± 0,31 51,83 ± 0,50 44,67 ± 0,13 49,59±0,14 
Al 48,22 ± 0,25 48,76 ± 0,12 42,71 ± 0,27 49,46 ± 0,38 43,25 ± 0,10 51,85 ± 0,13 46,14 ± 0,13 
Cr 2,01 ± 0,05 1,90 ± 0,02 3,27 ± 0,04 1,61 ± 0,05 2,93 ± 0,03 1,37 ± 0,01 2,36 ± 0,01 
Nb 1,97 ± 0,03 1,99 ± 0,02 1,85 ± 0,02 2,12±0,05 1,99 ± 0,04 2,11 ± 0,02 1,91 ± 0,02 

Ti/Al 0,991 ± 0,009 0,971 ± 0,005 1,221 ±0,014 0,946 ± 0,014 1,198±0,014 0,862 ± 0,005 1 ,075 ± 0,006 

Tableau IV.2 : Canjxsiticns chirniqAŒncminaleck l Wliag! MdP et ck; jix;œ; y et a~ parrn:k:n:mwéktlrnique 
aplès /xrrrgJWat:im à 1200, 1250 et 13W0 C. 

L'application de la règle du bras de levier à partir des compositions chimiques rassemblées dans 
le Tableau IV.2 conduit à la détermination du diagramme représenté sur la Figure IV.6. Ce dernier nous 
permet de vérifier que les compositions déterminées pour les phases a et y à 1200, 1250 et 1300°C 
nous permettent d'évaluer la proportion des deux phases présentes à ces températures de manière 
cohérente avec la quantification effectuée précédemment par analyse d'images après homogénéisation. 
Nous pouvons donc admettre que les compositions mesurées ici sont très proches des compositions 
attendues à l'équilibre. Le diagramme de la Figure IV.6 t'DUS permet également de visualiser le caractère 
a-phile de Cr et y-phile de Nb. Le coefficient de partage de ces éléments entre les phases a et y, &ftni 
comme le rapport des compositions mesurées dans chacune des phases, est rassemblé dans le Tableau 
IV.3. Il apparaît que, entre nx> et 1300°C, les coefficients de partage de Cr pour la J:i1ase a et de 
Nb pour la phase y sont relativement constants et valent respectivement 1,75 et l,Q). 
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Cr 1 Phase a Nb 1 Phase y 
12oooc 1,72 ± 0,04 1,08 ± 0,02 
1250°C 1,82 ± 0,08 1,07 ± 0,01 
1300°C 1,72 ± 0,02 1,10±0,02 

Moyenne 1,75 ± 0,04 1,08 ± 0,02 

Tableau IV. 3 : Cafftcimt ck Jnrfar..J? ck Cr JUtr la .flxi.'E a et ck Nb JUtr la .flxi.'E y erbe 1200 et 1300°C. 

II. 4. Comparaison avec les p-édictions TheJmo.Calc® 

La fraction et la composition chimique des phases a et y évaluées ici dans des conditions a 
priori proches de l'équilibre thetmodynamique peuvent être confrontées aux résultats reportés dans la 
littérature, à travers les calculs que nous pouvons effectuer à l'aide de Tœmv-Cat® à putir de la banque 
de données thetmodynamiques optimisées par Saunders [SAU97]. 

La Figure IV.7 représente l'évolution de la fraction molaire des phases prévues dans les 
conditions d'équilibre par Therrm-Q;t/c® entre 950 et 1400°C. A l'équilibre, la banque de données utilisée 
pour nos calculs prévoit que l'alliage MdP est composé des trois phases [0_, y e: B2 en dessous de 
1125°C. En première approximation, nous pouvons considérer que les phases a, a2, y etB2 possèdent 
des volumes molaires pratiquement identiques (10,1 ± 0,3 an3/mol). Sous cette hypothèse, nous 
pouvons confronter les résultat des calculs à l'évolution de la fraction molaire de la phase y et celle de la 
ou des phase(s) complémentaire(s) détetminée(s) expétimentalement au cours de nos travaux. Entre 
1000 et 1100°C, la fraction molaire de phase y prévue par le calcul est en relativement bon accord avec 
celle mesurée expérimentalement. En conséquence, la fraction molaire cumulée des phases f0_ et B2 
prévues par 1hemv-Calc® dans cette gamme de températures est également cohérente avec les mesures 
expétimentales. En revanche, au delà de 1150°C, les propottions entre les phases a et y ptévues par le 
calcul diffèrent notablement des valeurs expétimentales. La température du transus a ptévue par 
Themv--Calc® est située à 1380°C, soit 15°C au dessus de la valeur déterminée expérimentalement, et de; 
écatts pouvant aller jusqu'à 10% sont constatés entre la fraction molaire des deux phases prévues par le 
calcul et celle déterminée au cours de notre étude. Ceci ce traduit naturellement par des écatts tout aussi 
notables en tetmes de composition chimique des phases a et y, comme en attestent les valeurs déduites 
du calcul et rassemblées dans le Tableau IV.4. Néanmoins, les données présentées dans le Tableau N.S 
démontrent que le pattage spécifique de Cr pour la phase a et de Nb pour la phase y est correctement 
décrit dans la banque de données thetmodynamiques utilisée pour le calcul. 

Dans la mesure où une confiance suffisante peut être accordée aux résultats foutnis par les 
calculs effectués à l'aide de Themv-Calc®, nous pouvons supposer que la phase B2 est attendue dans 
l'alliage MdP dans les conditions d'équilibre et que les échantillons que nous avons traités entre 1000 et 
1100°C puis trempés à l'eau sont composés des phases y, a 2 e: B2. Ceci n'a pu être confirmé 
expétimentalement lors de nos obsetvations au MEB en imagerie d'électrons rétrodiffusés, au cours 
desquelles en principe la phase B2 se distingue nettement de la phase f0_ çar un contraste beaucoup plus 
clair. Nous reviendrons sur la stabilité de la phase B2 dans l'alliage MdP au cours du cinquième chapitre 
de ce manuscrit. 
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1200°C 1250°C 1300°C 
Phase y Phase a. Phase y Phase a. Phase y Phase a. 

Ti 46,60 52,34 45,99 51,30 45,23 50,10 
Al 49,64 42,84 50,34 44,12 51' 19 45,56 
Cr 1,74 3,03 1,64 2,73 1,53 2,44 
Nb 2,02 1,79 2,03 1,85 2,05 1,90 

Ti/Al 0,939 1,222 0,914 1,163 0,884 1,100 

Cr 1 Phase a Nb/ Phase y 
1200°C 1,74 1 '13 
1250°C 1,66 1 '10 
1300°C 1,59 1,08 

Moyenne 1,67 ± 0,08 1,10±0,03 

11.5. Synthèse: limites du dcrnaine biphasé (a+y) 

Les résultats présentés au cours de cette première pattie nous ont petmis de préciser les limites 
du domaine biphasé (a+y) dans l'alliage MdP. D'après les résultats d'analyse thetmique 
différentielle, ce domaine est compris entre 1200 et 1365°C. Les limites de solubilité en Ti, Al, Cr et 
Nb des phases a et y ont été proposées et confrontées aux prévisions pouvant être faites à l'aide du 
logiciel Themv-Calc®. Cette confrontation nous a permis de mettre en évidence que, en dépit d'une 
description apparemment conecte du pattage des éléments d'alliage entre les deux phases, des 
imprécisions sur les limites de solubilité de ces éléments dans chaque phase subsistent lors de prévisions 
faites à partir de la banque de données optimisée par Saunders. Toutefois, ces résultats, rassemblés en 
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Figure IV.S sous la fmme de la portion du diagramme pseudo-binaire Ti-Al correspondant au domaine 
(a+y) de l'alliage MdP, démontrent que les données concernant la phase a sont en meilleur accord avec 
nos résultats expérimentaux que celles concernant la phase y. Ceci peut signifier qu'une optimisation 
des données thermodynamiques relatives à la phase y dan; la banque de données développée par 
Saunders s'avère nécessaire en vue d'une utilisation systématique du logiciel Tœmv-caè® peur décrire et 
prévoir les équilibres entre phases dans l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb. 

1400~-----------------------------

1375 

1350 

()1325 
0 ._. 

~ 1300 

~ 
'Q) 1275 c. 
E 
~ 1250 

1225 

1200 

<> Composition nominale Microsonde 

A Composition a & y Microsonde 

- - Pseudo binaire Thermo-Calc® 

a 

/ 

N /' 

/ 
1 

/ 
J: 

; 
/ 

/ 

1175~~~~~~~~~~~~~~~ 

43 44 45 46 47 48 49 50 51 
Aluminium [%at.] 

a +y 

1 
1 

1 

1 

52 

1 
<''fu;;;, 

1 

53 

1 
1 

,/ 

/ 
/ 

y 

54 55 56 

Figure IV. 8 : Repn!s:ntaticn duci:rmire bijix;lsi (a+ rJ dans le dit;gmrrore JNUrb binaite Ti-Al COt7PS{Xn:bnt à l 'alliag: MdP, 
d'aptf5 nas n?sultats e:xpirim:ntauxet d'aptf5 les pn?visims de Thenro-C~. 

III. Genèse de microstructures lors de refroidissements continus 

III .1. Démarche expérimentale 

Comme nous l'avons mentionné au cours du second chapitre de ce manuscrit, une série de 
traitements avec maintiens isothetmes suivis de refroidissements continus a été menée sur l'alliage MdP 
dans le but de préciser de manière quantitative les relations existant entre les paramÈtres de traitements 
thetmiques et les microstructures. Ces traitements ont été réalisés en mettant en œuvre le suivi des 
transformations de phases par dilatométrie, comme nous l'avons rappelé au cours du paragraphe 11.2.2 
de ce chapitre, dans le but d'évaluer également l'influence des paramètres de traitement sur la cinétique 
des transfotmations subies au cours du refroidissement. Les principaux paramètres étudiés sont la 
durée du maintien isothetme et la vitesse de refroidissement. La première sétie de traitements a été 
effectuée à une température supétieure au transus a, afm de préciser l'influence de ces paramètres sur la 
fotmation de la stmcture lamellaire ~-y. La seconde série de traitements a été conduite dans le domaine 
biphasé (a+y), dans le but de préciser les conditions de fotmation de la microstmcture duplexe et 
d'apprécier également, en comparaison de la première sétie de traitements, l'influence de la composition 
chimique initiale de la phase a sur les caractétistiques de la stmcture lamellaire résultant de sa 
décomposition. 
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III.2. Traitements thermiques dans le domaine monophasé a 

ill.2.1. Conditions de traitemeti: 

La série de traitements dans le domaine a a été réalisée à 1380 ± 10°C, en respectant des 
durées de maintien isothenne de 15, 6o et 6oo min. le refroidissement contrôlé en four, dune part, 
et la convection forcée par un balayage d'hélium, dautre part, nous ont permis d'explorer une gamme 
de vitesses de refroidissement comprises entre 5 et 3000°C/min. le système de régulation des 
fours utilisés nous a petmis d'effectuer des séries de traitements mettant en œuvre Œs vitesses de 5 et 
50°C/min, alors que le soufflage à l'hélium nous a petmis de garantir des vitesses de refroidissement au 
minimum de l'ordre de 400°C/min. 

111.2.2. Suivi des transformatioœ de phases 

La Figure IV.9 présente l'évolution avec la température, de l'avancement de la transfotmation 
ÇCT) subie par l'alliage MdP lors de divers refroidissements continus, après des maintiens isothermes à 
1380°C de différentes durées. Rappelons que Ç(T) déait l'évolution de la cinétique globale de 
transfotmation de l'alliage entre les températures apparentes de début et de fm de transfotmation, 
respectivement notées Td et Tr. 

100 

90 

80 

70 

60 
~ 

-;.!!. 
~ 

50 !=' 
;v; 

40 

30 

20 

10 

0 

200 

-+--15min- 5°C/min 
--8-- 60min - 5°C/min 
--l!r- 600min - 5°C/min 
···~····15min- 50°C/min 
--8-- 60min- 50°C/min 
-A- 600min - 50°C/min 
-+-15min- 440°C/min 
-+-- 15min - 850°C/min 
--8-- 60min - 1480°C/min 
--tr-- 600min- 1515oC/min 

--l!r- 600min - 1860°C/min f--+-----+--+----=~---+----"~"1'=-'\----~~~---.J 
--A- 600min - 2950°C/min 

300 400 500 600 700 800 900 1 000 11 00 1200 1300 1400 

Température [°C] 

Figwv IV. 9: Ewluticnm fout:knck la t~ ck l'amrœn:nt dela tmrJ1àlrmtim ck l'alliag! MdP !ms ck 
n:jividis.<mmls cœtinus aplès cks rmintims imtb?nn:s à 138CJOC ck djffëimtes dunî:s, d'aplès les emtgistmn:nts di!atonitriques 

exp!rirrmtaux. 

Sur ce diagramme, nous pouvons constater que la vitesse de refroidissement a nn effet 
prépondérant sur l'intervalle de transformation ~ T et sur la température de début de 
transformation Td. La dépendance du début de la transfotmation vis-à-vis de la vitesse de 
refroidissement traduit le fait que les mécanismes mis en jeu lors de la fotmation de la structure 
lamellaire sont thetmiquement activés. La durée du maintien isothetme n'a a prioti qu'un effet de 
second ordre sur ces caractéristiques, notamment si l'on étudie plus précisément les courbes Ç(T) = f(T) 
obtenues lors des refroidissements à 5 et 50°C/min, mais également si l'on compare les courbes 
correspondant aux vitesses de refroidissement de 1480 et 1515°C. L'augmentation de la vitesse de 
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refroidissement tend à augmenter l'intervalle de température dans lequel la transfmmation globale de 
l'alliage s'effectue et à abaisser la température correspondant au début de cette transfmmation. 
L'influence de la vitesse de refroidissement sur ~T et sur Te1 est présentée sur la Figure IV.10. En 
première approximation, compte tenu des coefficients de régression linéaire obtenus, nous pouvons 
considérer que l'évolution de Te1 et ~T avec la vitesse de refroidissement peut être décrite de manière 
satisfaisante par des relations linéaires. Ces résultats mettent en évidence que, mê~ pour les 
refroidissements les plus lents, la température correspondant au deôut de la transfonnation est 
bien inférieure au transus a estimé à 1365°C. L'extrapolation à vitesse de refroidissement nulle de la 
relation existant entre Td et la vitesse, nous indique que la température maximale correspondant au 
début de la transfmmation est inférieure à 1300°C. Ceci signifie que, dans tous les cas, une forœ 
motrice importante, correspondant à un sous-refroidissement de l'ordre de 70°C, est nécessaire 
au déclenchement de la germination et de la croissance des lamelles y à partir de la matrice a. 
Cette force motrice traduit vraisemblablement l'énergie consommée par le système lors de la création 
des interfaces entre lamelles. 
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Figure IV. JO: Ewlutirn enfon::1:kn ck la vites93 ck rrjioidis.<nnmt, ck la tempimlwe ckdi:ut ck tranfifonmtim Td etœ 
l'intenalle ck t'IW1Iffànmtirn L1 T ck l 'alliag! MdP lors ck rrjioidissermts cmtinus apllli cts rmintiem irot/xmm; à 138CJOC de 

df!JettYZfc:s c~wœs. 

L'analyse des courbes Ç(T) = f(T) nous renseigne sur la cinétique globale de transfmmation 
adoptée par l'alliage au cours du refroidissement continu. Ces courbes suivent une allure sigmoïdale non 
symétrique, qui rend compte d'une transfmmation plutôt rapide dans les premiers instants et aux 
températures les plus hautes et d'une transfotmation plus lente et moins activée au fur et à mesure que 
la température diminue. Comme le présente la Figure IV.ll, l'allure des courbes présentant l'évolution 
avec la température de la valeur absolue de la détivée dÇ(T)/dT, peut se décomposer en deux régimes 
patticulièrement distincts dans le cas des refroidissements à S°C/min. Cette distinction pourrait traduire 
la compétition en termes de getmination et de croissance pouvant exister entre deux familles de 
lamelles y, se formant préférentiellement à des températures différentes. Cette différence de régime de 
transfotmation est moins distincte sur les courbes relatives aux refroidissements effectués à S0°C/min. 
Ceci peut signifier que lors de refroidissements lents, à des vitesses de l'ordre de S°C/min, la structure 
lamellaire se fotme en deux étapes alors que pour des vitesses de refroidissement plus rapides, au moins 
de l'ordre de S0°C/min, la fotmation des lamelles y s'effectue en une seule étape. Ceci est à rapprocher 
de l'obsetvation du dédoublement de pic faite sur les thetmogrammes A TD obtenus pour l'alliage 
élaboré par fonderie clans le cas de vitesses de refroidissement inférieures à 30°C/min et présentés au 
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paragraphe II.3 du troisième chapitre. Néanmoins, il est à noter qu'un tel dédoublement de pic n'a pu 
être observé sur les thermogrammes cotTespondant à l'alliage MdP. 
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ill.2.3. Caractérisation micros1nrturale 

III.2.3.1. Morphologie des microstru:tures 

La Figure IV.12 présente quelques vues micrographiques de la microstructure de l'alliage MdP 
obtenue à la suite des différents traitements présentés ci-dessus. 

Dans tous les cas, la microstructure obtenue est très majoritairement lamellaire. Les 
traitements de comte durée (15min) conduisent à des structures dont la taille des grains est plus fme 
mais dont les joints de grains sont moins bien déftnis. Pour les refroidissements rapides réalisés par 
soufflage à l'hélium, quelques zones siège de la f01mation de la structure en plumeaux (Pl.) Et des 
colonies de lamelles de type Widmanstatten (Wtd.) sont obsetvées dans l'alliage, en plus de la structure 

lamellaire ~-y. La présence de ces m01phologies microstructurales supplémentaires ne gène pas outre 
mesure l'obsetvation de la structure lamellaire qui s'est développée majoritairement dans les 
échantillons. Qualitativement, les lamelles de type Widmanstatten sont observées, en plus de la 
structure lamellaire et de quelques zones ayant une structure en plumeaux, pour des vitesses de 
refroidissement infétieures à 1000°C/min. Pour les vitesses plus élevées, seule les structures lamellaire 
et en plumeaux sont observables, la proportion plumeaux/lamellaire augmentant avec la vitesse de 
refroidissement. 

III.2.3.2. Valeur moyenne des pararùtres microstructuraux 

L'influence des conditions de traitement thetmique sur les paramètres caractétistiques des 
microstructures développées a été analysée par métallographie quantitative, conformément aux 
procédures déctites au cours du second chapitre. Les résultats obtenus pour les traitements les plus 
significatifs sont rassemblés dans le Tableau IV.6 ainsi que sur la Figure IV.13. Pour ces différents 
traitements, la valeur moyenne de la fraction volumique de phase ~ retenue dans l'alliage après 

refroidissement, FvCa), de l'épaisseur des lamelles a2> Lm(a2),de l'espacement entre ces lamelles, IS(~), 
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et de la taille des grains lamellaires, dm, a pu être estimée avec une statistique représentative (cf. 
paragraphe 11.2.2.4 du second chapitre). 

Figure IV.12: Vue<>mbr:gm{hiquesckl'allicfJ!MdP, apffsmaintimsrothmm;ck(a,d,g) 15min, (b,e,h) (/)ninet(cJ,i) 
(XX)rzin, suivis ck ~ts antinus à ( a,b,c) 5°C/min, ( d,eJ') 5J°C/min, (g) 85)°C/min, (h) 148J°C/min et (i) 

1515°Cimin. 

Conditions TI Fs(a2) [%] Lm(a2) [IJm] IS(a2) [1Jm] dm[IJm] 

1380°C-15min-5°C/min 6,9 ± 1,5 0,19±0,01 2,07±0,14 277 ± 25 
1380°C-60min-5°C/min 7,3 ± 1,0 0,30 ± 0,03 3,14 ± 0,34 360 ± 30 

1380°C-600min-5°C/min 9,2 ± 1,5 0,33 ± 0,03 2,97 ± 0,53 582 ± 84 
1380°C-15min-50°C/min 7,9±1,6 0,09 ± 0,01 1,00±0,15 133 ± 9 
1380°C-60min-50°C/min 10,8 ± 2,3 0,16±0,02 1,63 ± 0,35 168 ± 15 
1380°C-600min-50°C/min 11,3±1,2 0,15 ± 0,01 1,27 ± 0,44 230 ± 24 
1380°C-15min-440°C/min 29,4 ± 3,6 0,11 ± 0,01 0,25 ± 0,04 139 ± 35 

1380°C-60min-1480°C/min 23,5 ± 1,0 0,08 ± 0,01 0,26 ± 0,01 196 ± 35 
1380°C-600min-1515°C/min 25,8 ± 2,9 0,05 ± 0,01 0,15 ± 0,04 235 ± 35 

Tableau IV. 6: Pan:::oriJ:n?s miaŒf:nK::Iumux ck l 'allicfj! MdP rrliNAiiS apffs tmitern:;nts thermique; à 1380°C. 

Au vu de ces résultats, il apparaît que 1a vitesse de refroidissement est le paramètre 
affectant le plus significativement les caractéristiques microstructurales aoordées ici. Lorsque la 
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vitesse de refroidissement augmente, FvCa2) augmente et Lm(a2) et IS(az) diminuent. La taille tTDyenne 
des grains lamellaires est contrôlée par la durée du maintien isothetme mais semble également dépendre 
de la vitesse de refroidissement. Plus le temps passé dans le domaine a est long, plus la valeur de dm es: 
élevée. Ceci est de toute évidence lié au grossissement des grains a lors du maintien dans le domaine 
monophasé, avant le déclenchement de la fmmation des lamelles y à l'intérieur de ces mêmes grains lors 
du refroidissement. Néanmoins, il apparaît que, pour les refroidissements lents effectués à S°C/min, la 
taille moyenne des grains lamellaires obsetvés après refroidissement complet est significativement plus 
élevée que celle des grains obsetvés pour des refroidissements plus rapides. La différence de durée 
passée dans le domaine a avant le début de la transfotmation, entre les différents traitements, ne suffit 
pas à expliquer cet écatt en termes de taille de grains. En effet, la durée précédant la transfmmation est 
au maximum de l'ordre de 17 minutes dans le cas des refroidissements à S°C/min, ce qui en regard des 
maintiens isothetmes les plus longs (600min) peut raisonnablement être négligé. En conséquence, nos 
résultats nous permettent d'émettre l'hypothèse selon laquelle la vitesse de refroidissement influence 
également la fotmation des lamelles y du point de vue du nombre de colonies lamellaires développées 
dans le matériau à pattir des grains a initiaux. En patticulier, dans la mesure où la taille des grains 
lamellaires obsetvés après des refroidissements supérieurs à S0°C/ min est représentative de la taille des 
grains a développés à haute température, nous pouvons supposer que, lors de refroidissements lents à 
S°C/min, certaines colonies lamellaires, probablement énergétiquement favorisées, peuvent se 
développer sur des distances supérieures à la taille des grains a dans lesquelles elles précipitent. 
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Figure IV.H: Jrifluerœck la vitts.'E ck njioidis.wrmt et ck la dwŒdu rmintiœt imÙX!Irœà 1380°C sur la mleun~de 
(a) la taillecksgmins lam.ilairrs, dm, (b) lafnx:tiandumicjlede.f}xls:? a2, F,{ a2,},(c) l'{Jxlis.<J?urcés lam:1les a2, Lm( a2,) a(d) 

l'esjxœrmtentre lam:1les a2, IS( ai). 

Au vu des diagrammes reportés sur la Figure IV.13, il apparaît qu'au delà de 60 minutes de 
maintien isotherme dans le domaine a, la durée du traitement n'a pas d'effet significatif sur la valeur 

moyenne de F"(az), Lm(~) et IS(~). Les caractétistiques de la microstructure lamellaire sont sensibles à 
la durée du traitement thetmique uniquement dans le cas des maintiens courts et suivis de 
refroidissements rapides, pour lesquels des tendances différentes sont constatées pour FvCa2) Et Lm(a2). 
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Ceci peut provenir d'une homogénéisation incomplète avant refroidissement, qui aurait pour 
conséquence de modifier les caractéristiques de getmination des lamelles y lors du refroidissement. 

L'augmentation de la fraction volumique de phase f0_ retenue à basse température lorsque la 
vitesse de refroidissement augmente est corrélée à l'affinement de la microstructure lamellaire, illustré 
par la diminution des paramètres Lm(a2) et IS(f0.). La diminution de IS(f0.) traduit une réduction de la 
coalescence des lamelles y fotmées lors du refroidissement, due à un épaississement limité. L'épaisseur 
des lamelles y n'étant pas quantifiable à notre échelle de caractérisation, nous ne pouvons détetminer si 
les conditions de traitement thetmique affectent leur mode de getmination et leur densité à l'intérieur 
des grains lamellaires. Néanmoins, compte tenu de la réduction simultanée de l'épaisseur des lamelles 
a 21 nous pouvons déduire de nos résultats que la diminution de IS(f0.) est due également à une 
augmentation de la densité des lamelles y ayant précipité. En effet, si la réduction de IS(f0.) était 
uniquement liée à un épaississement des lamelles y limité par le temps disponible lors du 
refroidissement, pour une densité de lamelles y donnée, la diminution de l'épaisseur de ces lamelles 
résulterait en une augmentation de la fraction volumique de phase C0_ "résiduelle" et de la densité des 
lamelles f0. mais également en une augmentation de l'épaisseur moyenne de ces lamelles, ce qui n'a pas 
été obsetvé. Par conséquent, nous pouvons affitmer que l'augmentation de la vitesse de 
refroidissement a pour effet d'augmenter le taux de gennination et de réduire l'épaississement 
des lamelles y. 

De manière similait·e aux travaux rappottés par Kim et Dimiduk [KIMD97] et Perdrix [PEROO] 
et comme le présente la Figure IV.14, l'évolution de l'épaisseur des lamelles f0. et de l'espacement entre 
ces lamelles en fonction de la vitesse de refroidissement peut s'exptimer sous la fmme d'une relation 
empitique en V 112
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Figure IV.14: Relatio1sexistCD1tmtn? lavitESPckrifroidiss::nerrtet(a)lf!Jaismrcks !amiJes a2, Lm( ai) li(b) lesp;rnrmt 
mtre lam:iles a2, IS( a2J. 

III. 2. 3. 3. Variabilité et distribution c:Es paramètres Lmill2) et IS( ~) 

Pour apprécier qualitativement l'effet des conditions de traitement sur la vatiabilité intrinsèque 
de L,i<Xz) et IS(f0.) dans chaque échantillon, nous pouvons estimer le rappott entre la racine can·ée de la 
variance sur Lm(<Xz) et IS(f0.) calculé pour chaque distribution (écatt type de l'échantillon) et la valeur 
moyenne de ces paramètres. La valeur de ce rappott obtenue pour chaque traitement est repottée dans 
le Tableau IV.7. Nous pouvons constater que la variabilité de ces deux paramètres n'est pas 
profondément affectée par les conditions de traitement employées. En négligeant l'influence de la durée 
du maintien isothetme, il apparaît que la valeur du rapport entre écatt type statistique et valeur 
moyenne tend légèrement à diminuer lorsque la vitesse de refroidissement augmente. Néanmoins, 
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compte tenu de la dispersion obsetvée sur ces valeurs, nous considérerons que ces tendances sont trop 
faibles pour être véritablement significatives. 

Lm(CX2) IS(a2) 

Conditions TI 

Ecart type [~m] Ecart type 1 Moyenne Ecart type [~m] Ecart type 1 Moyenne 

1380°C-15min-5°C/min 0,12 0,61 2,73 1,32 
1380°C-60min-5°C/min 0,15 0,48 1,90 0,60 

1380°C-600min-5°C/min 0,23 0,68 2,81 0,95 
1380°C-15min-50°C/min 0,06 0,62 0,65 0,65 
1380°C-60min-50°C/min 0,09 0,58 1,24 0,76 

1380°C-600min-50°C/min 0,08 0,54 0,72 0,56 
1380°C-15min-440°C/min 0,06 0,52 0,22 0,88 

1380°C-60min-1480°C/min 0,03 0,31 0,15 0,59 
1380°C-600min-1515°C/min 0,02 0,34 0,15 1,00 

Tableau IV. 7: Va!ewsck l'éwt f)fEetdu mtJnrtentreâ:art f)fEetmoy11JvjXUrlesjXl!t11rèttes Lnl ai) <!IS(a:z). 

En somme, nous en déduisons que 1a variabilité intrinsèque des paramètres Lm(aJ et 
IS( aJ est reJativement indépendante des conditions de traitement thermique et que, bien que 
l'augmentation de la vitesse de refroidissement tende à affiner la microstmcture lamellaire ~-y, èle ne 
conduit pas à réduire dans le même temps la variabilité attachée à la valeur moyenne de l'épaisseur des 
lamelles~ et de l'espacement entre ces lamelles. 

Comme nous l'avons souligné au cours du paragraphe II.2.2.3 du second chapitre, la procédure 
d'analyse d'images mise en ceuvre lors de la caractédsation quantitative des microstmctures lamellaires 
produites au cours des traitements thetmiques, nous donne accès, en plus des valeurs moyennes des 
paramètres LmCCXz) et IS(a2) décrits ci-dessus, à la distribution en nombre de ces paramètres à l'intédeur 
des différents grains et des échantillons analysés. Comme cela a pu être rappotté dans la littérature par 
Dimiduk et coll. [DIMPH01], cette inf01mation est d'un intérêt cettain pour la constmction de modèles 
destinés à la descdption des relations entre microstmctures et comportement mécanique. Comme 
illustré sur la Figure IV.15, il apparaît que la distribution des paramètres Lrn(a2) Et IS(a2) pEUt être 
fidèlement décdte par une loi de distribution de type log-notmal : 

p(x)= ex --
1 ' 1 t{ )

2

] -fiit .cr .x 2cr 2 ~ 
où p(x) représente la densité de probabilité que Lm(a2) ou IS(~) valent x, ~ <DITespond à la valeur 
moyenne de Lm(Uz) ou IS(~) et cr l'écatt type pouvant être défini dans le f01malisme propre à la loi log
nOimale et qui est estimé dans le cas présent de manière à représenter correctement la distribution 
expérimentale par la distribution log-notmale (approximation par la méthode des moindres carrés). 
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A l'aide des valeurs repottées clans le Tableau IV.8, nous pouvons représenter par des 
distributions log-nonnales, la distribution en nombre de Lm(a2) et IS(~) obtenue pour chaque 
traitement thermique. Ces courbes sont rassemblées sur la Figure N.16. 

Lm(a2) IS(a2) 

Conditions TT 
1-L [IJm] a [IJm] 1-L [IJm] a [IJm] 

1380°C-15min-5°C/min 0,19 0,75 2,07 2,78 
1380°C-60min-5°C/min 0,30 0,57 3,14 0,86 

1380°C-600min-5°C/min 0,33 0,54 2,97 0,88 
1380°C-15min-50°C/min 0,09 0,64 1,00 0,79 
1380°C-60min-50°C/min 0,16 0,61 1,63 0,98 

1380°C-600min-50°C/min 0,15 0,56 1,27 0,75 
1380°C-15min-440°C/min 0,11 0,54 0,25 1,21 

1380°C-60min-1480°C/min 0,08 0,30 0,26 0,86 
1380°C-600min-1515°C/min 0,05 0,67 0,15 1,22 

Tableau IV.B: Pamrri'!t!esd'ent!œjErrrl:!ttantdedbire ladistrilxaicnenmnbede Lm( ai) aIS( ai) punjànn.dism.:lde 
f)P? loi kgmnmle. 

Au vu de la Figure IV.16, l'effet prépondérant de la vitesse de refroidissement sur la distribution 
en nombre des paramètres Lm(a2) et IS(~) apparaît clairement. En parallèle de la diminution de la 
valeur moyenne de chacun de ces paramètres qui accompagne l'augmentation de la vitesse de 
refroidissement, la valeur maximale de chaque courbe de distribution tend à augmenter. Néanmoins, 
l'obsetvation de la pottée de chaque distribution Oargeur à mi-hauteur ou au niveau de la base) ne nous 
renseigne pas plus précisément sur l'effet des conditions de traitement sur la variabilité des paramètres 
Lm(az) et IS(az). 
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Figure IV.16: lrifluerœck la viles.<Eck rifividÎS.93m1t et ck la dwŒdu rruintiœt wtl:x!nœà 1380°C sur la distritutim m 
mnble (ct) ck l'éjxlis:Eurd:s !anuiles a2, Lm( a:d;t (b) ck l'e5{xœmznt mtre !arrelles a2, 15( ai). 

ID.2.4. Influence des conditions de traitement sur la microdureté 

Pour obtenir une première appréciation de l'influence des conditions de traitement thennique 
sur les propriétés mécaniques de l'alliage, la Figure N. 17 présente l'évolution de la microdureté de 
l'alliage MdP détenninée à la suite des différents traitements abordés ci-dessus. L'augmentation de la 
vitesse de refroidissement se traduit par des niveaux de microdureté plus élevés. De même, 
l'augmentation de la durée du maintien isotherme semble contribuer à rehausser la microdureté de 
l'alliage. Toutefois, compte de la dispersion sur chaque mesure, l'effet de la durée du maintien reste 
négligeable en comparaison de l'influence manifeste de la vitesse de refroidissement. Ces évolutions 
sont à rapprocher de l'effet de la vitesse de refroidissement, sur la fraction volumique de phase Cl;z 
retenue à température ambiante ainsi que sur les caractéristiques de la structure lamellaire, notamment 
l'espacement interlamellaire IS(CX;z). 
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L'augmentation de la microdureté avec la vitesse de refroidissement peut être reliée à 
l'augmentation de la fraction volumique de phase CX;z. En choisissant de ne considérer que les résultats 
des traitements dont la durée est supétieure à 60 minutes, nous pouvons constater à l'aide de la Figure 
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IV.18.a, qu'une relation linéaire entre la microdureté et la fraction de phase <X:z prut être proposée. En 
supposant que la microdureté caractéristique de la microstructure lamellaire de l'alliage MdP peut être 
décrite comme une combinaison linéaire des microduretés des phases a:z et y poodérée par leur fraction 
volumique respective, nous pouvons estimer grâce à la relation suivante : 

la microdureté des phases a:z et y : 

Hv Y= 197 ± 7 et Hva, = 776 ± 27 (coefficient de régression linéaire R2 
= 0,98) 

Les résultats ci-dessus nous permettent de vérifier que la phase <X:z possède une dureté 
supétieure à celle de la phase y, ce qui est largement admis dans la littérature. Les valeurs de 
microdureté proposées ici pour les phases <X:z et y sont nettement différentes de celles obtenues par 
Perdrix pour l'alliage binaire Ti-48Al possédant une microstructure entièrement lamellaire [PEROO]. A 
pattir d'essais de microdureté réalisés dans des conditions similaires aux nôtres, Perdrix propose une 
microdureté de 379 ± 17 pour la phase <X:z et de 255 ± 5 ÇOJr la phase y. La microdureté que nous avons 
déterminée pour la phase y est significativement inférieure à celle mesurée par Perdrix, mais également 
à celle rapportée par dautres travaux figurant dans la littérature. Dans la mesure où la microdureté de 
l'alliage MdP dépendrait uniquement de celle des phases a:z et y qui le composent, nos résultats tendent 
à prouver que l'addition de Cr et de Nb a pour conséqurnce de modifier significativement la 
microdureté des phases a:z et y. Néanmoins, ces différences peuvent également suggérer que, même si 
une corrélation satisfaisante peut être obtenue entre la microdureté de l'alliage et la fraction volumique 
des phases présentes, cette demière n'est pas le paramètre contrôlant strictement la microdureté de 
l'alliage. 

380 

360 

340 

320 

:< 300 
> 
J:: 280 

260 

240 

220 

200 

a 

0 

' i 1 1 

t60min .J [ 
1 .+-li "-600min · 

1 1 
\,;fil 

i .... 1· ! 

380 

360 

340 

320 

];" 
,;_' i 1 

~~ i 

1 t- 1 1 

1 ....! i 1 

1 ! 
~L 1 l ! 

1 i i 

260 

240 

220 

200 
5 10 15 20 25 30 35 20 

F,(a,) [0/q 

380 

c <> 15min 
' 

J D6Dmin 

! 
"-600min 

i 

360 

340 

b <> 15min 

D60min 

"-600min 

f"" .... 
L 

40 

1 

~l 
q / 1 L 

1 ;" 1 320 

! . ;" ~ 
1 

1 
_)1• 

1 1 

! il!! rt'" i 1 1 

1 1 i 
!L- ..... 1 1 

lr.&î 
1 

1 

260 

240 

220 

200 

1 1 

1 I T 1 

i l ~ 
1 

! 

~ 

!~ 

1 ..... ·f 
. 

i •f .... -r œl a; 
1 

i 
ai 1 1 

J l 
80 

0 500 1 000 1500 2000 2500 3000 
IS(a,r"' [m·'"l 

100 

Figure IV. lB: Variatiouk lamk:talumté ck l'alliag! MdP en fm:tim ( a)Œ la fra:trn wlumiqteck j)Jasea2, F,,( a2J, (JJ) cé 
la tail!edesgmins larœl!aires, dn, et (c)ck l'es[xxtm:ntentre !ami/es a2, IS( a2). 

129 



Chapit1e 1 V: GeriJ:J:! ck MicJŒtnctwŒ à l'Etat Solick 

En achnettant que la microdureté de l'alliage Mc!P est propottionnelle à sa limite d'élasticité, une 
relation de type Hall-Petch peut être proposée pour décrire la variation de la mia·odureté en fonction 
de la grandeur microstmcturale caractéristique contrôlant le plus le compottement mécanique du 
matériau. L'évolution de la microdureté de l'alliage MdP en fonction de la taille des grains lamellaires et 
de l'espacement entre lamelles ~ est présentée sur la Figure N.18 (b etc). Ces diagrammes mettent en 
évidence que seul l'espacement interlamellaire (exprimé en rn) peut satisfaire une loi de type Hall-Petch, 
pouvant s'écrire sous la forme (coefficient de régression linéaire R2 

= 0,93): 

En somme, nous proposons que l'espacement entre lamelles ~ constitue la grandeur 
microstmcturale ayant le plus d'influence sur la microdureté et a priori la résistance de l'alliage MdP. 
Ceci est en accord avec les conclusions apportées par Perdrix [PEROO] et Dimiduk et coll. 
[DIMHPS98] concetnant l'influence de IS(~) sur la limite élastique des alliages Ti-48Al et Ti-45,3Al-
2,1Cr-2Nb. La limite élastique et la microdureté dépendant fortement de la mobilité des dislocations, 
essentiellement dans la phase y, la présence d'obstacles supplémentaires sur le chemin de glissement de 
ces dislocations (interfaces entre lamelles), due à un affinement de l'espacement interlamellaire et à une 
réduction de l'épaisseur des lamelles y, conduit à des niveaux de microdureté et de limite élastique plus 
importants. 

III.3. Traitements thermiques dans le domaine (a+y) 

ill.3.1. Conditions de traitemert 

La série de traitements dans le domaine (a+y) a été réalisée à 1300 ± 20°C, m respectant 
des durées de 6o et 600 min. La gamme de vitesses de refroidissement explorées est comprise 
entre 5 et l400°C/min environ. Le système de régulation des fours utilisés nous a petmis d'effectuer 
des traitements mettant enceuvre des vitesses de 5 et 50°C/min, alors que le soufflage à l'hélium nous a 
permis de garantir des vitesses de refroidissement au minimum de l'ordre de 1000°C/min. 

m.3.2. Suivi des transfonnatioœ de phases 

La Figure IV.19 présente l'allure des enregistrements dilatométriques obtenus au cours des 
traitements réalisés à 1300°C. Ces enregistrements présentent plusieurs patticularités. D'une pa1t, lors 
des maintiens isothetmes à 1300°C, une contraction dont l'amplitude est visiblement fonction de la 
durée du maintien, est obsetvée de manière systématique. Pour des maintiens de 60 à 600 minutes, cette 
contraction varie de 0,1 à 0,5 %. Nous reviendrons sur l'origine de cette variation de longueur relative 
au cours du par-agraphe N. D'autre pa1t, les courbes enregistrées au chauffage et au refroidissement 
rendent bel et bien compte de la t1-ansf01mation subie par· l'alliage. Cette transformation, qui traduit la 
dissolution progressive de la phase y au profit de la phase a lors du chauffage, est incomplète si nous 
nous référons aux résultats présentés au cours du paragraphe II.2.2. En effet, à l'anivée à la tempér-ature 
de maintien isothetme de 1300°C, l'avancement de la tt-ansfotmation subie globalement par l'alliage au 
cours du chauffage à 5°C/min n'a atteint qu'une valeur de l'ordre de 60 % (cf. Figure N.3.b). 
Néanmoins, il apparaît qu'au refroidissement, la transformation inverse conduisant à la fotmation de la 
phase y par croissance et/ ou précipitation ne débute pas à la même tempé1-ature suivant la vitesse de 
refroidissement imposée. Pour des refroidissements à des vitesses inférieures à 50°C/min, le 
déclenchement de la transfotmation a ~ y ne requiert aucun sous-refroidissement alors que pour les 
refroidissements plus Œpides un sous-refroidissement important est nécessaire. La Figure N.20 
présente ainsi l'évolution de la tempéŒture CO!Tespondant au début de la tt-ansformation en fonction de 
la vitesse de refroidissement. 
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L'allure de la relation liant la température de début de transfonnation à la vitesse de 
refroidissement est relativement similaire à celle décrite sur la Figure IV .1 0. La relation linéaire pouvant 
être détetminée ici est très proche de celle proposée dans le cas des traitements effectués au dessus du 
transus a. Nous pouvons constater notamment que, pour une vitesse de refroidissement de l'ordre de 
1000°C/min, la température conespondant au début de la transfmmation sutvenant après des 
traitements à 1300 ou 1380°C, est dans les deux cas de l'ordre de 1200°C. Ceci tend donc à prouver 
que, pour des vitesses de refroidissement suffisamment élevées, le déclenchement de la précipitation 
de la phase y sous forme de lamelles à l'intérieur des grains a est indépendant de la 
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température de traitement, et donc de la composition chimique et de la taille des grains a. 
Néanmoins, nous avons pu remarquer que, dans le cas des traitements effectués à 1380°C et pour des 
vitesses de refroidissement inférieures à 50°C/min, la température de début de transfotmation dépend 
de la vitesse. Nos résultats démontrent donc que, lorsque l'alliage est encore biphasé a-y, le 
déclenchement de la transfotmation a ---7 y est pratiquement insensible à la vitesse de refroidissement 
lorsque celle-ci est infétieure à 50°C/ min. 

ill.3.3. Caractérisation microstrœturale 

III.3.3.1. Evolution de la microstmcrure au cours des maintiens isothetmes 

Les traitements présentés au cours du paragraphe 11.3.1 nous ont permis de préciser l'évolution 
de la microstmcture de l'alliage MdP lors de maintiens à 1300°C. Les microstmctures développées à 
l'issue de maintiens isothermes de 60 et 600 minutes et retenues à température ambiante par une trempe 
à l'eau sont reportées sur la Figure IV.21. Au vu des résultats obtenus par microscopie quantitative et 
rassemblés sur la Figure N .22, la fraction volumique de phase a présente dans l'alliage à 1300°C est de 
46 ± 2 % après 6o min de maintien et 58± 2 % après WO min de maintien. Après 60 min de maintien, 
la coalescence des grains a est déjà effective. Après 600 min de traitement, la phase a açprraît 
clairement comme une matrice continue et la distinction entre les grains a équiaxes originaux n'est plus 
possible. L'évolution de la sttucture de l'alliage vers une stmcture a-y d'équilibre procède a ptiori, 
parallèlement à l'augmentation de la fraction volumique de phase a, par dissolution des grains y dmt la 
taille est la plus faible et par croissance des grains les plus gros. La taille moyenne et la densité des 
grains y présents à 1300°C passent en effet respectivement de 7 ± (),1 JUil et environ 1 :lXX> nun·2 a ptès 
6o min, à 11 ± 0,3 JUil et environ 3600 nun·2 après 600 min. L'évolution de la taille moyenne des grains 
y en fonction du temps de maintien à 1300°C peut être déaite par une loi en e/2' Et peut donc être 
apparentée à un mécanisme de croissance et/ ou coalescence contrôlée par la diffusion chimique. 
L'évolution de la fraction volumique de phase y en fonction de la durée du maintien à 1300°C, pour 
tenir compte de la fraction d'équilibre détetminée au cours du paragraphe 11.3.1, p:ut quant à elle être 
décrite par une relation empirique en 1/t. 

FigureiV.21:MictŒtruclwecél'alliag!GE-MdPretmœàterrp3n;ltweambiantep;trUYK:!trtmjEàl'mu, aplèsunrmintim 
i:Dfhmreà lj0J°C (a) ck (X) minet (b) ck 6aJmin. 

La connaissance de la microstmcture de l'alliage à l'issue des maintiens isothetmes de 60 et 600 
min va nous permettre de mieux comprendre ces évolutions lors des différents refroidissements 
continus mis en œuvre lors des traitements thermiques que nous abordons à présent. 
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III.3.3.2. Morphologie de la microsnucture après refroidissements continus 

La Figure IV.23 et la Figure IV.24 présentent quelques micrographies optiques et en imagelie 
d'élecu·ons réu·ocliffusés de la microstructure de l'alliage MdP obtenues à la suite des traitements déctits 
au patagmphe III.3.1. Comme nous pouvons le constater, la motphologie de la microsttucture est 
profondément affectée par les conditions de traitement thennique. 

Figure Jv.2i: Miacgrajhies cpticp:s ck l'allfqg3 MdP, apès mlinlkns i!dl:x!rm:s à J3(X)°C (a, Ge) ŒfiJmin et (b,dJ) cf::! 

6(X) min, suivis ck rifioidmrmls a:rztinus ( a,b)à 5°C/min, (Gd) à 50°C/min, ( e) à 1040°C/ minet (/) à138J°C/min. 

L'application d'Lme vitesse de refroidissement de 5°C/ min conduit à une nùcrostructure 
presque monophasée y, à savoir constituée de gtains y et ~ monolithiques, relativement similaire à la 
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structure initiale du matériau. L'augmentation de la vitesse de refroidissement favorise l'obtention d'une 
microstructure duplexe, c'est à dire comprenant une fraction plus ou moins importante de grains 
lamellaires C~vz-Y. Pour une vitesse de refroidissement de 50°C/min, la microstructure de l'alliage est 
composée de grains y et C1vz monolithiques et de grains lamellaires C~vz-"(. Pour des vitesses de 
refroidissement supé!ieures à 1000°C/min, la microstructure n'est constituée que de grains y 
monolithiques et de grains lamellaires C~vz-"(. 

Figure IV.24 : MicrcgmJhies m irrq;J?rie de!a::IJrns tétn:xljffùs:'S ck l 'alliq]:! MdP, aptis rmintims &Jthems à l3CXJ°C (a,c,e) 
ck6Jminet(b,dj)ck6CXJmin, suiviscktrfo;idis<nrmiscmtinus(a,b)à5°C/min, (c,d)à5(JOC/min, (e)à J(J40°C/minet(/) 

à 138(J°C/min (NB : la j_lxi..<F y Clf1_XlJUÎt m cmtraste 9:YY~b!e). 

Enfin, comme l'illustre la Figure IV.25, des patticules de taille micrométrique sont distinguées 
au niveau des interfaces entre les phases y et C1vz pour des vitesses de refroidissement inférieures ou 
égales à 50°C/min. La fraction volumique de ces particules reste de l'ordre du pour-cent volumique (cf. 
Tableau IV.9). L'analyse semi-quantitative par spectrométrie EDX de la composition chimique de ces 
grains nous a menés à la conclusion qu'il s'agit de particules de phase B2. Il convient donc de 
considérer l'alliage MdP comme triphasé dans le cas de refroidissements inférieurs ou égaux à 
50°C/min. Pour des vitesses de refroidissement supé!ieures à 1000°C/min, la présence de cette 
troisième phase n'a pas été décelée. 

Figure IV.25 : MicrcgmJhies m irrq;J?rie de!a::IJrns tétnxltffùs!s ck l 'alliq]:! MdP, aptis rmintims &Jtl:x!rm::s à 13CXJ°C (a, c) 
ck6Jminet(b,d)ck6CXJmin, suivisck~cmtinus (a,b)à5°C/min, (c,d)à50°C/min. 
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III.3.3.3. Valeur moyenne des pararùtres microstructuraux 

L1influence des conditions de traitement sur les paramètres caractéristiques des microstructures 
développées après traitements à 1300°C a été analysée par microscopie quantitative. Les résultats 
obtenus sont rassemblés dans le Tableau IV.9, dans le Tableau N.lO ainsi que sur la Figure N.26. 

Grains monolithiques Grains lamellaires 

Conditions TT Microstructure F,(y)[%] dm(Y) [~rn] F,(a,) [%] dm( <X,} [~rn] F,(82) [%] dm(82) [~rn] F,(L)[%] F,(a2')[%] 

1300'C-60min-5'C/min y+ <X2 + 82 94,2 ± 1,4 12,3 ± 2,0 5,0 ± 0,9 2,5 ± 0,3 0,8 ± 0,2 1,2 ±0,2 

1300'C-600min-5'C/min y+ <X2 + 82 92.2 ± 1,5 17,4 ± 2,6 6,9 ± 1,4 3,4 ± 0,5 0,9 ± 0.3 1,3 ± 0,1 

1300'C-60min-50'C/min y+ «2 + 82 + (a2+y), 70,9 ± 2,0 9,7 ± 1,3 9,0 ± 1,5 ND 0,8 ± 0,1 0,8 ±0,1 19,3 ± 2,0 3,0 ± 2,0 

1300'C-600min-50'C/min y+ a2 + 82 + (a2+y)c 65,1 ± 2,0 11,6 ± 1,0 9,0 ± 1,7 ND 0,7 ± 0,2 0,8 ± 0,1 25,2 ± 2,0 4,0 ± 2,0 

1300'C-60min-1 040'C/min y+ (a2+y)c 48,7±1,3 7,3 ± 0,5 51,3 ± 1,3 18,4±1,3 

1300'C-600min-1380'C/min y+ (a2+y)c 35,8 ± 2,4 11,3 ± 0,7 - 64,2 ± 2,4 23,0 ± 2,4 

Tableau IV. 9 : Pamrrèl:les rnicJŒIJuclumux ck l 'alliag: MdP rJ'ESA1fs ajJiès tmitetrmts thenniques à 13CXJ°C 
(ND= nmditenniniJ. 

Conditions TT Microstructure F,(a2) [%] Lm(<X2) [~rn] IS(a2l [~rn] dm[~m] 

1300'C-60min-50'C/min y + «2 + 82 + (a2+ylL 15,5 ± 1,5 ND ND 4,3 ± 1,0 

1300'C-600min-50'C/min y+ «2 + 82 + (a2+y), 15,9 ± 2,0 ND ND 6,1 ± 2,0 

1300'C-60min-1 040'C/min Y+ (a2+ylL 35,8 ± 2,2 0,09 ± 0,01 0,16 ± 0,01 11,1 ± 1,8 
1300'C-600min-1380'C/min y+ (a2+y), 35,8 ± 6,2 0,07 ± 0,02 0,13± 0,05 31,3 ± 6,4 

Tableau IV.lO: Pamrrèl:les mbŒtru::!umux cksgmins lamdlain:s p!OOds dans 
l 'alliag: MdP apms tmitmmts t~ltS à 13CXJ°C (ND = nonditenninf). 

F,(y')[%] 

16,3 ± 2,0 

21,2 ± 2,0 

32,9± 1,3 
41,2±2,4 

La fraction volumique de grains y monolithiques, F"(y), diminue considérablement lorsque la 
vitesse de refroidissement augmente. Cette diminution est corrélée à l'existence et à l'augmentation de la 
fraction volumique de grains lamellaires, F /L), pour des vitesses de refroidissement supérieures à 
50°C/min. Lorsque l1intensité du refroidissement imposé augmente, l'augmentation de la sursaturation 
chimique à l'intétieur des grains a ptivilégie la fotmation de la phase y çar précipitation sous fotme de 
lamelles à celle par dissolution des grains monophasés a et croissance des grains y monolithiques. Ainsi, 
pour une vitesse de refroidissement de l'ordre de 5°C/min, la force motrice disponible pour la 
fotmation de la phase y n1autorise que la croissance des grains y monolithiques. Lors de 
refroidissements plus rapides, la force motrice disponible est suffisante pour pe1mettre la précipitation 
de lamelles y à l'intérieur de certains grains a. La formation des grains lamellaires bloque a ptiori la 
croissance des grains y monolithiques adjacents (cf. Figure N.26.b). Aussi, pour des vitesses de 
refroidissement supétieures à 1000°C/min, tous les grains a présents à 1300°C sont le siège de la 
précipitation de colonies lamellaires. Ceci explique, aux ince1titudes expélimentales près, le fait que la 
fraction volumique et la taille moyenne des grains y monolithiques obse1vés après un refroidissement 
supélieur à 1000°C/min soient du même ordre de grandeur que celles déte1minéesaprès une trempe à 
l1eau et reportées au paragraphe 111.3.3.1. 

Comme l1illustre la Figure IV.26.c, de manière similaire à la tendance obse1vée à la suite des 
traitements effectués à 1380°C (cf. Figure IV.l3), l'augmentation de la vitesse de refroidissement 
pe1met de retenir davantage de phase ~ dans l1alliage MdP. La fraction volumique de phase ~ 
déterminée après traitements de 600 min tend à être supé1ieure à celle déte1minée après les traitements 
de 60 min. La durée du traitement effectué dans le domaine (a+y) - çur conséquent la taille des gmins 
a initiaux - semble donc influencer la fraction de phase ~ pouvant être retenue dans l'alliage après 
refroidissement. Comme nous Pavons précisé précédemment, suivant l'intensité du refroidissement 
imposé, la phase ~ se présente sous différentes morphologies, à savoir sous fotme de grains 
monolithiques, de lamelles ou d 1un mélange des deux. Au vu de la Figure N.27.a, 11augmentation de la 
vitesse de refroidissement résulte en une hausse significative de la fraction volumique de phase ~ 
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présente à l'intérieur des grains lamellaires. L'évolution de cette fraction de phase ~ est visiblement 
indépendante de la durée du maintien isothetme à 1300°C. Nous pouvons noter que la fraction de 
phase ~ retenue à l'intérieur des grains lamellaires est plus élevée suite aux traitements effectués dans le 
domaine (a+y) que suite aux traitements effectués dans le domaine a. 

Au vu de la micrographie correspondant à la Figure N.24.f et d'après les données rep01tées sur 
la Figure IV.27.b, il apparaît que la taille des grains a augmente significativement entre 60 et 600 min de 
maintien à 1300°C. En effet, en admettant que la croissance des grains y monolithiques est entièrement 
bloquée pour les refroidissements les plus intenses, la taille des grains lamellaires qui est, en première 

approximation, représentative de la taille des grains a développés à 1300°C, est multipliée par un 
facteur trois environ lorsque la durée du maintien isothetme passe de 60 à 600 minutes. La coalescence 
des grains a et la migration de leurs joints de grains au cours du maintien isothetme semblent donc 
s'effectuer indépendamment de la présence des grains monophasés y. Pour un refroidissement à 
50°C/min, la taille des colonies lamellaires qui ont pu se développer lors du refroidissement est 
inférieure à celle des colonies développées en l'absence de croissance des grains y mmolithiques 
(refroidissements plus rapides). Pour des refroidissements à des vitesses de l'ordre de 50°C/min, la 
compétition entre les deux modes de f01mation de la phase y, à savoir par croissance des grains 
monolithiques ou par précipitation des lamelles à l'intérieur des grains a, est donc essentielle puisqu'elle 
conditionne la taille des grains lamellaires et des grains monophasés y obsetvables à température 
ambiante. 
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Au vu des résultats rassemblés dans le Tableau IV. lü, il semble que, pour les traitements suivis 
des refroidissement les plus rapides et en ce qui conceme les grains lamellaires, l'augmentation de la 
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vitesse de refroidissement s'accompagne effectivement d'une diminution des paramètres Lm(a2) Et 

IS(Uz). En comparaison des résultats obtenus lors des traitements effectués dans le domaine a, nous 
pouvons constater que pour des vitesses de refroidissement similaires de l'ordre de 1000 à 1400°C/min, 

l'épaisseur des lamelles Uz ne vade pas de manière significative et reste de l'ordre de 0,08 pm. En 

revanche, l'espacement entre lamelles Uz est plus fin suite aux traitements effectués dans le domaine 

(a +y) que suite à ceux effectués dans le domaine a. Ceci peut être relié au fait que la fraction 

volumique de phase Uz obtenue dans les grains lamellaires après traitement dans le domaine (a+y) est 

plus élevée que celle mesurée après traitement dans le domaine a, ce qui tend à prouver que la 

composition et la taille des grains a initiaux ont tout de même une influence significative sur la 

germination et l'épaississement des lamelles y. 
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m.3.4. Influence des conditions de traitement sur la microdureté 

La Figure IV.28 présente l'évolution de la microdureté de l'alliage MdP en fonction de la vitesse 
de refroidissement et de la durée du maintien isotherme effectué à 1300°C. De manière analogue aux 
résultats repottés au paragraphe III.2.4 pour les traitements effectués à 1380°C, l'augmentation de la 
vitesse de refroidissement se traduit par une hausse significative de la microdureté du matériau. Cette 
augmentation de la résistance du matériau est vraisemblablement conélée à l'effet de la vitesse de 
refroidissement sur les paramètres microstructuraux. La durée du maintien à 1300°C n'a pas d'effet 
significatif sur la microdureté de l'alliage. Enfin, nous pouvons remarquer que les microstructures 

lamellaires produites après traitement dans le domaine a conduisent à des niveaux de dureté supélieurs 
à ceux correspondant aux microstructures duplexes résultant des traitements effectués dans le domaine 
(a+y). 

Comme l'illustre la Figure IV.29.a, une loi linéaire peut être proposée pour relier la microdureté 

de l'alliage et la fraction volumique de phase Uz contenue dans la microstructure (R2 
= 0,95). En 

négligeant la présence de la phase B2 et en supposant que cette relation linéaire traduit le fait que la 
microdureté caractétistique de la microstructure de l'alliage est reliée à la fraction volumique des phases 

a 2 et y par une loi des mélanges, nous pouvons extraire de nos résultats les valeurs de microdureté 

suivantes pour les phases y et Uz : 
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Par cette démarche, la microdureté estimée ici pour la phase y est similaire à celle détenninée au 
paragraphe III.2.4 à la suite des traitements à 1380°C. En revanche, une différence importante est 
constatée entre les valeurs obtenues pour la phase ~ clans le cas des deux types de traitements réalisés 
au cours de notre étude, ce qui pourrait éventuellement être expliqué par des compositions chimiques 
de phase ~ différentes. Les valeurs que nous obtenons pour l'alliage MdP traduisent à nouveau des 
niveaux de dureté significativement différents de ceux reportés dans la littérature pour l'alliage binaire 
Ti-48Al. A nouveau, ces différences peuvent traduire un effet de la composition chimique et de la 
présence de Cr et Nb sur la microdureté des phases ~ et y. Comme nous l'avons souligné 
précédemment, les écatts constatés ici peuvent signifier que la fraction volumique des phases en 
présence n'est pas l'unique paramètre petmettant de contrôler la microdureté de l'alliage MdP par sa 
microstructure. 
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A l'aide des résultats rassemblés sur les Figures IV.29.b et IV.29.c, nous pouvons vérifier que 
l'évolution de la microdureté est pratiquement indépendante de la dimension des grains monophasés y 
ou de celle des grains lamellaires. Le nombre restreint de résultats relatifs aux grains lamellaires ne nous 
permet pas de rechercher une relation de type Hall-Petch permettant de décrire l'évolution de la 
microdureté en fonction de l'espacement entre lamelles ~, IS(~). Nous ne pouvons donc pas 
détenniner si dans le cas des traitements effectués dans le domaine (a+y), IS(~) e;t également une 
grandeur microstmcturale caractéristique contrôlant la résistance de l'alliage. 

III. 4. Synthèse 

Au cours de cette partie, nous avons pu caractériser de manière quantitative la microstmcture et 
la microdureté de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, lorsque celui-ci est refroidi à différentes vitesses après un 
traitement thermique réalisé dans les domaines monophasé a et biphasé (a+y). 

La série de traitements réalisés dans le domaine a nous a pennis de mettre en évidence l'effet 
prépondérant de la vitesse de refroidissement sur les caractéristiques de la stmcture lamellaire : plus la 
vitesse de refroidissement est élevée, plus la fraction volumique de phase ~ présente dans l'alliage après 
refroidissement complet est impottante et plus la valeur moyenne de Lm(a2) et IS(~) e3t réduite. Nous 
avons pu déduire de ces évolutions que l'augmentation de la vitesse de refroidissement conduit à une 
augmentation du taux de gennination et à une diminution de l'épaississement des lamelles y. Des 
relations empiriques quantitatives reliant Lm(a2) et IS(a2) à la vitesse de refroidissement sont proposées. 
Nos investigations ont permis de mettre en évidence que la distribution des paramètres Lm(a2) Et IS(~) 
à l'intérieur des grains lamellaires peut être représentée par une loi de type log-nonnal, dont les 
paramètres sont proposés, et que la variabilité de ces paramètres au sein des grains lamellaires est 
indépendante des conditions de traitement thennique et de refroidissement imposées. Le suivi 
dilatométrique de la transfonnation subie par l'alliage au cours de ces traitements nous a pennis de 
détenniner l'évolution de l'avancement de la transformation en fonction de la vitesse de refroidissement 
et de la température : plus la vitesse de refroidissement est élevée, plus l'intetvalle de transformation et 
plus le sous-refroidissement (écatt entre Ta et Tel) sont impottants. Ces investigations nous ont pennis 
de mettre en évidence qu'un sous-refroidissement minimum de l'ordre de 70°C est nécessaire au 
déclenchement de la transfonnation, donc à la gennination et aux premiers stades de croissance des 
lamelles y. Enfin, des relations quantitatives sont également proposées pour relier l'évolution de la 
microdureté de l'alliage à l'évolution de F,{a2) et IS(~) induite par la variation de la vitesse de 
refroidissement. 

La série de traitements réalisés dans le domaine (a+y) nous a pennis de mettre en évidence que, 
lorsque la microstmcture initiale est biphasée, la vitesse de refroidissement contrôle la possibilité 
d'obtenir une microstmcture duplexe, notamment la précipitation des lamelles y à l'intétieur des grains 
a. Pour des refroidissements lents, la croissance de la phase y s'effectue préférentiellement par 
grossissement des grains y monolithiques, alors que pour des refroidissements rapides, la précipitation 
des lamelles y au sein des grains a est privilégiée. Le suivi dilatométrique mis en œuvre a pennis de 
démontrer qu'un sous-refroidissement important est nécessaire au déclenchement de la transformation 
lorsque la vitesse de refroidissement est élevée. Pour des vitesses de refroidissement suffisamment 
élevées, l'évolution du sous-refroidissement en fonction de la vitesse est similaire dans les deux cas de 
traitements, au-dessus et en-dessous du transus a. Ceci tend à prouver que l'influence de la température 
de traitement, donc de la composition chimique et de la taille des grains a initiaux, sur la température 
cotTespondant au début de la transformation est peu significative en comparaison de celle de la vitesse 
de refroidissement. Plus le refroidissement est rapide, plus la fraction représentée par les grains y 
monolithiques est faible et plus la fraction de phase ~ présente dans l'alliage, notamment à l'intétieur 
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des grains lamellaires, est élevée. Pour des vitesses de refroidissement élevées, l'épaisseur moyenne des 
lamelles ~ obsetvées après traitement dans le domaine (a+y) est identique à celle des lamelles 
obsetvées après traitement à une température supérieure au transus a. En revanche, la diminution de la 
valeur moyenne de IS(a) tend à prouver que la température de traitement, donc la composition 
chimique et la taille des grains a, possède tout de même une influence sur le taux de gennination et 
l'épaississement des lamelles y Dans le cas des traitements suivis d'un refroidissement relativement lent, 
la fmmation de la phase B2 a pu être constatée. Enfin, une relation quantitative entre la Inicrodureté de 
l'alliage et l'évolution de F_,Ca2) induite par la variation de la vitesse de refroidissement, a pu être 
proposée. 

IV. Interprétation des résultats - Discussion 

IV.l. Contraction enregistrée lors des maintiens à 1300°C 

Comme nous l'avons signalé au cours du paragraphe 111.3.2, lors des maintiens isothetmes 
effectués à 13üü°C, une contraction de l'alliage a pu être enregistrée de manière systématique. En 
comparaison de la variation de longueur relative enregistrée lors de la montée à haute température, qui 
est de l'ordre de 2 %, l'amplitude de la contraction enregistrée lors du maintien est patticulièrement 
significative puisque la variation de longueur relative associée peut dépasser ü,S % à l'issue de maintiens 
de lü heures. Comme le présente la Figure IV.3ü, l'amplitude de cette contraction s'accentue encore 
pour des traitements de 24 heures. 
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Figure IV. 30: Ewlutirn ck laCCJ11:!txtirn mn:gis[J(e lors des maintims wthe!rœs à 
13(X)°C ffi jrn:firn cÉ fa c:/wœdu tmitfm31t. 

La Figure IV.3l.b, qui met en évidence la dépendance de l'amplitude de la contraction 
enregistrée au cours du maintien isothetme vis-à-vis de la température de traitement et de l'amplitude 
de la force de contact, petmet de démontrer que cette contraction est la conséquence du fluage de 
l'alliage. Lorsque l'amplitude de la force de contact passe de 45 à lScN, l'amplitude de la contraction 
enregistrée après lü heures de maintien isotherme est divisée par un facteur 2,5 environ à 1245°C et par 
un facteur 4 environ à 132ü0 C. Ces résultats mettent donc en évidence la sensibilité de l'alliage MdP au 
fluage à haute température puisque, même sous de faibles contraintes ( 4ScN équivalent à 45.10-3MPa), 
qui peuvent localement être supétieures à la valeur moyenne annoncée, des défmmations de l'ordre de 
ü,S % peuvent être enregistrée après lü heures de maintien isothetme. De patt l'évolution avec la 
température de l'amplitude de la contraction enregistrée, nos résultats démontrent également que la 
phase y est nettement moins résistante au fluage que la phase a. En effet, aucun fluage significatif 
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n'est observé lorsque l'alliage est traité dans le domaine monophasé a. Dans le domaine (a+y), bien 
que la température soit inférieure et que, a priori, les mécanismes associés au fluage soient moins 
activés, l'amplitude de la défonnation enregistrée au cours du maintien isotherme augmente avec la 

fraction de phase "(présente dans le matériau. 
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IV.2. Evaluation des coefficffits de dilatation des phases a, a2~ 

Les différents traitements thenniques réalisés avec suivi dilatométrique, notamment ceux 
effectués à 1380°C, nous ont pennis de détenniner la valeur du coefficient de dilatation moyen de 
l'alliage MdP sous divers états microstmcturaux. Ainsi, à haute température, lorsque l'alliage possède 

une microstmcture monophasée a, son coefficient de dilatation vaut 22 ± 2 .10-6°C1
. A basse 

température (T < 1000°C), lorsque la microstmcture de l'alliage est biphasée ~-y et a priori stabilisée, la 

valeur de son coefficient de dilatation semble dépendre de la fraction volumique des phases ~ et y. 
Comme le présente la Figure IV.32, en dépit de fortes dispersions, une relation peut être proposée pour 
décrire l'évolution du coefficient de dilatation de l'alliage en fonction de la fraction volumique de phase 

a 2. A pattir du coefficient de dilatation caractéristique de la microstmcture lamellaire de l'alliage MdP, 

aMdP, nous pouvons, grâce à la loi des mélanges suivante : 

estimer la valeur du coefficient de dilatation propre aux deux phases ~ et"( : 

a y = 12,7 ± 1,3 .10-6°C1 et a a, = 25,1 ± 2,5 .1o-6oc 1 (R2 = 0,4) 

L'ordre de grandeur du coefficient de dilatation détenniné pour la phase~ est proche de celui 

mesuré pour la phase a, ce qui est cohérent avec le fait que, indépendamment du caractère ordonné ou 
désordonné, ces deux phases possèdent la même miaustmcture hexagonale compacte. Compte tenu de 
la précision concemant la régression linéaire nous ayant permis de détetminer les valeurs de coefficients 
de dilatation repottées ci-dessus, une caractérisation plus systématique doit être envisagée afin de 
confirmer ou d'infitmer ces ordres de grandeur. 
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IV.3. Traitements dans le danaine a: esquisse de diagramme TRC 

Les résultats présentés précédemment nous ont permis de mettre en évidence l'effet de la 
vitesse de refroidissement sur le déclenchement de la fotmation de la stmcture lamellaire CXz-'Y après 
différents maintiens isothetmes, notamment dans le domaine monophasé a. Ces résultats peuvent être 
présentés sous la fotme d'un diagramme TRC (Transfotmation en Refroidissement Continu), comme 
nous l'avons abordé au cow-s du premier chapitre (paragraphe II.1.5.2). La Figure IV.33 rassemble les 
résultats déduits des traitements thetmiques réalisés à 1380°C avec suivi dilatométrique et ceux obtenus 
par A TD. Ces résultats sont très cohérents et permettent de visualiser la courbe indiquant le début de la 
transformation conduisant à l'obtention d'une stmcture entièrement lamellaire, pour une gamme de 
vitesses de refroidissement comptises entre 0,01 et 50°C/ s. 

Vitesse [°C/s] 
1 

Ti-48AI-2Cr-2Nb 

Ti-46AI-2Cr-2Nb 

800+-~~~~--~~~~~~~~~~~~~--~~~~~~~~ 
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Figure IV.ll: Reprémtatim UIS jànn?rkdiagmrrore TRC de l'irif/um:Erk la vites<E rk rrfividisnrmt sur la tm!Jémlulerk 
dJ:;ut dJ jànmtiœz dJ la st1UC/ure /amdlaite dans /'a/liage MdP, m W'YljXIJUID1 dJ rfsultals trpJrtés dJn5la /ittémiwe JWr ck; 

J1UlY1:.E5 similailf?S. 
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Ces résultats sont ici comparés aux données disponibles dans la littérature, notamment pour des 
nuances proches de celle de l'alliage MdP. Nous constatons que nos résultats sont en assez bon accord 
avec ceux COtTespondant aux nuances Ti-48Al-2Cr-2Nb [HUBL99] et Ti-46Al-2Cr-2Nb [XIA WYW01] 
pour les vitesses de refroidissement inférieures à 1 oc; s. Pour les refroidissements plus rapides, nos 
résultats rendent compte d'une température de début de transfonnation plus élevée que celle 
déterminée par ces auteurs. Cette différence peut raisonnablement être attribuée à la difficulté qui existe 
sur le plan expérimental à déterminer de manière fiable des températures de début de transfonnation 
aux vitesses de refroidissement élevées ou aux temps courts. La détennination de ce type de diagramme 
est en effet particulièrement délicate et fortement dépendante de la composition chimique du matériau 
et des moyens utilisés pour déterminer les températures de début de transf01mation. 

V. Conclusions 

Au cours de ce chapitre, nous avons pu préciser les caractéristiques microstructurales d'équilibre 
de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb MdP à l'état solide et à haute température. La variété des microstructures 
pouvant être obtenues à la suite de traitements thermiques réalisés dans les domaines monophasé a et 
biphasé (a+y) et mettant en œuvre différentes conditions de refroidissement continu, a été présentée. 

Au cours de ces travaux, nous nous sommes attachés dans un premier temps à établir les limites 
du domaine biphasé (a+y). Nos observations ont mis en évidence une stabilité plus importante de la 
phase a par rapport à celle prévue par les calculs effectués à l'aide de Tlxmv-Calc® à putir de la base de 
données développée par Saunders [SAU97]. Dans un second temps, nous avons pu souligner l'effet 
prépondérant de la vitesse de refroidissement sur la transf01mation se produisant dans l'alliage MdP au 

cours du refroidissement et, notamment, sur les caractéristiques de la microstructure lamellaire ~-y 
produite. L'augmentation de la vitesse de refroidissement a pour conséquence un abaissement 
important de la température correspondant au début de la formation des lamelles y, ce que nous 
sommes parvenus à représenter sous f01me d'une première ébauche de diagramme TRC. La réalisation 

de traitements de part et d'autre du transus a a mis en évidence que la température de déclenchement 
de la précipitation de la phase y sous f01me de lamelles à l'intérieur des grains a est indépendante de la 
température de traitement, et donc de la composition chimique et de la taille des grains a. La mise en 

œuvre de refroidissements rapides permet d'augmenter la quantité de phase ~ présente dans l'alliage à 
température ambiante et contribue à réduire l'épaisseur des lamelles ~ et l'espacement entre ces 
lamelles. Cette diminution de l'espacement interlamellaire traduit à la fois un épaississement réduit et 
une augmentation de la densité des lamelles y à l'intérieur des grains lamellaires. La distribution en 

nombre des paramètres Lm(az) et IS(~) à l'intérieur des grains lamellaires composant les divers 
échantillons, peut être décrite de manière satisfaisante par une loi log-normale. Rappelons que, lors de 
la description de la microstructure lamellaire nécessaire à la modélisation du comportement mécanique 
des alliages de base TiAl, la connaissance de cette distribution est tout aussi essentielle que celle de la 

valeur moyenne des paramètres Lm(a2) et IS(~) [DIMPH01]. La variabilité intrinsèque de ces deux 
paramètres est relativement peu dépendante des conditions de traitement thermique. La taille moyenne 

des grains lamellaires dépend de la durée du maintien isotherme dans le domaine a, et correspond a 

priori à la taille moyenne des grains monophasés a initiaux. Toutefois, dans le cas de traitements 

effectués dans le domaine monophasé a, nos résultats mettent en évidence que des grains lamellaires 

significativement plus grossiers que la taille supposée des grains a initiaux, peuvent être obtenus pour 
des refroidissements lents à 5°C/min. Nous proposons que ce grossissement résulte de la croissance et 

de l'envahissement de certaines colonies lamellaires à l'intérieur de plusieurs grains a adjacents. Ceci 
suppose que, en dessous d'une certaine vitesse de refroidissement, certaines colonies de lamelles y 
peuvent se développer dans les grains voisins (non encore transformés) sans relation de cohérence 
particulière (transformation de type allotriomorphe). Cette aptitude d'une colonie lamellaire à se 
propager dans un grain voisin est à rapprocher des structures de joints de grains enchevêtrés observées 
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couramment dans ces alliages. Enfin, nous avons mis en évidence que l'augmentation de la vitesse de 
refroidissement a également pour conséquence un accroissement significatif de la microdureté de 
l'alliage, qui peut être relié, d'une part à l'évolution de la fraction volumique des phases présentes dans 
l'alliage et, d'autre part et par analogie avec la loi de Hall-Petch, par une diminution significative de 
l'espacement entre lamelles f0.. 
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Chapitre V : RELATIONS ENIRE PROCEDES 

D'ELABORATION, TRAITEMENTS THERMIQUES ET 

MICROSTRUCTURES 

1. Introduction 

Pour expliquer la f01mation des microstmctures obsetvées dans l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb après 
élaboration, on ne peut dissocier les processus connus par le matétiau lors de son élaboration de ceux 
connus lors des traitements auxquels il est soumis ultérieurement. Au cours des paragraphes suivants, 
nous dressons un bilan des évolutions microstmcturales que nous avons pu observer et étudier au cours 
de nos travaux. En patticulier, nous discutons le développement des microstmctures lamellaire et 
duplexe par rappott aux hétérogénéités ainsi que la stabilité de la phase B2. Par cette démarche, nous 
espérons préciser les relations existants entre procédés d'élaboration, traitements thetmiques et 
microstmctures. 
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II. Développement de la structure lameDaire en rapport avec les 
hétérogénéités 

II .1. Influence de la composition de la phase a sur les caractéristiques de la structure 
lamellaire 

Au cours du quatrième chapitre, nous avons pu étudier l'influence des conditions de traitement 
thennique sur les caractéristiques microstructurales de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré par métallurgie 
des poudres - exempt d'hétérogénéités chimiques - grâce à deux campagnes de traitements, l'une dans 

le domaine monophasé a, l'autre dans le domaine biphasé (a+y). Dans le cas des vitesses de 
refroidissement les plus rapides (V rer. > 1000°C/min), nous sommes fXUVenus à une pretnière approche 
de l'influence de la composition de la phase a sur les paramètres de la stmcture lamellaire, puisque, 
comme nous pouvons le constater à l'aide du Tableau V.1, dans un cas la composition de la phase a 
correspond à la composition nominale de l'alliage (traitements dans le domaine a) a: dans l'autre cas la 

composition de la phase a con-espond à un rappott Til Al plus élevé que celui équivalant à la 
composition nominale (traitements dans le domaine (a+y)). Les deux types de traitements effectués se 

distinguent également par la teneur en Cr de la phase a. ll est à noter également que dans les deux cas, 
la taille initiale des grains a diffère. Pour les traitements réalisés dans le domaine a, la taille moyenr~ 
des grains après 60 à 600 min de traitement est de l'ordre de 215 pm, alors que pour les traitements 

effectués dans le domaine (a+y), la taille moyenne des grains est de l'ordre de 24 pm. 

Domaine a Domaine (a.+y) 
T = 1380 ± 10°C T = 1300 ± 20°C 

Ti [% at.] 47,80 ± 0,20 49,59±0,14 
Al [% at.] 48,22 ± 0,24 46,14 ± 0,13 
Cr [% at.] 2,01 ± 0,05 2,36 ± 0,01 
Nb[% at.] 1,97 ± 0,03 1,91 ± 0,02 

Ti/Al 0,991 ± 0,009 1,075 ± 0,006 

dm [IJm] 215 ± 35 24 ± 14 

Fv(a.2) [%] 24 ± 3 36 ± 6 

Lm( a.2) [IJm] 0,07 ± 0,02 0,08 ± 0,03 

IS(a.2) [IJm] 0,27 ± 0,08 0,13 ± 0,03 

Tableau V.l : CanjXEitimd:Ji:miq%!et taüle ckgmins initiales d3 la jlxœ a ,fnx:tim wlumiqieck jlxœ a2, (jrli.Nur 
11T!)m1Ech !amiJes a2 et espxernnt intenarœllain::J1'!!)ffl dJtenus à l'issue ch tmitmxnts f!!jctués dans le cbmiœ a et dans le 

cbmiœ (a+')!), Jrnd:;int 60 à 60Jmin et suivis ck njividi!mrmlscmtinus à uœvitesse SUJÉiiEU1e à 1ŒXJ°C/min. 

Au vu des résultats rassemblés dans le Tableau V.1, il apparaît que la fraction volumique de 

phase <Xz présente dans la stmcture lamellaire est plus élevée à la suite des traitements effectués dans le 
domaine (a+y) qu'à la suite des traitements effectués dans le domaine a. Ceci démontre que la fraction 

de phase a transf01mée au cours de la précipitation des lamelles y ne dépend pas exclusivement de la 
réaction eutectoïde, pour laquelle le taux de la transfotmation a ----1 a 2 + y est nonnalement invatiant. 

Pour mémoire, lors de la réaction eutectoïde se produisant au refroidissement, la totalité de la phase a 
encore présente se transforme en environ 80 o/o de phase <Xz et 20 o/o de phase y. Nos résultats 
démontrent donc que, même pour une vitesse de refroidissement supétieure à 1000°C/min, la 

précipitation et surtout la croissance des lamelles y à l'intérieur des grains a débutent dans le domaine 

(a+y), c'est à dire avant que la transf01mation eutectoïde ne se produise. C'est ce que confitment les 
résultats rassemblés sur les Figures IV.lO et IV.20, qui indiquent l'évolution de la température 
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conesponclant au début de la transfotmation en fonction de la vitesse de refroidissement. Pour une 
vitesse de refroidissement de l'ordre de 1000°C/min, nos résultats démontrent que la transformation a 
---7 a + "{débute aux environs de 1200°C, indépendamment de la température de traitement et donc de 
la composition initiale de la phase a. Par conséquent, nous pouvons déduire des valeurs de fractions 

volumiques de phase Uz détetminées à l'intérieur des grains lamellaires, que le rappott Til Al de la phase 
a initiale est le principal paramètre conditionnant le taux de phase transfotmée : plus le rappott Til Al 
est élevé, plus la fraction de phase a transfotmée sera faible et plus la fraction de phase Uz observable à 
l'intérieur des grains lamellaires après refroidissement complet sera impottante. 

Les résultats rassemblés dans le Tableau V.1 mettent en évidence que la composition chimique 
et la taille des grains a de départ n'ont pas d'influence significative sur l'épaisseur des lamelles Uz 
composant les grains lamellaires fmmés au cours du refroidissement. En revanche, nous pouvons 
constater un écart significatif en tetme d'espacement entre lamelles Uz, donc indirectement en tetme 
d'épaisseur des lamelles "{. Cette différence en tetme d'espacement interlamellaire est corrélée à l'écart de 
fraction volumique de phase Uz -donc de phase"{- entre les deux microstmctures obtenues. Nos 
résultats tendent donc à indiquer que la composition chimique et la taille des grains a initiaux ont une 
influence sur le taux de getmination et l'épaississement des lamelles y. Ceci reste à préciser par une 
caractérisation des microstmctures obtenues, à une échelle plus fine que celle à laquelle nous nous 
sommes placés au cours de notre étude. Rappelons qu'à notre échelle de caractétisation (MO, MEB, 
EBSD), il ne nous a pas été possible de détetminer précisément l'épaisseur des lamelles"{, compte tenu 
du fait qu'en l'absence d'information cristallographique propre à chaque lamelle"{, mtre deux lamelles 
a 2, une ou plusieurs lamelles "{accolées peuvent exister mais ne ças être différenciées. 

II.2. Approche qualitative Œ l'influence des ségrégations sur la structure lamellaire 

Au cours de notre travail, nous n'avons pu étudier pratiquement qu'une seule composition 
d'alliage. Nous avons pu mettre en évidence et quantifier l'amplitude des dispersions de composition 
chimique pouvant caractétiser ce type de matériau, dans les conditions d'élaboration conesponclant à la 
fonderie. Pour pouvoir détetminer l'influence de ces vatiations de composition chimique inhérentes à 
ce mode d'élaboration, sur les caractétistiques stmcturales de l'alliage lorsque que celui-ci est composé 
de grains lamellaires Uz-"{, il nous faut extrapoler les observations présentées au cours du paragraphe 
précédent. 

Pour des écatts de composition chimique du même ordre de grandeur que la différence de 
composition indiquée pour la phase a dans le Tableau V.1 entre 1300 et 1380°C, nous pouvons 
supposer que les hétérogénéités chimiques auront pour ptincipale conséquence une modification de la 
fraction volumique de phase Uz contenue à l'intérieur des grains lamellaires et de l'espacement 
interlamellaire, IS(C'lz). Ceci n'est pas sans avoir de conséquence notable vis-à-vis des proptiétés 
mécaniques, puisque d'après les corrélations que nous avons pu établir au cours du paragraphe 111.2.4 
du quatrième chapitre, nous pouvons estimer que les différences de F"(a2) et IS(a2) mnstatées dans le 
cas présent peuvent induire des écarts en tetmes de microdureté de l'ordre de +45 à + 70 HV entre 
cettaines zones dont le rappott Til Al conespond à celui de la composition nominale de l'alliage - soit 
0,991 - et d'autres dont le rappott Til Al est de l'ordre de 1,075. Ces ordres de grandeurs nous 
petmettent d'ores et déjà d'apprécier dans quelles mesures les microségrégations peuvent conditionner 
l'homogénéité des proptiétés mécaniques et du compottement de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré par 
fondetie. 

A l'état bmt de solidification, la stmcture de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb est presque entièrement 
lamellaire. D'après nos observations, la précipitation des lamelles "{ semble relativement peu affectée par 
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la présence d'hétérogénéités chimiques, puisque le développement des lamelles à Pintétieur d'un grain a 
n'est pas modifié lors de la traversée de zones hétérogèœs chimiquement, notamment les régions 
correspondant initialement à des espaces interdendritiques. Ceci est probablement lié à la nature de la 
transformation, notamment au fait que le mécanisme associé à la germination des lamelles consiste 
essentiellement en du glissement de dislocations initiées aux joints de grains a (pré-germination). A ce 
stade, les lamelles s'accommodent visiblement facilement de variations de composition chimique le long 
de leur plan de glissement. Par contre, comme l'illustre qualitativement la Figure V.l, à l'issue de la 
croissance et de la coalescence, les hétérogénéités chimiques se traduisent par des vatiations évidentes 
des épaisseurs des lamelles Uz et donc de la proportion relative entre phases à l'intérieur d'un même 
grain. 

Figw-e V.l: Illustmtiwckla mriatiwcks{fx;tis<ntrsckfam:iles a2 àl'inlériatrd'un~gminpfsJ1tantckshét~ésck 
W11j_J:Sitiw (stmclwr: !am:ilain:J cbns un grain bmt œ 5did!fr.ation). 

III. Développement de la structure duplexe en rapport avec les 
hétérogénéités 

La formation de la structure duplexe, composée à la fois de grains Uz-Y lamellaires et de grains 
monolithiques y, dépend cie cieux critères importants : la vitesse de refroidissement et les hétérogénéités 
locales de composition chimique. 

Lors d'un refroidissement effectué depuis un maintien dans le domaine (a+y), la vitesse utilisée 
conditionne la transfotmation a ~ y et la croissance des grains y monophasés. En particulier, la vitesse 
de refroidissement contrôle la compétition entre une croissance par propagation cles joints de grains y 
existants (grossissement des grains y monophasés présents à la température de maintien) et une 
croissance associée à la précipitation de lamelles y à l'intérieur des grains a. A la suite des traitements 
que nous avons pu effectuer dans le domaine (a+y), nous avons pu mettre en évidence qu'une vitesse 
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de refroidissement minimale de 11ordre de 50 à 100°C/min est nécessaire pour activer la précipitation de 

lamelles "{ à 11intétieur des grains a en équilibre avec les grains monophasés "{ à la température de 
traitement. Dans le cas de traitements effectués à une température de l'ordre de 1300°C, cet ordre de 
grandeur en tetmes de vitesse de refroidissement correspond à une valeur ctitique pour l'obtention 
dune microstructure duplexe. 

Comme nous avons pu le constater au cours du troisième chapitre, l'élaboration par fonderie est 
davantage propice à 11obtention dune structure duplexe, en raison des hétérogénéités chimiques qui se 
mettent en place à l'issue de la solidification. La microségrégation notable en Al au niveau des espaces 

interdendtitiques est souvent suffisante pour conduire à la formation de grains monophasés "{ de faibles 
dimensions dès 11état brut de coulée. Que ce soit lors de traitements de consolidation par cre, comme 
nous 11avons illustré au cours de nos travaux, ou bien lors de maintiens isothermes, comme l1a étudié L. 

Duatte [DUA02], la croissance des grains monophasés"{ lors de traitements post-élaboration dans le 

domaine (a+y), au détriment dune structure presque entièrement lamellaire, est relativement rapide. A 

11issue d 1un traitement de consolidation par cre dans le domaine (a+y) du type de celui abordé au 

cours du troisième chapitre, la prop01tion de grains monophasés "{ peut aisément atteindre 70 % après 
une dizaine d'heures de traitement. A titre d'exemple, la Figure V.2 présente l'évolution de la fraction 

volumique de grains monophasés"{ dans des barreaux d 1alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré par fondetie, 
en fonction de la durée du maintien isothetme effectué à 1175°C. Nous pouvons constater que 

11augmentation de la prop01tion de grains monophasés"{ au cours du maintien isotherme suit une loi 

parabolique du temps. Ce type dévolution montre que la morphologie stable de la phase "{ à l'intérieur 
des alliages de base TiAl est celle conespondant à des grains équiaxes monophasés. De fait, la 
motphologie lamellaire ne serait qu1une m01phologie métastable, petmettant d1accommoder la 

sursaturation chimique à l'intétieur des grains a, lors de refroidissements à une vitesse supétieure à 

50°C/min lorsque la microstructure initiale comporte une cettaine fraction de grains monophasés"{, cu 
bien lors de refroidissement moins rapides lorsque l'alliage a été homogénéisé dans le domaine 

monophasé a et qu1aucun pré-getme monophasé"{ n 1est présent dans la microstructure de l'alliage. 
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Figure V.2: Ewlutimde!afra:t:iwznlumiquedegJUins'YYKYKpl:xNs ycbnsdes lxtm:r;ruxd'alliage Ti-48Al-2Cr-2NbélaJXJJé 
jX1r jcnd?rie, m fcn:timde la durœdu m:tintien wtl:mmà 1175°C [D UA 02]. 

Dans le cas de l'élaboration par fondede, nous avons mis en évidence qu1au cours de 

traitements post-élaboration, l1augmentation de la fraction de grains monophasés "{ au sein de la 
microstructure duplexe pouvait s1effectuer sin1ultanément à la f01mation de patticules de phase B2. Ce 
point est davantage discuté dans les paragraphes qui suivent. 

149 



Chapitn? V: Relations enfle Hétén:gr!réitfs HéJit(E de la Solidification et T~matirns de E'lxls;s à l'Etat Solide 

IV. Stabilité de la phase B2 dans l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb 

Au cours des travaux que nous avons rappottés dans les deux précédents chapitres, nous avons 
pu mettre en évidence que, en plus des phases f0. et y, une troisième phase compose souvent la 
microstructure de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, à savoir la phase intetmétallique B2. Comme nous avons 
pu le préciser au cours de l'introduction bibliographique de ce manuscrit, cette phase se distingue des 
phases f0. et y par sa structure cubique centrée et par sa composition chimique, notamment une teneur 
en Cr nettement supérieure à la limite de solubilité de cet élément dans les phases f0. et y. Au cours des 
paragraphes qui vont suivre, nous allons tenter de préciser les conditions de formation de ce troisième 
constituant dans l'alliage étudié. 

IV.l. Conditions d'obsetvatbn 

La possibilité d'obsetver la phase B2 dans l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb dépend fottement du mode 
d'élaboration. 

IV.l.l. Elaboration de l'alliage gr Métallurgie des Poudres 

IV.1.1.1. Obsetvation après traitemél11:s thermiques 

Nous avons pu constater au cours du quatrième chapitre que des conditions de traitements 
thetmiques patticulières devaient être réunies pour nous permettre d'obsetver la phase B2 dans l'alliage 
Ti-48Al-2Cr-2Nb lorsque celui-ci est élaboré par la voie de la Métallurgie des Poudres et que sa 
microstructure initiale est strictement biphasée C0_-Y. 

Lorsque des refroidissements continus ont pu être mis en œuvre, les différents traitements 
effectués avec des vitesses de refroidissement au plus de l'ordre de 300°C/min (refroidissement à l'air) 
nous ont enseigné qu'une température de maintien minimum comprise entre 1200°C environ et la 
température de transus a, soit de l'ordre de 1365°C, devait être employée pour pouvoir donner lieu à la 
fotmation de la phase B2 dans l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb. Dans ces conditions de traitement thetmique, 
la fraction volumique maximale de phase B2 obsetvable après refroidissement complet jusqu'à 
température ambiante n'excède pas 1 %. La taille moyenne des grains ou des patticules de phase B2 
fotmée reste de l'ordre du micromètre. Les particules de phase B2 sont situées au niveau des joints de 
grains y/a2. Des microanalyses chimiques par spectrométrie EDS ont petmis d'évaluer une 
composition chimique moyenne de la phase B2 produite à l'issue de ces traitements thetmiques proche 
de Ti-35Al-12Cr-2Nb. 

Il ne nous a pas été possible d'identifier formellement la présence de la phase B2 au sein du 
matédau à l'issue de traitements thermiques de diverses durées, conduits dans la gamme de température 
1000-1400°C et interrompus par une trempe à l'eau. Toutefois, comme nous l'avons souligné au cours 
du paragraphe 11.4 du quatrième chapitre, nous n'avons pu vétifier de manière analytique la nature de la 
phase complémentaire à la phase y dans la gamme de température comprise entre 1000 et 1150°C. 
D'après les prévisions pouvant être faites à pattir du logiciel 'Tix!mv-Cal::® et de la banque de données 
thetmodynamiques optimisées par Saunders [SAU97], il devrait être possible d'obsetver la phase B2 
dans l'alliage MdP aux températures infétieures à 1150°C (cf. Figure IV.7). 

Ces obsetvations nous incitent à dire que, dans le cas de l'alliage MdP, le domaine de 
température dans lequel la phase B2 peut se fotmer est infétieur à 1150°C. De plus, dans l'hypothèse où 
sa f01mation ne mettrait en jeu que des processus de diffusion chimique, une redistribution des 
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éléments chimiques - notamment de Cr - suffisamment activée thenniquement CT ~ 1200°C) est 
nécessaire pour atteindre localement dans l'alliage les conditions de stabilité de la phase B2. 

IV .1.1. 2. Cas particulier de l'état bnt d'élaboration par CI C 

L'alliage MdP est constitué à l'état bmt de CIC uniquement des deux phases f0_ et y. Hors, au vu 
des éléments précédents, il semble que les conditions favorables à la fonnation de la phase B2 dans 
l'alliage MdP dès l'état bmt d'élaboration par CIC devaient être réunies, puisque le traitement de 
compactage a été réalisé dans le domaine (a+y) - soit à une température supérieure à 1150°C - et que le 
refroidissement était modéré (refroidissement en four sous pression, vitesse de refroidissement a ptiori 
de l'ordre de 5 à 10°C/ min). 

Comme nous l'avons abordé au cours du paragraphe 111.3 du premier chapitre, une explication 
au fait que la phase B2 n'a pu être obsetvée dans l'alliage MdP à l'état bmt de CIC peut être donnée à la 
lutnière des travaux rapportés par Zhang et coll. [ZHADCOO]. Zhang et ses collaborateurs ont étudié la 
stabilité et l'influence de la phase B2 au sein de la microstmcture de l'alliage Ti-46Al-2Cr-2Mo-0,25Si-
0,3B à l'état bmt de coulée, bmt de CIC et après traitements thenniques. Ces auteurs ont montré que la 
phase B2 est patticulièrement stable dans les alliages enrichis en Cr et Mo et qu'elle ne pouvait être 
éliminée, ni par un vieillissement de longue durée dans le domaine Ca + y), ni pat· un maintien 
isothetme à une température supétieure au transus a. L'unique moyen petmettant, à leur sens, de 
réduire de manière significative la quantité de phase B2 dans ce type d'alliage, réside dans l'application 
d'une pression hydrostatique, notamment lors de traitements de consolidation pat· CIC. L'explication 
appottée par ces auteurs repose sur la différence de volume molaire existant entre les phases présentes 
dans les alliages de base TiAl. Patmi les phases a, f0_, y Et B2, la phase B2 est la phase possédant le 
volume molaire le plus important : V,,. vaut respectivement 9,8 , 9,9 , 10,1 et 10,4 cm3.mol·1 prur y, a, 
a 2 et B2. Le volume molaire contribue défavorablement à la stabilité thermodynatnique des 
constituants d'un système donné, puisque, lors de l'application d'une pression hydrostatique P, rénergie 
libre des n constituants du système reçoit une contribution positive conespondant à Vm"· (P-P J. R:ur 
minimiser son énergie libre lors de l'application d'une pression hydrostatique, tout système a donc 
tendance à se transfotmer en une stmcture possédant le volume molaire le plus faible possible. Sachant 
que lors de la mise en forme de l'alliage MdP par CIC, la pression hydrostatique reste en grande partie 
appliquée lors du refroidissement, cette approche thetmodynatnique peut nous petmettre d'expliquer 
qualitativement le fait que la phase B2 n'est pas obsetvée à l'état brut de CIC. 

Comme nous l'avons explicité au cours du paragraphe II.3 du second chapitre, la pression 
hydrostatique appliquée au cours du CI C a été prise en compte lors de calculs réalisés à l'aide de Thmm
cat®,.sous la fotme d'un tetme supplémentaire introduit dans l'expression de l'énergie libre de chacune 
des phases. Sur la Figure IV. 7, nous pouvons constater que la prise en compte de la pression appliquée 
lors du CIC vis-à-vis de l'évolution avec la température de la fraction molaire des phases en équilibre 
dans l'alliage MdP, déstabilise voire inhibe pratiquement l'apparition de la phase B2. Ce tésultat 
conforte l'hypothèse nous petmettant d'expliquer l'absence de la phase B2 au sein de l'alliage MdP à 
l'état bmt de CIC. 
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IV.1.2. Elaboration de l'alliage prFonderie 

Au cours du troisième chapitre, nous avons pu mettre en évidence que l'alliage Ti-48Al-2Cr-
2Nb élaboré par fonderie se compose d'un mélange des trois phases y, a 2 Et B2 dès l'état bmt de 
coulée. Dans ce cas, les patticules de phase B2 sont localisées au niveau des espaces interdendritiques, 
au niveau des zones de fm de solidification ayant subi un eruichissement important en Al et Cr résultant 
du processus de microségrégation. Les particules de phase B2 sont situées au niveau des joints de grains 
y/y et y/a2• La fraction volumique représentée par la phase B2 dans l'alliage coulé dans des conditions 
industrielles est de l'ordre de 1 % vol.. Tout potte à croire que la formation de la phase B2 dans les 
espaces interdendritiques est précisément rendue possible par la teneur importante en Cr relevée dans 
ces zones de fm de solidification. Dans ce cas, la teneur en Cr de la phase B2 peut être supérieure à 16 
%at. et sa composition moyenne proche de Ti-43Al-16Cr-1Nb. 

La phase B2 est également présente dans l'alliage élaboré par fonderie après un traitement de 
consolidation par CIC dans le domaine (a+y). Le principal effet de ce dernier, du point de vue 
microstmctural, est de favoriser le grossissement des grains y monophasés situés au niveau des espaces 
interdendritiques et, dans une moindre mesure, celui des particules de phase B2. Globalement, la 
fraction volumique occupée par les particules de phase B2 diminue légèrement au cours du traitement 
de CIC, alors que la taille moyenne de la population de ces patticules tend à augmenter. De manière 
analogue à un processus de maturation, ceci signifie vraisemblablement que la plupart des particules de 
plus petite dimension présentes à l'état bmt de coulée ont dispam au cours du CIC au profit des 
particules les plus grossières. La diminution apparente de la fraction volumique de phase B2 présente 
dans l'alliage au cours du traitement de cre peut également être favorisée par l'application de la 
pression hydrostatique de consolidation, pour les raisons évoquées au cours du paragraphe précédent. 

Nous avons vu au cours du paragraphe II.4.3 du troisième chapitre, que Cr présent en excès 
dans les grains y situés au niveau des espaces interdendritiques (teneur supérieure à 3 o/o at.) est rejeté 
hors de ces grains au cours du CI C. Le grossissement des grains y et le déplacement des joints de grains 
y favorisent la redistribution de Cr le long de ces interfaces, en direction des particules de phase B2. 
Dans le même temps, la composition chimique moyenne des particules de phase B2 évolue de telle 

152 



Chapitœ V: Relations mtre PnXJi:i§s d'Elal:omtim, Tmitmmts 1henniqA~:S et Micn::struc/un5 

manière qu1une partie de Al présent dans les patticules à l'état bmt de coulée est redistribuée en 
direction des grains y. Les différences de composition chllnique en Cr et Al entre les deux composés 
y et B2 jouent donc le rôle de forces motrices pour la croissance des grains y monolithiques et la 
maturation des patticules de phase B2 de plus forte dimension. 

Après CIC, la composition chimique moyenne des patticules de phase B2 obsetvée dans 11alliage 
Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré par fondetie est proche de Ti-35Al-12Cr-2Nb, donc cohérente avec la 
composition des patticules obsetvées dans l1alliage MdP. 

IV.2. Origines- Stabilité thermodynamique 

Les obsetvations rappelées ci-dessus démontrent que la phase B2 présente dans 11alliage Ti-
48Al-2Cr-2Nb ne provient pas de la mise en ordre d 1une fraction résiduelle de phase ~ de haute 
température. Plusieurs travaux repottés dans la littérature (cf. paragraphe III.3 du premier chapitre) 
évoquent cette possibilité pour expliquer la présence de la phase B2 dans cette catégorie d'alliage de 
base TiAl. Sous cette hypothèse, ces travaux suggèrent que la phase ptimaire de solidification est la 
phase cubique~' et que les résidus de cette phase présents à l'intérieur des grains ptimaires n1ayant pas 
subi la succession de transfmmations ~ ---7 a PJiS a ---7 (a2+y), se transfmment à basse température pat· 
une mise en ordre ~ ---7 B2. Lors de nos travaux, nous avons pu démontrer que les zones ptivilégiées 
pour 11apparition de la phase B2 lors de l'élaboration pat· fonderie sont les espaces interdendritques 
plutôt que le cceur des dendrites, ce qui contredit la possibilité que l'origine de la phase B2 corresponde 
avec la phase ptimaire de solidification. 

De par nos travaux, nous pouvons affitmer que la présence de la phase B2 dans l'alliage Ti-
48Al-2Cr-2Nb est réellement due à une stabilisation sur le plan thetmodynamique par la composition 
chimique du matériau, notamment pat· la teneur en Cr. La limite de solubilité en Cr dans la phase y, qui 
compose l1alliage à plus de 95 %lorsque des traitements de stabilisation de la microstructure de basse 
température sont réalisés, est inférieure à la teneur nominale de l'alliage de l'ordre de 2 % at.. Bien que 
sa limite de solubilité soit plus élevée, la fraction de phase Uz pouvant compléter la microstructure de 
l1alliage est visiblement insuffisante pour absorber l'excès de Cr. Par conséquent, l'excès de Cr au niveau 
des joints interphases y/y et y/a2 peut être suffisant pour cotTespondre au domaine de stabilité de la 
phase B2. Ces considérations sur les limites de solubilité en Cr des phases Uz et y smt d'autant plus 
justifiées que la réalisation de traitements thetmiques sur 11alliage élaboré pat· métallurgie des poudres, 
initialement exempt de phase B2 pour les raisons évoquées au cours du paragraphe IV.1.1.2, tend à 
favoriser la fotmation de cette phase. Quel que soit le mode d'élaboration, il appat-aît que la 
composition chimique d'équilibre vers laquelle la phase B2 semble devoir tendre à l'issue de traitements 
thetmiques est proche de Ti-35Al-12Cr-2Nb. 

En conclusion, 11alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb est bel et bien un alliage devant être considéré comme 
triphasé à basse température. A la lumière des résultats que nous avons pu obtenit· au cours de nos 
travaux, nous ne sommes pas en mesure de préciser davantage le domaine de température maximal 
dans lequel la fotmation de la phase B2 est possible. Des travaux spécifiques d'exploration des 
évolutions microstructurales dans la plage de température comprise entre 1000 et 1150°C sont 
nécessaires pour répondre à cette question. De même que des analyses fines par microscopie en 
transmission devraient permettre de préciser les modes de getmination/ croissance de ce composé. 
Néanmoins, il appat-aît clairement que la présence de la phase B2 dans l1alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb ne 
doive pas être négligée et, bien que cela ne fasse pas pattie des travaux de eat·actérisation prévus dans le 
cadre de notre étude et du C.P.R. 11 lntermétalliques de base Titane 11

, son influence possible sur les 
caractéristiques mécaniques de l'alliage doit être gardée à l'esprit et éventuellement précisée au cours de 
travaux à venit·. 
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Les prévisions pouvant être faites à l'aide de Themv-Cak® démontrent que la stabilité 
thermodynamique de la phase B2 dans les alliages de base TiAl est déjà relativement bien prise en 
compte dans la base de données développée par N. Saunders, notamment pour ce qui est de la plage de 
température dans laquelle la phase B2 est attendue. Les résultats apportés ici et les travaux 
complémentaires proposés ci-dessus petmettront sans doute d'alimenter les données 
thetmodynamiques utilisables pour cette application et devraient permettre d'améliorer la précision et la 
pettinence des premières coupes isoplèthes pouvant être obtenues à l'aide de Tborm-Cat®, telles que 
celle présentée sur la Figure V.4. Cette démarche d'optimisation des données thermodynamiques 
nécessaires pour améliorer la précision des prévisions d'équilibres entre phases dans les alliages de base 
TiAl, passe également par une optimisation des diagrammes temaires Ti-Al-X faisant intetvenir des 
éléments X stabilisateurs de la phase B2, tels que Cr ou Mo. 

Alliage GE-MdP: x(AI) = 48.15% at. 
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V. Conclusions 

Les travaux menés dans le cadre de notre étude ont pennis d'améliorer la desctiption des 
évolutions microstmcturales pouvant être subies par l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb au cours de son 
élaboration et lors de traitements thetmiques. L'appott d'infotmations quantitatives relatives aux 
paramètres pettinents en tetmes de microstmcture et de domaines de stabilité des différents 
constituants de l'alliage, devrait petmettre d'aborder dans de bonnes conditions le stade de la 
modélisation des transformations de phases de ce matériau. Dans ce sens, nos travaux constituent une 
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contribution certaine à l'application de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb lors de simulations destinées au 
dimensionnement de pièces pour les moteurs du secteur aéronautique. 
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CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES 

Le travail présenté dans ce mémoire a été inscrit dans le cadre du Contrat de Programme de 
Recherche 11 lntetmétalliques de base Titane 11 qui vise à favoriser le développement des alliages de base 
TiAl en vue d'applications dans les moteurs d'avions. Les objectifs de ce travail ont été, d'une part, de 
préciser le développement des ségrégations chimiques au cours de la solidification et, d'autre patt, 
d'étudier l'influence des conditions de traitements thetmiques conduits à l'état solide sur les 
microstmctures des alliages de base TiAl. Pour cela, nous nous sommes appuyés sur l'alliage Ti-48Al-
2Cr-2Nb, élaboré par fondetie et par métallurgie des poudres. Les principaux résultats obtenus au cours 
de ce travail sont rappelés ci-après. 

Dans un premier temps, nous nous sommes attachés à l'étude approfondie de la mise en place 
des hétérogénéités chimiques à la fois dans des produits coulés dans des conditions industrielles et dans 
des échantillons élaborés en laboratoire par Trempe en cours de Solidification Dirigée (TSD). Au cours 
de nos travaux, aucune évidence expétimentale d'une solidification en phase ~ n'a pu être appottée. 
Dans tous les cas, l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb se solidifie exclusivement en phase hexagonale a. Nos 
travaux ont mis en évidence qu'un enrichissement significatif en oxygène, qui présente une solubilité 
élevée dans la phase a, peut être une explication à la sélection exclusive de cette demière comme phase 
primaire de solidification. Cette contamination par l'oxygène, lors des élaborations réalisées au 
laboratoire, a également pour conséquence un abaissement significatif de la température du front de 
solidification dirigée. Nos investigations ont démontré que la macroségrégation est peu significative 
dans les produits élaborés industriellement. Les analyses chimiques quantitatives réalisées sur l'alliage 
élaboré industriellement et au laboratoire ont permis de quantifier l'amplitude de la microségrégation 
héritée du processus de solidification, au cours duquel Al et Cr sont ségrégés dans les zones de fm de 
solidification, en raison de coefficients de partage respectivement de l'ordre de 0,9 et 0,6. Ti et Nb ont 
une solubilité plus importante dans la phase a que dans l'alliage liquide au cours de la solidification, en 
raison de coefficients de partage respectivement de l'ordre de 1,1 et 1,2. Au cours du processus de 
solidification dirigée, la rétrodiffusion possible des éléments Ti, Al et Nb dans la phase solide a pu être 
démontrée. Quelle que soit la méthode d'élaboration, Cr est systématiquement l'élément d'alliage sujet 
aux plus fortes dispersions de composition. D'après nos résultats, la solubilité de Cr est relativement 
réduite dans la phase y qui représente plus de 97 % du matériau lorsqu'il est élaboré industriellement. La 
fraction de phase ~' laquelle possède une limite de solubilité en Cr supérieure à la teneur nominale, 
n'est visiblement pas suffisante pour incmporer en solution la totalité de Cr en excès dans les zones de 
fin de solidification. Dès lors, à pattir de la redistribution des éléments d'alliage mise en évidence au 
cours d'un traitement post-élaboration réalisé dans le domaine (a+y), nous avons pu démontrer que 
l'excès de Cr tend plutôt à stabiliser la phase B2, plutôt qu'à augmenter la fraction volumique de phase 
a2• L'ensemble de nos observations infitme l'hypothèse selon laquelle la présence de phase B2 
résulterait d'une solidification primaire en phase ~. Elles conduisent également à recommander de 
considérer l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb comme un matériau triphasé et non biphasé. 

Dans un second temps, nous nous sommes attachés à l'étude des équilibres entre phases à haute 
température propres à l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré par métallurgie des poudres, avant d'étudier les 
relations existant entre conditions de traitement thermique et microstmctures générées à l'état solide. 
Les résultats obtenus ont permis de préciser l'étendu du domaine biphasé (a+y) dans l'alliage Ti-48Al-
2Cr-2Nb. Les limites de solubilité en Ti, Al, Cr et Nb des phases a et y ont été proposées et 
confrontées aux prévisions pouvant être faites à l'aide du logiciel Tlxmv-Cak®. La variété des 
microstmctures pouvant être obtenues à la suite de traitements thermiques réalisés dans les domaines 
monophasé a et biphasé (a+y) et mettant en œuvre différentes conditions de refroidissement continu, 
a fait l'objet d'une étude approfondie qui nous a permis de relier quantitativement les paramÈtres 
microstmcturaux aux conditions de traitements. Au cours de ces travaux, nous nous sommes attachés à 
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souligner 11effet prépondérant de la vitesse de refroidissement sur la transformation a --7 a 2 + y e~ 
notamment, sur les caractéristiques de la microstructure lamellaire ~-y produite. L'augmentation de la 
vitesse de refroidissement a pour conséquence un abaissement important de la température 
conespondant au début de la formation des lamelles y, œ que nous sommes parvenus à représenter 
sous la forme d'une première ébauche de diagramme TRC. La réalisation de traitements de part et 
d'autre du transus a a mis en évidence que la température de déclenchement de la précipitation de la 
phase y sous f01me de lamelles à l'intérieur des grains a est indépendante de la température de 
traitement, et donc de la composition chimique et de la taille des grains a. La mise en œuvre de 
refroidissements rapides permet d'augmenter la quantité de phase ~ présente dans l'alliage à 
température ambiante et contribue à réduire 11épaisseur des lamelles ~ et l'espacement entre ces 
lamelles. Cette diminution de l'espacement interlamellaire traduit à la fois un épaississement réduit et 
une augmentation de la densité des lamelles y à l1intétieur des grains lamellaires. La distribution en 
nombre des paramètres Lm(a2) et IS(~) à l1intérieur des grains lamellaires composant les divers 
échantillons, peut être décrite de manière satisfaisante par une loi log-n01male. La variabilité intrinsèque 
de ces deux paramètres dépend relativement peu des conditions de traitement thermique. La taille 
moyenne des grains lamellaires dépend de la durée du maintien isotherme dans le domaine a, et 

correspond a priori à la taille moyenne des grains monophasés a initiaux. Toutefois, dans le cas de 
traitements effectués dans le domaine monophasé a, nos résultats mettent en évidence que des grains 
lamellaires significativement plus grossiers que la taille supposée des grains a initiaux, peuvent être 
obtenus pour des refroidissements lents. Nous proposons que ce grossissement résulte de la croissance 
et de l'envahissement de certaines colonies lamellaires à l'intérieur de plusieurs grains a adjacents. Ceci 
suppose qu1en dessous d1une certaine vitesse de refroidissement, certaines colonies de lamelles y 
peuvent se développer sans relation de cohérence dans les grains voisins de celui dans lequel elles ont 
germé. Enfin, nous avons mis en évidence que 11augmentation de la vitesse de refroidissement a 
également pour conséquence un accroissement significatif de la microdureté de l1alliage, qui peut être 
expliqué, par analogie avec la loi de Hall-Petch, par la diminution significative de l1espacement 
interlamellaire. 

Les travaux menés dans le cadre de notre étude ont permis d'approfondir la description des 
évolutions microstructurales pouvant être subies par l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb au cours de son 
élaboration et lors de traitements thermiques. L'apport d1informations quantitatives relatives aux 
paramètres pertinents en termes de microstructures et de domaines de stabilité des différents 
constituants de l'alliage, devrait permettre d'aborder dans de bonnes conditions le stade de la 
modélisation des transformations de phases de ce matériau. Dans ce sens, nos travaux constituent une 
contribution certaine à l1application de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb aux simulations destinées au 
dimensionnement de pièces pour les moteurs du secteur aéronautique. Pour poursuivre dans ce sens les 
activités nécessaires au développement de ce matériau, nous proposons ci-après quelques perspectives 
aux travaux présentés dans ce mémoire. 

Les résultats 01iginaux obtenus au cours des expériences de solidification ditigée intenompues 
par trempe rappottées dans ce mémoit·e constituent une part encore faible du potentiel d1informations 
que peut appotter cette technique sur le processus de solidification des alliages de base TiAl. En 
particulier, 11étude des relations existant entre paramètres d'élaboration, microstructures et amplitude 
des microségrégations devrait pouvoir être mise en œuvre dans la suite directe de ce travail. Comme 
explicité précédemment, le passage par· cettaines améliorations techniques du dispositif actuel est en 
premier lieu nécessaire pour pouvoir s1affranchir des problèmes de santé métallurgique rencontrés sur 
les produits solidifiés traités au cours de notre étude. 
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Nous avons souligné l'importance de considérer la phase B2 comme constituant à patt entière 
de la microstmcture de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb. Les mécanismes de germination et de croissance de 
cette troisième phase sont encore loin d'être élucidés. Une étude plus approfondie à l'échelle de 
caractérisation du microscope électronique en transmission apparaît aujourd'hui nécessaire pour 
compléter les premiers éléments de réponse appottés au cours de notre étude. A la lumiète des travaux 
menés spécifiquement sur la détermination des caractétistiques mécaniques dans le cadre du C.P.R., 
l'influence de la phase B2 sur le compottement mécanique de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb devrait 
également faire pattie des sujets à aborder par la suite. 

La confrontation de nos résultats expérimentaux avec les prévisions pouvant être obtenues à 
l'aide du logiciel Themv-Cat® s'est avérée patticulièrement encourageante. Toutefois, elle a également 
démontré la nécessité de compléter et d'optimiser les données thetmodynamiques déjà disponibles pour 
ce type de calculs. Les programmes d'étude proposés aujourd'hui à l'échelle européenne devraient 
conduire à des avancés cettaines en la matière et, à tetme, faciliter la modélisation des transformations 
de phases des alliages de base TiAl. 
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Annexe 1 : Transformations de phases subies par l'alliage Ti-48Al-2Cr-
2Nb sous fonne de poudre atomisée lors du compactage à chaud. 

L'étude présentée ici a été menée dans le but de comprendre la formation de la microstmcture 
de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb MdP lors de son élaboration par compactage isostatique à chaud (CIC). 
Elle a donc porté sur l'alliage sous forme de poudre atomisée. La démarche adoptée a consisté, dans un 
premier temps, à caractériser de manière approfondie la stmcture et la composition de l'alliage sous 
cette f01me, pour, dans un second temps, s'attacher à l'étude des modifications stmcturales et des 
transf01mations de phases subies par le matériau lors du compactage à chaud. 

Caractérisation de l'alliage sous forme de poudre brute d'atomisation 

Avant CIC, l'alliage MdP se trouve sous la forme d'une poudre obtenue par un procédé 
d'atomisation par un gaz. L'alliage potté jusqu'à fusion dans un four à induction (fusion en creuset 
refroidi par eau) est pulvétisé lors de son écoulement par un jet d'argon, ce qui a pour conséquence la 
dispersion du métal liquide sous fotme de fmes gouttelettes qui se solidifient très rapidement au contact 
de l'atmosphère de la chambre d'atomisation. La pellicule d'alliage solide qui se fotme au contact de la 
lingotière refroidie, limite la contamination de l'alliage fondu. De même, un haut degré d'homogénéité 
lors de la fusion de la charge est assuré par le brassage électromagnétique généré par le chauffage par 
induction. Les particules de poudre produites par atomisation à l'argon sont généralement sphériques. 
La poudre étudiée ici a été élaborée par la société CRUCIBLE MA.TERIALS CORPORATION. La Figure Al.l 
présente une vue schématique de l'installation développée par CRUCIBLE pour l'atomisation à l'argon 
d'alliages de titane et de base TW [MOLMOO]. 
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Analyse granulométrique 

Comme le présente la Figure A1.2, l'analyse granulométrique, menée sur un granulomètre laser 
CouLTER LS 230, a révélé une distribution unimoclale de la population des particules de poudre, avec 
un mode situé à environ 115 pm et une limite supétieure de la distribution à environ 200pm Ceci est 
conforme à la préparation du lot en question (diamètre élaborateur < 80 MESH). 
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Analyse structurale et cristallographique 

Une brève étude bibliographique relative à l'élaboration de poudres d'alliages de base TiAl par 
atomisation a montré qu'il est possible, via certaines corrélations, d'estimer les vitesses de solidification 
et de refroidissement subies par les différentes classes de particules et de relier également la taille de ces 
particules aux caractéristiques de leur structure de solidification (taille de grains, morphologie, distance 
entre bras de dendrites) [CAIE96-I&II]. Les relations empiriques proposées par ces auteurs pour 
évaluer, à partir du diamètre D des particules, les vitesses de refroidissement, vRef, et de solidification, 
vSoL' sont reportées ci-après: 

_ 
56 

1 + 17,9S.JD 
VRef. -11, X D2 0 0 6 

1 + 1 7,9S.JD 
V soL = ' 1 X-----

D 

Comme le présente la Figure A1.3, l'observation par microscopie électronique à balayage en 
imagerie d'électrons secondait·es, de la m01phologie de surface des particules de poudre a permis de 
classer ces dernières en fonction de leur taille. L'application des corrélations reportées ci-dessus a 
permis d'estimer que la vitesse de refroidissement connue par les différentes classes de particules est 
comprise entre 105 et l080C.s-1

. Cet ordre de grandeur est en bon accord avec d'autres valeurs reportées 
dans la littérature [HABYMOO]. 

Les particules de poudre dont la taille est élevée possèdent un caractère sphérique et une 
morphologie de surface très polycristalline ( 11rosettes11

). Des particules non sphériques et allongées 
peuvent toutefois être observées. Ceci semble inhérent à la technique d'atomisation employée 
[HABYMOO]. Des particules 11 satellites 11 de petite taille sont souvent accolées aux particules de taille 
plus élevée. Le c.u:ur et le bord des grains visibles en surface présentent des caractéristiques structurales 
de type cellulo-dendritique. Toutefois, aucune symétrie dendritique particulière, permettant de préciser 
la phase sélectionnée lors de la solidification (a ou ~), n'a pu être révélée lors de nos observations. 
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Enfin, plus la taille des patticules diminue, plus la m01phologie de surface de celles-ci perd son 
caractère cellulaire et polyaistallin. Les particules de plus petite taille semblent monocdstallines et ne 
présentent pas de motphologie de type cellulo-dendritique. Tout potte à croire que dans ce cas, le mode 
de solidification choisi par l'alliage est pratiquement plan. Ceci est vraisemblablement la conséquence de 
vitesses de solidification et de refroidissement élevées, qui le sont d'autant plus que la patticule est 
petite. 

Figure A13: Ewluticnckla rruf}xJkgieckswfcœcJ::sjXlfticulesckjXUdmd'alliclg! Ti-48Al-2Cr-2Nbm 
farticnck leur taû!e D et des vite:s;:s œ ~tVRrf. et ck sdidjfrnticn Vsd , estimi!s à p;trtir ckaJI'"I'é!atia?s 

issuŒ œ 1a littémtum. 

Comme le présente la Figure Al.4, l'obsetvation de la structure interne des patticules, en 
imagede d'électrons rétrodiffusés, permet également de révéler le caractère cellulo-den::l.dtique de la 
microstructure de solidification. La répartition des grains au sein des patticules met en évidence un 
mode de solidification exclusivement équiaxe. Ceci indique que l'ensemble du volume de chaque 
gouttelette a pu entrer en surfusion avant solidification. Ceci est d'autant plus probable si l'on considère 
les vitesses de refroidissement extrêmement élevées imposées au cours de l'atomisation. L'imagerie 
d'électrons rétrodiffusés petmet de visualiser des ségrégations chimiques au niveau des espaces 
intercellulaires/ interdendritiques. Le contraste de numéro atomique moyen ainsi obsetvé indique un 
rejet significatif de l'aluminium dans le métal liquide au cours de la solidification de ces particules. Ces 
obsetvations coïncident avec les phénomènes de ségrégation chimique obsetvés dans les alliages de 
base TiAl élaborés par fondede. 

165 



Annex.r:s 

Il est fréquemment mentionné dans la littérature que, dans le cas de l'élaboration par 
atomisation, la phase hexagonale a est privilégiée par les alliages de base TW lors de la solidification 
[CHODMP90, CHOMDM90, MCCVLM90, HABYM99]. Dans le cas des particules que nous avons 
pu analyser, il semble que le œeur des grains cellulo-dendtitiques ne soit pas le siège de la fotmation 
d'une structure lamellaire, comme c'est le cas lors de l'élaboration de l'alliage massif. Compte tenu de la 
fraction volumique que semble occuper la phase hexagonale à l'intérieur des particules de poudre, la 
microstructure est de toute évidence fortement hors d'équilibre. Dans le cas présent, les analyses par 
diffraction des rayons X ont effectivement révélé le caractère hors d'équilibre de la structure 
cristallographique de l'alliage MdP sous fotme de poudre brute d'atomisation, puisque celle-ci est 
constituée à plus de 90 % de phase hexagonale compacte. Toutefois, comme nous pouvons le 

remarquer sur la Figure A1.5, les premières réflexions de surstructure caractéristiques de la phase Œ.z, 
(lOl)az et (llO)az, sont clairement absentes du diffractogramme RX COtTespondant à la poudre étudiée. 
En conséquence, la phase hexagonale compacte présente à température ambiante est 
désordonnée et correspond à la phase a, et non à la phase Clz 2• Par la suite, la phase hexagonale 
compacte retenue à température ambiante lors de l'élaboration par atomisation sera notée a', afm de la 
différencier de la phase stable uniquement à haute température. L'analyse par diffraction des rayons X a 
révélé également la présence en faible quantité des phases y et~· La phase y est supposÉe occuper les 
espaces intercellulaires et interdendritiques. La phase ~ ESt quant à elle supposée occuper le cœur des 
grains des particules de plus faible taille, comme cela a été mentionné dans la littérature [MCCVLM90]. 
Le Tableau Al.l rassemble les paramètres de maille et les fractions volumiques des différentes phases 
présentes dans l'alliage à l'état brut d'atomisation. Les valeurs des paramètres de maille présentées ici 
sont cohérentes avec les résultats relatifs à l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb étudié par Fuchs et Hayden 
[FUCH92] et également ceux relatifs à l'alliage Ti-50Al-2Nb étudié par Shih et ses collaborateurs 
[SHISC88]. 
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Œ!ajixœa2. 

2 Il est à noter que l'absence des pics de surstructure sur les diffractogrammes obtenus n'est pas le résultat d'lm biais 
d'analyse, puisque leur apparition a pu être véiifiée lors d'analyses DRX effectuées dans des conditions expérimentales 
identiques sur des alliages de base TbAI. 
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Au vu des travaux rappottés par plusieurs auteurs, il apparaît que plusieurs incettitudes 
subsistent dans la littérature au sujet des caractétistiques cristallographiques de la microstmcture de 
l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb à l'état bmt d'atomisation. Les résultats que nous présentons ici sont en pattie 
en désaccord avec plusieurs travaux publiés pottant sur l'élaboration de poudres d'alliages de base TiAl 
par atomisation, qui affirment que celles-ci sont constituées à l'état bmt, des phases ~ et y. la phase ~ 
occupe alors le CITUr des grains dendritiques, soit complètement [MCCVLM90], soit pattiellement et 

sous la f01me d'une stmcture lamellaire ~-y [SCHJ92, ZHABW92, GOUSL96, HABYM99]. Les 
auteurs cités ici sont généralement patvenus à l'identification de la phase~ suite à une caractérisation 
par microscopie électronique en transmission ou par diffraction des rayons X. Cependant, dans le cas 
d'une caractétisation uniquement par diffraction des rayons X, les résultats publiés ne font 
pratiquement jamais état des réflexions de surstmcture attestant le caractère ordonné de la phase 
hexagonale mise en évidence. Ainsi, Fuchs et Hayden [FUCH92] rappottent que les grains dendritiques 

observés au sein des patticules de poudre sont constitués à la fois de phase a et de phase ~' sans 
vétitablement faire de distinction entre les deux phases, et admettent que la phase majoritairement 

présente à l'état bmt d'atomisation est la phase ~· Shih et coll. [SHISC88] précisent que les grains 
dendtitiques sont constitués de phase a et que la phase ~ est présente à l'intérieur de la phase a 
primaire de solidification, sous forme de domaines fins et dispersés, dont la taille est de l'ordre de 10 à 
20 nm. Enfin, McCullough et coll. [MCCVLM90] rappottent également la possibilité d'obsetver à 
température ambiante la phase a désordonnée au sein de poudres atomisées de faible taille et exemptes 
de ségrégation chimique, dont la microstmcture est de type mattensitique et ferait suite à une 

transf01mation massive à pattir d'une stmcture de solidification monophasée~· 

Phase a' Phase y Phase~ 

Fv [%] 91,4 5,3 3,4 

a [nm] 0,2867 0,4007 0,3199 

c [nm] 0,4603 0,4049 -

ela 1,605 1,01 -
TableauAJ..l: FnxtimsUJlurnit:{KS, F,,, etp:uwrèf:n:5 

aistalkgmjhiques d:s jixls;s a; y et f3 p1001tes dans l 'alliag:! MdP n~S 
fonwde jXUdJe bmte d'atanmtim. 

Analyses chimiques 

Des analyses chimiques quantitatives par microsonde électronique de Castaing et par 
spectrométrie d'émission plasma ICP (CNRS, Service Central d'Analyses de Vemaison) ont été 
effectuées afm d'évaluer la composition chimique moyenne de l'alliage sous forme de poudre atomisée 
ainsi qu'une éventuelle dispersion de celle-ci entre différentes classes de particules. En tetme de 
composition moyenne, les analyses menées par microsonde et ICP sont en bon accord avec l'analyse 
chimique réalisée par le foumisseur, comme nous pouvons en juger au Tableau A1.2. Pour les éléments 
Ti, Al et Cr, les teneurs estimées sont dans tous les cas comprises dans l'intetvalle de précision de la 
technique ICP (eneur relative de 2 %). La faible dispersion sur les teneurs en éléments majeurs évaluées 
par microsonde traduit l'homogénéité chimique globale de l'alliage à l'état de poudre. 

Au cours des analyses effectuées par microsonde électronique, aucune dispersion de la 
composition moyenne avec la vatiation de la taille des patticules de poudre n'a été relevée. Localement, 
les particules présentent cependant des dispersions de composition plus significatives, comme l'illustre 
le profil de composition présenté sur la Figure A1.6. De toute évidence, ces dispersions sont associées 
aux ségrégations chimiques observées au sein des patticules lors des obsetvations MEB en imagerie 
d'électrons rétrodiffusés. 

167 



Arrœxes 

ICP Microsonde Analyse chimique 
[%at.] [%at.] élaborateur [%at.] 

Ti 48,32 ± 0,97 48,79 ± 0,07 47,89 
Al 47,62 ± 0,95 47,16 ± 0,07 47,80 
Cr 2,00 ± 0,04 2,02 ± 0,02 2,03 
Nb 1,92 ± 0,04 2,03 ± 0,01 2,06 
0 0,14 ± 0,01 - 0,153 
c - - 0,042 
N - - 0,011 
Fe - - 0,021 

TableauA1.2:Ca11jXEitiœzchimiquerr1:!Jmredel'allic:g;MdPYX~Sjànœckjn!dteatanisi?,éualu!i?jnrlCPetmf::laln;k 
éle::tro1ique (1250 jXAnts d'ana!Jœ), et ~am:; la carfX6itiœz indiquœ jXlr l'é!alxJm!atr. 
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Synthèse 

La caractérisation de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb sous fotme de poudre atomisée a révélé le 
caractère hors d'équilibre du matériau lorsqu'il est élaboré dans ces conditions. Les patticules de 
poudre sont généralement polycristallines et leur microstmcture présente une mo:qi1ohgie de type 
celhdo-dendritique, majoritairement composée de pmse hexagonale compacte désordonnée, 
notée a'. Bien que la composition chimique nominale du lot de poudre étudié appat-aisse 
relativement homogène, les différentes patticules de poudre sont malgré tout caractétisées par des 
hétérogénéités chimiques notables au niveau des e~ entre grains celhùo-denhitiques. 

Au cours des paragraphes suivant, nous allons nous attacher à la détetmination des processus de 
changement de phases mis en jeu lors du passage de la stmcture initiale majoritairement a' à la stmcture 
a2-y observée après le tt-aitement CIC, a prioti plus confotme à la stmcture d'équilibre du matétiau. 
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Etude de la transformation a' ---7 a 2 +y subie lors du CIC 

Démarche suivie 

La caractérisation structurale de l'alliage MdP sous fmme de poudre atomisée et à l'état brut de 
CIC a petmis d'identifier la transfmmation subie par le matétiau lors de sa consolidation. L'objectif des 
travaux que nous présentons maintenant a été de caractériser cette transfmmation et de préciser son 
rôle lors de la mise en forme de l'alliage. Pour cela, la démarche adoptée a consisté, dans un premier 
temps, à étudier la stabilité de la poudre dans la gamme de températures comprises entre la température 
ambiante et la température de CIC, soit 1200°C, en l'absence de contrainte appliquée. Dans un second 
temps, notre approche nous a menés à caractériser cette transition dans des conditions proches des 
conditions de mise en forme, à savoir lors d'essais de compactage uniaxial à chaud, afm de discuter de 
son influence sur la densification effective du matériau. 

Stabilité thermicrue de la poudre en l'absence de charge appliquée 

Approche expérimentale 

La stabilité au chauffage de la structure de l'alliage sous fmme de poudre atomisée a été étudiée 
par analyse thetmique différentielle (ATD) et analyse calorimétrique différentielle (ACD). Ces analyses 
ont été réalisées au moyen d'appareillages SET ARAM (A TD Setsys 1600 et DSC 111) et conduites sous 
balayage d'argon. L'alumine pure à 99,99% a été utilisée comme matériau de référence dans les deux 
cas. Au vu des résultats issus de ces analyses, des traitements de recuit de coutte durée, à différentes 
températures et suivis d'une trempé à l'air, ont été réalisés, afm d'obtenir des lots de poudre de 
structures différentes, destinés à faciliter l'interprétation des thetmogrammes d'A TD et d'A CD. A cet 
effet, les différents lots de poudre ont été traités sous un vide de l'ordre de 10-2 à 10-3 Pa, à l'intérieur 
d'ampoules de quattz et après avoir été emballés dans un feuillet en tantale. La structure de l'alliage 
après ces divers traitements thetmiques (recuits, ATD et ACD) a été caractétisée par diffraction des 
rayons X. 

Retour à une stmcture d'équilibre 

Allure des thermogrammes ATD 

Les investigations par A TD ont été conduites dans la gamme de températures comprises entre 
20 et 1200°C. Les analyses effectuées sur l'alliage à l'état brut d'atomisation, soit par ATD, soit par 
ACD, conduisent à l'obtention de thetmogrammes similaires. Lors de chauffages jusqu'à 1200°C, ces 
thetmogrammes présentent un pic exothermique unique, dont le maximum est situé aux environs de 
650-700°C suivant la vitesse de chauffage utilisée. Aucune singulatité pouvant être attribuée à une 
modification structurale subie par l'alliage n'est détectée lors du refroidissement. Ceci traduit la nature 
itTéversible de la trnnsfonnation à caractère exothermique décelée au chauffage et est de toute 
évidence indicateur du retour de l'alliage à une structure d'équilibre. Par analogie avec les travaux 
rappottés par Schaefer et Janowski [SCHJ92], il semble légitime d'attribuer cet événement thermique à 
la transfotmation a' ---7 a 2+y. La Figure A1.7 illustre ces propos et présente le thetmogramme ATD 
obtenu lors d'un cycle réalisé entre 20 et 1200°C, dans le cas d'une vitesse de chauffage et de 
refroidissement de 10°C/min. 
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Exploitation des thennogrammes 

Le dépouillement des thetmogrammes correspondant au chauffage a été effectué en s'inspirant 
des méthodes décrites clans la littérature [ROLB72, BR088, SPE94, HAI95]. Toutefois, il est 
intéressant de souligner ici le caractère délicat de l'intetprétation des thetmogrammes, compte tenu des 
procédures souvent contradictoires relevées dans la littérature pour détetminer les points patticuliers 
d'un pic exothermique ou endothetmique. 

Dans le cas présent, en considérant que la chaleur dégagée par unité de temps (ou de 
température, compte tenu de la vitesse de chauffage constante) au cours de la transfotmation, est 
propottionnelle à l'avancement de celle-ci, et considérant que la constante de temps de la cellule de 
mesure est négligeable devant la cinétique de transformation, il découle que l'intetvalle de température 
bomant le pic exothetmique coïncide avec Pintetvalle de la transformation. Par cette approche, les 
températures de début et de fm de transfmmation correspondent donc aux points de décrochement et 
de raccordement entre la courbe obtenue lors de l'établissement du thetmogramme et une ligne de base 
obtenue en l'absence de transfotmation. Cette ligne de base est déftnie arbitrairement et volontairement 
cutviligne, afm de tenir compte de manière réaliste de la variation de chaleur spécifique du matétiau lors 
de la transformation. 

Influence de la vitesse de chauffage 

La Figure A1.8 présente différents thetmogrammes relatifs à l'alliage MdP sous fmme de 
poudre atomisée, cotresponclant à des vitesses de chauffage de 1, 2, 5, 10, 20 et 30°C/min. 
Globalement, nous pouvons constater que le pic exothermique est décalé vers les hautes 
températures lorsque la vitesse de chauffage augmente. Ceci peut être expliqué, d'une patt, par un 
retard au transfett thetmique entre l'échantillon et le thetmocouple de mesure accm lorsque la vitesse 
de chauffage augmente et, d'autre patt, par l'inettie propre de la transformation. L'amplitude des pics 
est plus impottante lors de chauffages rapides, parce que globalement la quantité de chaleur fomnie au 
système par unité de temps est plus élevée. De même, lors de chauffages rapides, l'intervalle de 
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transformation est décalé et tend à augmenter, parce que le temps disponible pour l'avancement de la 
transfotmation, par unité de température, est plus faible. 
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La Figure A1.9 représente l'évolution des températures de début, de maximum et de fin de pic 
exothetmique en fonction de la vitesse de chauffage. Comme nous pouvons le constater, en première 
approximation, ces températures caractéristiques peuvent être reliées à la vitesse de chauffage par des 
lois linéaires. 

Par analogie avec les travaux rappottés par McQuay [MCQ94], nous pouvons considérer que le 
sommet du pic exothetmique coïncide avec la température limite de stabilité de la stmcture qui se 
transforme. Dans ce cas, extrapolée à vitesse de chauffage nulle, la température correspondant au 
sommet du pic exothe1mique définit l'équivalent dune température de transformation ou de retour à 
l'équilibre dans des conditions isothetmes. Cette extrapolation à vitesse de chauffage nulle conduit ainsi 
à une température limite de stabilité de la structure initiale de l'alliage de l'ordre de 660°C et à 
un intervalle de températures dans lequel ce retour à l'équilibre s'effectue compris entre 620 et 700°C. 
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Schaefer et Janowski [SCHJ92] ont mis en évidence au cours de leurs travaux portant sur la 
densification de poudres d'alliage Ti-45Al lors de traitements de compactage isostatique à chaud, que 
l'alliage bmt d'atomisation passait, lors de sa mise en fonne par CIC, d'un état initial métastable de 

stmcture a2 à une stmcture d'équilibre fmmée principalement de la phase y. Comme nous l'avons 
souligné précédemment, ces travaux different des nôtres par la nature de la stmcture initiale de l'alliage 
à l'état bmt d'atomisation. Toutefois, au même titre que les résultats que nous présentons ici, ces 
auteurs ont également montré que cette transfonnation se manifestait lors du chauffage, par une 
réaction exothetmique facilement obsetvable par analyse thetmique différentielle. En extrapolant à 
vitesse de chauffage nulle les données d'ATD qu'ils rappottent pour différentes vitesses de chauffage, 

nous situons la limite de stabilité de la stmcture initiale a2 de l'alliage Ti-45Al aux environs de 705°C. 
Ces travaux font état d'un intetvalle de températures correspondant au retour à l'équilibre du matériau, 
compris entre 545 et 785°C, soit un intetvalle de températures plus large que celui que nous rappottons, 
mais qui globalement reste cohérent avec nos résultats. Par ailleurs, le décalage que nous constatons en 
tetmes de température limite de stabilité peut s'expliquer par une stabilité accme de la stmcture initiale 
de la poudre étudiée par Schaefer et Janowski et de la phase a2, en raison d'une teneur en aluminium 
moins impottante dans l'alliage Ti-45Al que dans l'alliage MdP que nous étudions. 

Analyse cristallographique 

Afin de vérifier la nature de la transfmmation mise en évidence par A TD, la stmcture cristalline 
de l'alliage a été analysée après différents recuits d'une durée de cinq minutes, à différentes températures 
et suivis d'une trempe à l'air. D'après les résultats rappottés ci-dessus, pour une vitesse de chauffage de 
5°C/min, il est attendu que la transfonnation se produise entre environ 630 et 740°C. Différents lots de 
poudre ont donc été recuits à des températures inférieures et supétieures à cet intetvalle de 
température, pour ensuite être analysés par diffraction des rayons X à température ambiante. A titre 
illustratif, la Figure Al.lO présente, en comparaison du diffractogramme RX correspondant à la poudre 
bmte d'atomisation, les diffractogrammes de lots de poudre ayant subi des recuits à 550, 750 et 800°C. 
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Cette démarche a petmis de vérifier que la réaction exothennique obsetvée par ATD et ACD 
correspond bien au passage d'une stmcture majoritairement hexagonale correspondant à la phase a' à 
une stmcture cotTespondant presque entièrement à la phase y. Entre 550 et 750°C, environ 83 o/o du 

volume d'alliage considéré subit la transformation a' ---7 a 2 +y. Compte tenu de sa faible fraction 
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volumique, il est impossible de vérifier par D RX le caractère ordonnée de la phase hexagonale détectée 
après les recuits effectués à des températures supéiieures à 750°C. Nous admettons que lors du retour à 
l'équilibre, la structure majoritairement a' se transforme en une structure composée des deux phases 

prévues par le diagramme de phases à température ambiante, à savoir ~ et y Nos analyses ont révélé 
également que la phase ~ présente à l'état brute d'atomisation disparaît rapidement, puisque à la suite du 
recuit effectué à 550°C, aucune trace de cette phase n'est décelée par diffraction des rayons X. D'après 
les résultats quantitatifs rassemblés dans le Tableau A1.3, il apparaît que la phase ~ disparaît 
uniquement au profit de la phase y En outre, ces mêmes résultats révèlent que la phase a' commence à 
se déstabiliser à basse température compte tenu de la vaiiation de sa fraction volumique suite au recuit à 
550°C. Globalement, aucune variation significative des paramètres cristallins des différentes phases n'a 
été relevée suite aux divers traitements thermiques. 

Recuit Phase Fv [%] a [nm] c [nm] ela 

5min /550°C y 12 0,4004 0,4044 1,01 

tremF>_e air a' 88 0,2861 0,4603 1,61 

5min /750°C y 95 0,401 0,405 1,01 

trempe air a2 5 0,5702 0,4618 0,81 

5min taoooc y 98 0,4008 0,4052 1,01 

trempe air a2 2 0,5696 0,4622 0,81 

Tableau A13 : Fra:tims UJ!urnicp:s, Fv, et p::uwrètlr:5 cristallo[JU[hiques ck; J}x:ls.:5 y, a a a2 plfs?nte:; dans 
l'alliag! MdP aplès un Jmlit de 5 min à 550, 750 et 8W0C, suivid'uœ tn::mp::à l'air. 

Enthalpie de transformation 

L'intégration du flux de chaleur mesuré par ACD sur l'intetvalle de températures correspondant 
au retour à l'équilibre de la structure de l'alliage, nous a permis d'évaluer la vaiiation d'enthalpie associée 
à la transfotmation a' --7 ~+y Après normalisation par rappott à la masse d'échantillon effectivement 
transformée (fraction estimée par DRX ci-dessus) et par rapport à la vitesse de chauffage, la variation 
d'enthalpie associée à la réaction exothermique a' --7 a 2+y a été estimée à 57 J/g, soit environ 
2210 J/mol si l'on admet que la masse molaire de l'alliage GE-MdP est de l'ordre de 38,8 g/mol (calcul 
à partir de la masse molaire des éléments d'alliage). Cette valeur d'enthalpie est relativement différente 

de celle annoncée par Schaefer etjanowski pour la transfotmation a2 --7 a 2 +y mise en évidence dans 
l'alliage Ti-45Al [SCHJ92]. Ces auteurs rappottent en effet une enthalpie de transfotmation de l'ordre 
de 41 J/g, soit environ 1580 J/mol. 

Discussion 

Aspect cinétique du retour à nne structure d'équilibre 

Nous avons souligné, lors de la présentation des résultats d'A TD concemant l'alliage sous 
fotme de poudre, la nature irréversible de la transformation a' --7 a 2 +y De toute évidence, le retour de 
l'alliage à une structure d'équilibre est activé et régi par l'agitation thetmique. En déduisant des pics 
exothenniques enregistrés sur les thetmogrammes ATD, l'évolution avec la température de 

l'avancement de la transformation a' --7 a2+"(, nous pouvons représenter l'évolution avec la 

température de la fraction volumique de phase a'. Comme nous l'avons souligné précédemment, nous 

admettons que la phase a' résiduelle après la réaction de retour à l'équilibre subit une mise en ordre en 
a 2. Grâce aux analyses par diffraction des rayons X, nous avons mis en évidence que la déstabilisation 
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de la phase a' débute dès les basses températures. Cette déstabilisation sous l'effet de l'échauffement est 
d'abord lente et progressive, jusqu'à une température seuil qui peut être située aux environs de 600°C, 
comme nous pouvons le constater sur la Figure Al.ll, laquelle présente l'évolution du taux de phase 
a'/a2 dans l'alliage, déduite des quantifications par DRX effectuées après recuits et de l'intetprétation 
cinétique des thennogrammes A TD. 
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Prévisions à l'aide de Thermo-CafCJ!! : calculs d'équilibres métastables 

Nous avons cherché à évaluer si le retour à l'équilibre de la stmcture de l'alliage pouvait être 
prévu à pattir des données thetmodynamiques accessibles grâce au logiciel TJ:x?mv.Cat®. Ces calculs 
thetmodynamiques ont été effectués à pattir de la base de données optimisée pour les alliages de base 
TiAl par Saunders et applicable à des systèmes multiconstitués [SAU97]. L'intérêt de ces calculs a été de 
confronter l'ordre de grandeur de la variation d'enthalpie associée à la transformation a'~ a 2+y 
détetminée expétimentalement, aux données de la littérature compilées dans la base de données en 
question. En se plaçant à une température de 660°C, température limite de stabilité de la phase a' 
détetminée expétimentalement, et pour la composition chimique nominale de l'alliage, nous avons pu 
détetminer à l'aide de Themv-G:tlc® les valeurs d'énergie libre, d'enthalpie et d'entropie reportées dans le 
Tableau A1.4. La phase a' est ici assimilée à la phase hexagonale compacte a défmie dans la base de 
données développée par Saunders et maintenue stable attificiellement à la température de 660°C, en 
suspendant lors du calcul toutes les autres phases définies dans la base de données. 
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Phase y Phase o: métastable 

G [J/mol] -70324 -65496 

H [J/mol] -19059 -9291 

S [J/moi.K] 54 60 

Tableau AJA: E11e1[5ielihœ, G, mllxllpie, H, etentn:pie, S, cksjlxl&s yet 
a fStimfi:s à «<J°C à jXIJtir cks dnnrJ.:5 tix?nmiyx:nniques d:J fa lzis:! d:J 

dnnrJ.:5 TiAl-DA TA [SA U97J. 
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En admettant que la transfonnation obsetvée aux environs de 660°C petmet de passer d'un 
système biphasé (a1+y) contenant environ 88% volumiques de phase U 1

, à un système n 1en contenant 
plus que 5 %, nous déduisons des valeurs repottées dans le Tableau A1.4 une vatiation d'enthalpies de 
mélange entre ces deux états thetmodynamiques de l1ordre de 8100}/mol, soit une valeur environ 3,6 
fois plus élevée que la variation d'enthalpie déterminée expétimentalement par DSC, de l'ordre de 2200 
]/mol. Plusieurs points peuvent expliquer cette différence. La précision autotisée lors des calculs 
réalisés à l1aide de 'JheJrm-Calc® a peu de chance d'être satisfaisante puisque les calculs en question 
requièrent l'extrapolation de données thetmodynamiques dans des gatTimes de température pour 
lesquelles elles n 1ont pas été validées lors de la constmction de la base de données. Par ailleurs, la 
différence constatée ici peut également être associée au fait que la transfotmation se produit de manière 
anisothetme, et non isothetme comme nous l1avons admis pour effectuer le calcul ci-de~s. 

Mécanismes de transformation 

Comme nous l'avons souligné précédemment, nous supposons que la fraction de phase a.} non 
transfmmée en phase y lors du retour à l1équilibre de la structure de l'alliage, subit une mise en ordre en 
a2. Sur les thermogrammes d'ATD et ACD obtenus pour des cinétiques d1échauffement infétieures ou 
égales à 5°C/min, un pic exothetmique de faible atnplitude a pu être distingué à la suite du pic principal 
déctit précédemment, comme nous pouvons le constater sur la Figure A1.12. En pratique, tien ne 
permet d'affirmer de manière catégorique qu1il s1agit d'événements the11lliques représentatifs de 
modifications structurales subies par le matériau ou bien qu1il s1agit de fluctuations thetmiques associées 
au retour à l1équilibre du système de mesure et auxquels les thetmogrammes obtenus peuvent davantage 
être sensibles du fait des faibles vitesses de chauffage utilisées. Aucun pic exothermique de moindre 
atnplitude n 1est obsetvé lors d 1analyses effectuées avec des vitesses de chauffage plus élevées. 
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L'hypothèse selon laquelle ce second pic exothetmique serait associé à la mise en ordre de la 
phase U 1 en ~' n1a pu être confitmée au cours de nos travaux. Le recours à la microscopie électronique 
en transmission, patticulièrement délicat lorsqu1il s1agit d1étudier ce type de poudre, et à la diffraction 
électronique lors de chauffages in situ, que nous n1avons pu mettre en œuvre au cours de cette étude, 
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devrait nous permettre d 'identifier plus finement les phases produites au cours de cette transformation. 

Au cours de leurs travaux relatifs à la transition ~ --7 a 2 +y obsetvée lors de la densification d'alliages 
de base TW, Schaefer et Janowski ont supposé que la transfonnation se produisait selon des 

mécanismes similaires à ceux mis en jeu lors de la fotmation de la stmcture lamellaire ~-y dEp.lis les 

hautes températures [SCHJ92]. Dans notre cas, nous powons imaginer que le passage de la stmcture a' 
initiale à une stmcture ~-y d'équilibre se produit de manière analogue à la précipitation de la phase y à 
partir de la phase a dans le domaine de stabilité Ca+ y) de haute température. Nous pouvons 
notamment nous attendre à ce que les relations d'orientation entre plans denses des deux composés 
soient respectées. 

Approche du rôle de la transformation a' --7 a2 +y lors du compactage 

Détnarche et procédure expétimentale 

L'objet de cette partie de l'étude a été d'appréhender le compottement de l'alliage sous fmme de 
poudre lors d'un chauffage sous charge, avec la volonté de se placer dans des conditions proches des 
conditions dans lesquelles l'alliage MdP a été effectivement élaboré. L'intérêt des travaux que nous 

présentons maintenant est d'évaluer l'effet de la transfmmation a' --7 a 2+y étudiée au cours des 
paragraphes précédents sur la mise en forme à chaud du tnatériau. 
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Par analogie avec la compression isostatique à chaud utilisée pour la mise en forme de l'alliage 
MdP, notre démarche a consisté à étudier la densification de l'alliage sous fotme de poudre lors d'essais 
de compactage - frittage, mettant en œuvre une compression uniaxiale à chaud. Le dispositif 
expérimental utilisé à cet effet est schétnatisé sur la Figure A1.13.a. Le principe de l'essai est d'obtenir 
un pion à pattir d'une poudre comptimée entre deux pistons opposés dans une tnatrice. Au cours de 
nos essais, une tnatrice en graphite d'un diamètre intétieur de 10 mm et des pistons de diamètre 
correspondant ont été utilisés. La compression uniaxiale est assurée par une presse hydro-pnEUtTiatique 
de 2500 daN de force tnaXimale et le chauffage de l'ensemble de compactage - ftittage est réalisé par un 
inducteur solénoïde. Un capteur de déplacement petmet de suivre le déplacement des pistons en cours 
d'essai et autorise le suivi de la densification de l'alliage au cours du frittage. Dans l'optique de 
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caractétiser essentiellement l'influence de la transformation a' --7 a 2 +y sur la densification de l'alliage, 
des essais ont été réalisés lors de chauffages sous des charges de 75 et 100 MPa et suivis de maintiens 
de courte durée à 850°C. La Figure A1.13.b schématise le type d'essais auquel nous avons eu recours 
lors de nos investigations. Pendant le frittage, le matétiau est maintenu sous balayage d'argon. 

Résultats des essais de compactage - ftittage 

Produits obtenus 

Lors de chaque essai, la masse volumique initiale de la poudre a été évaluée, après tassement 
entre les pistons du dispositif de compactage, à pattir de la masse et de la hauteur de poudre introduite 
dans la matrice. Nous avons ainsi estimé que l'alliage étudié sous f01me de poudre possédait une masse 
volumique initiale moyenne de l'ordre de 2,65 g/cm3

. Ceci équivaut à une densité relative, rappott entre 
la masse volumique apparente de la poudre et la masse volumique de l'alliage massif (environ 4 g/cm3

), 

de l'ordre de 0,66. Cette valeur est en accord avec les valeurs relevées dans la littérature [CHODMP90, 
SCHJ92, HABYM99, MOLMOO]. 

La densité relative de la poudre après essai a été évaluée, d'une patt, à pattir de la masse de 
poudre initiale et des dimensions des pions obtenus et, d'autre part, par microscopie optique 
quantitative sur une section transversale polie de chacun des pions élaborés (estimation de la fraction 
volumique de porosités). Les résultats relatifs aux essais de compactage- frittage d'une heure à 850°C, 
sous 75 et 100 MPa, sont rassemblés dans le Tableau A1.5. 

75 MPa 100 MPa 

Dimensions du pion 0,829 0,860 

Microscopie optique 0,763 0,807 

Tableau A1.5: IX:nsité re!ativeck l'alliag! MdP étaluœaplfsc01'7ja:tag:!
frittagd'uœl:xweà8500C, 9JAS 75et lOOMPa, àp;trtirck:;ditrmSimsck 

dxlqJe picn pnxluit et p:mnbasapie cptique. 

Comme nous pouvons le constater, l'augmentation de la charge appliquée pendant le frittage 
conduit bien à une amélioration de la densification de la poudre. Au vu des résultats rassemblés dans le 
Tableau A1.5, nous pouvons noter une différence significative entre les valeurs de densité détetminées 
à partir des dimensions des pions et celles détetminées par microscopie optique. Il est possible que 
l'opération de segmentation réalisée lors de l'analyse pat· microscopie optique ait contribué à surestimer 
la fraction volumique de porosités, ce qui conduirait à une sous-estimation de la densité relative après 
essai. En revanche, même en cas d'erreur de mesure, il est peu probable que le volume des pions ait été 
sous-estimé. En conséquence, il est certainement judicieux d'accorder une plus grande confiance aux 
valeurs de densité relative détetminées directement à pattir des dimensions des pions après essais. 

La Figure A1.14 présente les micrographies optiques de l'alliage MdP après compactage -
frittage sous 75 et 100 MPa. Comme nous pouvons le constater, une densification notable de l'alliage 
est accomplie dans les deux cas, mais la quantité de pomsités encore présentes reste très impottante. 
Dans le cas du compactage sous 100 MPa, malgré le fait que la densité relative atteinte dépasse 85 %, 
les grains de poudre soudés entre eux ne forment encore pas un réseau de matière continu et de 
nombreux interstices interconnectés sont encore visibles. 
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FigureA1.14:Mictrgn:lfhiescptiqu€5ckl'all~MdP,ap!èsmi<Emfonœp~-.frittagJd'uœl:x:weà85(JOC(a) 

fUIS 75 MPa et (b) :atS JCXJ MPa. 

Courbes de déplacement 1 densité relative 1 défonnaûon 

En cours d'essai, le capteur de déplacement petmet de suivre le déplacement des pistons sous 
l'effet de la charge appliquée et de la densification de la poudre. Le déplacement .Jl considéré ici 
correspond à la différence entre la longueur l mesurée à chaque instant par le capteur et la longueur la 
mesurée au début de l'essai (valeurs en mm). En considérant les pistons en graphite indéformables, 
nous pouvons assimiler cette valeur de déplacement à la variation de la hauteur de poudre introduite 
dans la matrice et ainsi traduire la valeur mesurée en terme de densité relative d,., 3.livant la relation : 

d _ p/ _ 1000xm 
r -/4- 4x(V

0 
+S.~l) 

avec pla masse volumique de la l'alliage à chaque instant (en g/cm3
), m hmasse de poudre introduite 

dans la matrice (en fi), S la section de la matrice utilisée (en mm2
) et Va le volume de poudre initial (en 

mm3), lequel a permis d'estimer la densité initiale de l'alliage sous fmme de poudre. De même, le 
déplacement mesuré, une fois rapporté à la longueur la, p:ut être traduit en termes de défotmation 
nominale êodu lot de poudre initialement présent dans la mattice. La Figure A1.15 présente les 
vatiations du déplacement, de la température et de la charge appliquée au cours d'un essai de 
compactage sous 100 MPa. 

Pour des raisons de commodité, au cours des paragraphes qui vont suivre, nous nous 
attacherons uniquement à la présentation des résultats concemant les essais conduits sous une charge 
de 100 MPa, des conclusions similaires ayant été obtenues en ce qui conceme les essais réalisés sous 75 
MPa. 

La Figure A1.16 présente les vatiations de la densité relative au cours du même essai de 
compactage que celui présenté sur la Figure A1.15 (densité relative initiale : 0,684). Nous pouvons 
observer que lors du chauffage entre 20 et 250°C et suite à la reptise du chauffage après le palier de 
dégazage à 250°C, la densité apparente de l'alliage décroît de façon monotone. Cette décroissance 
traduit la dilatation thetmique du matériau. Des sauts bmsques de la densité, au moment de la mise en 
charge et de la décharge, sont également constatés. Il est fort probable que ces vatiations singulières 
puissent être attribuées à la complaisance de l'ensemble de compactage. La densification semble débuter 
lors du chauffage aux alentours de 470°C et tend globalement à s'accélérer jusqu 'à ce que le palier 
isothetme à 850°C soit atteint. Une fois ce palier atteint, la courbe de densité adopte un profil 
parabolique. Dès la fm du palier et pratiquement pendant toute la durée du refroidissement continu, la 
vatiation de densité tend vers un régime linéaire. Après décharge, la densité relative atteinte est de 
l'ordre de 0,841. Cette valeur est en bon accord avec les valeurs repottées dans le Tableau A1.5. Enfin, 
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nous pouvons remarquer un épaulement sur la courbe de densité, entre 600 et 700°C, qui traduit une 
accélération de la densification. Cette variation singulière, qui est particulièrement reproductible dun 
essai à l'autre, va à présent faire l'objet de notre discussion. 
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Interprétation - Discussion 

Nous nous intéressons ici à l'accélération de la densification constatée au cours du chauffage 
aux environ de 650°C. La Figure A1.17 présente les variations de la densité relative et de la vitesse de 
densification de l'alliage au cours du chauffage à 5°C/min, entre 300 et 850°C. 
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Intetvalle de transformation 

Avant le début du processus de densification, la vitesse de densification apparente est constante 
et négative en raison de l'expansion thennique du matétiau, comme nous l'avons évoqué 
précédemment. D'après l'allure de la courbe de vitesse de densification, la consolidation de l'alliage 
semble débuter vers 470°C et le processus de densification compense l'expansion thetmique du 
matériau à partir 550°C. La courbe de variation de la vitesse de densification met clairement en valeur la 
modification du régime de densification de la poudre entre 590 et 710°C. Dans cet intetvalle, la vitesse 
de densification atteint un extremum aux environs de 650°C et la densité relative de l'alliage augmente 
de 1 ,3.1 o-2

, ce qui représente une augmentation de 1 ,9 o/o de la densité initiale. 

L'intetvalle de température au cours duquel nous assistons à une accélération de la densification 

est à rapprocher de l'intervalle correspondant à la transformation a' ~ a 2 +y décrit précédemment. En 
l'absence de charge appliquée et lors d'un chauffage à 5°C/min, la transfom1ation a'~ ~+y se produit 
entre 630 et 740°C, avec un maxinmm de la cinétique de transfotmation situé à environ 675°C. Compte 
tenu de la coïncidence en tetme d'intetvalle de températures, il est légitime de relier le phénomène 
obsetvé ci-dessus au changement de stmcture de l'alliage associé à la transf01mation décrite 

précédemment. De ce constat, il apparaît que la transfotmation a'~ a 2+y s'accompagne d'une 
défotmation du lot de poudre initialement introduit dans l'ensemble de compactage-frittage, qui vient 
s'ajouter à la déf01mation relative au frittage assisté par la compression uniaxiale. 
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Aspect cinétique 

De la comparaison des intervalles de transf01mation détetminés avec et sans charge appliquée, il 
apparaît que le retour de l'alliage à une stmcture ~-y d'équilibre se produit à plus basse température 
lors du compactage. Par analogie avec le modèle de Greenwood-Johnson (1965) concetnant la plasticité 
de transf01mation, nous pouvons admettre que la défotmation induite par la transfotmation est 
propottionnelle à la fraction de phase transformée (obsetvations de De Jang-Rathenau, 1961). Nous 
pouvons donc déduire du "pic" obsetvé sur la courbe de vitesse de densification, l'allure de la cinétique 

de la transfotmation a' ~ a 2+y anisothetme et en présence d'une charge appliquée de 100 MPa. De 
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même, en admettant, au même titre que les obsetvations précédentes, qu'au cours de la transformation 
visible dans ces conditions de chauffage petmet de passer dun système biphasé (a'+y) contenant 

environ 88 o/o de phase a' à un système en contenant environ 5 o/o, nous pouvons comparer la courbe 
illustrant la cinétique de disparition de la phase a' déduite de la courbe de vitesse de densification ci
dessus, à celle présentée sur la Figure A1.11. La Figure A1.18 ci-après illustre ces propos. 
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Densification renforcée et plasticité de transformation 

Plusieurs raisons peuvent être évoquées pour tenter d'expliquer la densification associée à la 
transf01mation a' ---7 a 2 +y. En considérant que la phase a' et la phase y possèdent des densités toutes 
deux proches de 3,9, la densification renforcée qui est obsetvée entre 590 et 710°C ne peut pas être 
attribuée au passage d'une structure moins dense à une structure plus dense. A priori, le passage à une 
structure dont la limite élastique est plus faible que celle de la structure initiale pourrait expliquer une 
densification accrue lors de la transfotmation. Toutefois, compte tenu du fait que nous ne disposons 
d'aucune donnée concemant la limite élastique d'alliages monophasés a ou y, possédant une 
composition similaire à celle de l'alliage MdP et dans la gamme de températures considérée, il ne nous 
est pas possible de poursuivre la discussion dans ce sens. 

D'après la théorie concemant la plasticité de transformation, il est reconnu que l'application 
d'une pression hydrostatique ou d'une contrainte exteme a une influence significative sur les cinétiques 
de transf01mations et les équilibres thetmodynamiques. Au vu de la Figure A1.18, il apparaît que 
l'application de la contrainte de compression se traduit uniquement par un décalage de l'intetvalle de 
température correspondant à la transformation a' ---7 a2 +y et ne modifie pas de manière significative 
l'allure de la cinétique. 

Compte tenu de la distribution granulométrique de la poudre, il est difficile d'évaluer la 
répattition de la contrainte extétieure au niveau des patticules de poudre. Dans les premiers instants de 
la densification, la contrainte effective au niveau des contacts entre patticules est supposée être très 
élevée compte tenu de la faible dimension des contacts. Au cours du processus de densification, c'est à 
dire lorsque le nombre et la dimension des contacts entre patticules augmentent, la contrainte effective 
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diminue et tend vers la valeur de la contrainte appliquée extétieurement. D'après la courbe de variation 
de densité relative présentée sur la Figure A1.17, et si l'on tient compte de la complaisance apparente de 
l'ensemble de compactage au moment de la mise en charge, il apparaît que, au cours de la 
transfotmation, la densité relative effective de la poudre passe de 0,659 à 0,682 environ. D'après 
l'ouvrage de Thümmler et Oberacker [THU093], pour une densité relative de cet ordre, la contrainte 
effective au niveau des contacts entre patticules est environ 5 fois plus élevée que la contrainte 
appliquée, ce qui équivaut à une contrainte d'environ 500 MPa. Cette contrainte est de toute évidence 
supétieure à la limite élastique de l'alliage et est donc susceptible de générer une plastification 
impottante au niveau des contacts entre patticules. 

D'après la relation de Clausius-Clapeyron, il est possible d'évaluer l'influence d'une pression ou 
d'une contrainte hydrostatique sur les températures d'équilibre thetmodynamique. Dans la relation 
suivante: 

dTe- Tex~Yvo 
dP ~H 

T, représente la température de transfotmation en l'absence de contrainte extétieure, L1 WV0 représente 
la variation de volume relative associée à la transformation, L1H représente la variation d'enthalpie 
associée à la transfmmation, dP représente la variation de pression correspondant à la contrainte 
appliquée extérieurement et dT, représente le décalage de la température d'équilibre ou de 
transfotmation induit par la contrainte. 

Si l'on considère que la masse de poudre reste constante au cours du compactage, la variation 
relative de densité estimée précédemment peut être assimilée à la variation de volume associée à la 
transfmmation, ce qui conduit à une valeur de L1V/V0 d'environ 1,9 %. En première approximation, si 
nous assimilons la contrainte effective qui s'exerce au niveau des contacts entre patticules au cours de la 
compression uniaxiale, à une contrainte hydrostatique, nous pouvons estimer le décalage en tetme œ 
température de transfotmation induit par la contrainte extétieure. Avec les valeurs suivantes : 

L1H = 57 J/g =57 x 3,9.106 ]/m5
, 

dP = 500.106 Pa, 

l'application de la relation de Clausius-Clapeyron conduit à une valeur du décalage de la tem~ture de 
début de transfotmation a'~ a 2+y de l'ordre de Z7°C, ce qui situe cette température lors dun essai de 
compactage sous une charge de 100 MPa aux environs de 600°C. Cette estimation est en bon accord 
avec la température de début de transformation déduite de l'enregistrement de la vatiation de densité 
relative de l'alliage en cours d'essai de compactage-frittage. 

Au stade actuel de nos investigations, aucun élément ne nous permet vétitablement de préciser 
les mécanismes de la transformation conduisant à la plastification obsetvée. Il est probable que, lors de 
la fmmation de la phase y à partir de la phase a', l'application de la contrainte de compression conduise 
à l'activation du déplacement de dislocations, petmettant, d'une patt, de modifier la séquence 
d'empilement de la stmcture hexagonale compacte de la phase a' en faveur de la structure y et, d'autre 
part, favmisant la défotmation dans les zones de contact entre particules de poudre. 

182 



Conclusions 

Au cours de cette étude, nous avons mis en évidence que lors de la mise en forme de l'alliage 
Ti-48Al-2Cr-2Nb MdP sous f01me de poudre bmte d'atomisation, par compression uniaxiale à chaud, 
celui-ci subissait une densification renforcée lorsqu'il passe d'un état initial métastable de stmcture 
majoritairement a' à une stmcture d'équilibre formée essentiellement de phase y. Nous avons pu 
vérifier que cette transformation se produit au cours de la montée jusqu'à la température de traitement, 
à la fois en présence et en absence de charge extérieure, et que la densification obsetvée est le résultat 
d'une plastification induite par la transf01mation a' ---7 f0.+Y. Nous pouvons imaginer que des 
processus similaires sont mis en jeu lors de la mise en forme par compactage isostatique à chaud. Ceci 
sous-entend donc que le retour de la stmcture de la poudre initiale à une stmcture d'équilibre, a un effet 
bénéfique sur la consolidation du matériau. D'un point de vue pratique, cet effet de plasticité de 
transfotmation constitue un moyen de garantir une cohésion accme des produits réalisés à base d'alliage 
MdP consolidé et nous incite à dire qu'il est préférable d'éviter tout recuit de l'alliage sous f01me de 
poudre avant la mise en fotme par cre et d'appliquer la pression hydrostatique dès le début du 
chauffage. 
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Annexe II : Modélisation de la microségrégation 

La modélisation de la microségrégation passe par l1écriture de 11équation de consetvation du 
soluté considéré, sur un système en cours de solidification unidirectionnelle (élément de volume au 
niveau de 11interface solide/liquide dun bras de dendtite). L'interface en cours de solidification se 
trouve à chaque instant à l1équilibre thetmodynamique. Pour simplifier l1éctiture du bilan de matière, on 
considère uniquement un système à une dimension et de longueur L, pour lequel le transport solutal 
dans le liquide est infiniment rapide (homogénéité chimique parfaite). Ceci se traduit par un rapport 

très infétieur à 11unité. Dans l'expression ci-dessus, fr teprésente le temps total de solidification et 
DL; le coefficient de diffusion de l'élément i dans le liquide. Dans le cas du mode de solidification 
dendritique, cela suppose une diffusion suffisamment rapide dans les espaces interdendtitiques, la 
longueur caractétistique du système à considérer ici étant le demi-espacement entre bras dendritiques 
secondaires, À/2. Dans tous les cas, nous considérons que CL;*=C/. 

Le bilan de matière à l'interface solide/liquide s1écrit différemment suivant que la diffusion 
chimique dans le solide est prise en compte ou pas. Par ailleurs, il est important de noter que les 
différents modèles présentés ci-après ont été développés en considérant généralement des systèmes 
multiconstitués fmtement dilués. L'application de ces modèles à des alliages multiconstitués de base 
intetmétallique ne se fait pas forcément de manière naturelle et sans émettre d1hypothèses 
supplémentaires. Enfin, de manière à s'affranchir des effets d'ordre convectif, le solide et le liquide sont 
supposés posséder la même masse volumique. 

Modèle du bras de levier 

Le cas le plus simple pour lequel le bilan de matière sur le soluté peut être explicité est celui 
d 1une solidification dans des conditions d'équilibre, pour lesquelles notamment les gradients de 
concentration dans le solide et dans le liquide sont nuls (diffusion parfaite, solide et liquide 
homogènes). Cela signifie que la largeur de la couche limite diffusionnelle, qui vaut Ôc=2D/v, avec v la 
vitesse à laquelle 11interface solide/liquide progresse dans le système considéré et D le coefficient de 
diffusion du soluté i dans le solide ou dans le liquide, est plus impottante que la longueur L du système 
en cours de solidification. En d'autres tetmes, si la vitesse v ESt constante et égale à Vt1, cela implique 
que L doit être inférieure à la longueur caractétistique de diffusion, soit : 

L<<~D.tf 

Dans ces conditions, l1équation de consetvation du soluté i s1écrit, au niveau de l'interface 
solide/liquide et à chaque instant (cf. profil de concentration représenté sur la Figure A2.1): 

i ( ) i i fs .Cs + 1 - fs .cL = C 0 

soit pour k; constant, 
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Notons que, du fait de coefficients de diffusion à l'état solide élevés, la redistribution de solutés 
de type interstitiel est généralement fidèlement représentée par ce modèle dit du "bras de levier". Dans 
le cas d'éléments de soluté de type substitutionnel, la diffusion limitée à l'état solide nécessite de 
nouvelles hypothèses et conduit à l'établissement de profils de concentration différents. 
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Figure A2.1 : Ptrjil demxentmtim en cmtS de YJ!idjfmtim dans les an:litia?S d'é::juüibœ (dfljùsim JXIIfaite cbns le 9Jlideet 
cbns le liquide)- Maêle du bms de levier. 

Modèle de Gulliver-Scheil 

Par opposition au modèle du bras de levier, le modèle de Gulliver-Scheil [KURF98] suppose 
l'absence totale de diffusion à l'état solide (D5;=0). Le profil de concentration s'établissant dans le 
système en cours de solidification dans le cas patticulier où k;<l prend alors l'allure représentée 
schématiquement sur la Figure A2.2. Dans ces conditions, l'équation de consetvation du soluté i s'écrit, 
au niveau de l'interface solide/liquide et à chaque instant : 

186 

(ci -cf }dJS = (1- fs ).dei 

soit pour k; constant, 

Par intégration, on obtient alors : 

(1- ki). dfs = d~~· 
1- fs c5 
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Dans ce cas, il est intéressant de noter que le profil d'évolution de la composition chimique du 
solide déposé au cours de la solidification (courbes C/=g(fJ) conespond au profil de concentration 
expérimental effectivement mesuré après solidification du matériau considéré (courbe de distribution 
cumulée). 
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Figure A2.2 : Prrjil ckanmtmtirn encmrs c:k g)idijiŒlfim dans le cas dùm dfllùsimp;nfaite cko1S le liquic:ket en afs:rœc:k 
dfffùsmdans le gj,ic:k- Maiie œ GuJtiœr-s±eil. 

Modèles de Brody-Flemings et Clyne-Kurz 

La diffusion à l'état solide, aussi faible soit-elle, étant toujours possible, il est intéressant de 
remarquer que les lois d'évolution C/*= f(fs) conespondant aux modèles du bras de levier et de 
Gulliver-Scheil constituent les lois extrêmes entre lesquelles la loi d'évolution réelle, qui peut rendre 
compte d'une diffusion à l'état solide plus ou moins importante, doit être comprise. De plus, les deux 
précédents modèles ne rendent pas compte de la géométrie des structures de solidification. 

Afin de tenir compte de la diffusion à l'état solide, Brody et Flemings [BROF66] ont proposé 
un bilan de matière modifié en considérant le profil de concentration schématisé sur la Figure A2.3. La 
totalité de la masse de soluté redistribué de part et d'autre de l'interface solide/liquide est représentée 
par les surfaces A1, A2 et A3, avec A3 la surface tenant compte de la couche limite diffusionnelle 
équivalente dans le solide. Dans ce modèle, on considère que le transpott du soluté au sein de la phase 
solide s'effectue par diffusion en volume. Dans ce cas, la largeur de la couche limite diffusionnelle dans 
le solide, f5s;, qui rend compte de la rétrodiffusion du soluté i, peut prendre une valeur allant de zéro à 
l'infini suivant la valeur du coefficient de diffusion dans le solide, D/ La force motrice de cette 
rétrodiffusion réside dans la différence de concentration existant entre le premier solide déposé, de 
composition initiale k;.C0;, et le solide déposé à l'instant t, de composition C/*. L'amplitude de la 
rétrodiffusion dépend du coefficient adimensionnel d qui décrit le rappott entre 8s; et la taille du 
système considéré, L au catTé (nombre de Fouriet). 
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Figw-e A2. 2 : Plfjil cko:n:mtmticn m cxws ck 5Dlidijkatimdans le cas d'uœdiffùsim jXlJjàitedans le liquicket m plfsnEck 
rétra:lft/ùsim cbns le 5Dlick- Modieck BeyF!mlirf§. 

L'équation de conservation du soluté i s'écrit à partir du bilan de matière A1=A2+A3, au niveau 
de l'interface solide/liquide et à chaque instant : 

{ . .• ) . 8} .• 
\Cl -c} .dfs = (L -s).dei +-.de} 

2 

Considérant la position relative de l'interface telle quefs=s/ L, dfs=dsiL et Ô5i=2D,/Iv=2D/dt/ds 
et en supposant que l'interface progresse suivant une fonction parabolique du temps, s!L=f,.=(tl t1)

112 et 
dtlds=2s.tjL2 , on obtient, pour ki constant : 

ce qui, par intégration, donne fmalement : 

Il est intéressant de noter que l'expression ci-dessus petmet de retrouver les deux cas extrêmes, 
à savoir: 

-pour d=l/2, le modèle du bras de levier (solidification dans les conditions d'équilibre) ; 
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-pour d=O (Dj=O), le mcx:lèle de Gulliver-Scheil (absence de diffusion à l'état solide). 

Toutefois, le cas où d=1/2 ne correspond pas tout à fait aux caractéristiques physiques de la 
solidification dans des conditions d'équilibre. Dans ces conditions en effet, le coefficient D/ tmd vers 
l'infini et donc d aussi, ce qui conduit à une surestimation de la rétrodiffusion et à la non consetvation 
du soluté i puisque ~f >s. Clyne et Kurz [CLYK81] ont alors proposé une version amélioré du mcx:lèle 
de Brody-Flemings, dans laquelle le coefficient d est remplacé par d' tel que : 

La Figure A2.4 décrit la relation entre d' et d ce qui petmet de constater que : 

- pour d ~ oc, t.i'=1/2 et on retrouve le mcx:lèle du bras de levier correspondant à une 
solidification dans les conditions d'équilibre ; 

- pour d ~ 0 (D5; ~ 0), d' ~ d ~ 0 et on retrouve le mcx:lèle de Gulliver-Scheil 
conespondant à l'absence de diffusion à l'état solide. 

0.5 

0.4 

0.3 

ai' 

0.2 

0.1 

0 
10"' 10·2 1Q·1 10 102 

Figure A2.4: Relatiau:n.tm œ· et œ- Mak!ede C/y1e-KttJZ. 

Le modèle proposé par Clyne et Kurz reste donc encadré par les cas extrêmes comme déctit 
précédemment. Enfin, notons que dans le cas d'une diffusion suffisamment limitée dans le solide, le 
profil d'évolution de la composition du solide déposé au cours de la solidification peut être assimilé au 
profil de concentration mesuré expétimentalement dans le matériau considéré (cas proche du mcx:lèle 
de microségrégation de Gulliver-Scheil). 
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RESUME 

Ce travail s'inscrit dans le cadre du Contrat de Programme de Recherche "Intermétalliques de base Titane", qui vise 
à développer les alliages de base TiAI en vue d'applications structurales dans les moteurs d'avions. Ses objectifs sont de 
préciser la mise en place des ségrégations chimiques au cours de la solidification et d'étudier l'influence des traitements 
thermiques sur les caractéristiques microstructuralcs de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré par fonderie ct par métallurgie 
des poudres. 

Dans un premier temps, nous présentons l'étude des hétérogénéités chimiques dans des produits coulés dans des 
conditions industrielles et dans des échantillons élaborés par Trempe en cours de Solidification Dirigée (TSD). La phase 
hexagonale a est exclusivement sélectionnée comme phase primaire de solidification de J'alliage étudié. Les analyses 
chimiques réalisées sur les différents produits solidifiés permettent de quantifier l'amplitude de la microségrégation en 
relation avec le processus de solidification : Al et Cr sont ségrégés dans les 1.ones de fin de solidification, contrairement à· 
Ti et Nb, qui enrichissent préférentiellement la phase solide. Au cours du processus de solidification dirigée, la 
rétrodiffusion des éléments Ti, Al et Nb dans la phase solide est significative. Cr étant l'élément d'alliage sujet aux plus 
fortes dispersions, nous mettons en évidence que sa présence en excès tend à favoriser la stabilisation de la phase B2, 
plutôt qu'à augmenter la fraction volumique de phase a 2• Notre étude infirme donc l'hypothèse selon laquelle la présence 
de la phase B2 résulterait exclusivement d'une solidification primaire en phase p. Elle conduit également à recommander 
de considérer l'alliage Ti-48AI-2Cr-2Nb comme un matériau dans lequel trois phases peuvent coexister à l'état solide. 

Dans un second temps, nous présentons l'étude des équilibres entre phases à haute température avant d'étudier les 
relations entre traitements thermiques et microstructures à l'état solide. Les limites de solubilité en Ti, Al, Cr et Nb des 
phases fi. et y sont précisées et confrontées aux prévisions faites à l'aide de Thermo-Calc~. L'effet de la vitesse de 
refroidissement sur la transformation a-7a2+y et sur les caractéristiques de la microstructure lamellaire a 2-y est ensuite 
étudié. L'augmentation de la vitesse de refroidissement diminue fortement la température de formation des lameUes y, ce 
que nous présentons sous la forme d'un diagramme TRC. La précipitation de la phase y sous forme de lameUes à l'intérieur 
des grains a est pratiquement indépendante de la température de traitement, et donc de la composition chimique et de la 
taille des grains a . L'accroissement de la vitesse de refroidissement augmente la quantité de phase a 2, réduit l'épaisseur ct 
l'espacement des lamelles a 2• Dans le cas de traitements effectués dans le domaine a suivis de refroidissement-; lents, des 
grains lameUaires significativement plus grossiers que la taille des grains a initiaux peuvent être obtenus. Nous proposons 
que ce grossissement résulte de la croissance de certaines colonies lamellaires à l'intérieur de plusieurs grains a adjacents, 
sans relation de cohérence dans les grains voisins de celui dans lequel elles ont germé. Enfin, nous mettons en évidence 
que l'augmentation de la vitesse de refroidissement accroît significativement la dureté de l'alliage, en rapport avec la 
diminution de l'espacement intcrlamellaire et de la modification des proportions entre phases. 

Mots-clés : aluminiures de titane, alliages intermétalliques, microstructures, solidification, microségrégation, 
transformations de phases, traitements thermiques. 

ABSTRACT 

The present study was performed in the framework of the "Titanium bascd Intcrmetallics" Research Program, which 
aims at developing TiAl-based alloys for structural applications in aircraft engincs. Its main objectives consist in clarifying 
the build-up of chemical microsegregation during the solidification and in investigating the influence of heat treatment on 
the microstructure of the Ti-48AI-2Cr-2Nb alloy, processed from the ingot and from the powder metallurgy routes. 

In a first part, chemical hetcrogeneities are investigatcd within industrially investment cast products and within as
quenchcd dircctionally solidified (QDS) samples. The hep-a phase is exclusively selcctcd during the solidification of the 
investigated alloy. The magnitude of microsegregation is quantified from the results of chemical microaJ'!aly.sj~.)n 
to the solidification proccss : Al and Cr are preferentially segregated in interdendritic areas, while Ti and Nb. 
in the sol id phase. The back-diffusion of Ti, Al and Nb is possible during the directional solidificatidn proèess; . 
Cr, which is strongly subject to microsegregation, favours the formation of the B2-phase, instead of in·, >.r p~·~tiJil'l~.UJC~::lJ1ii.::;! 
phase volume fraction. This work thus invalidatcs the assumption that the B2-phase results exclusively 
grains of primary solidified P.phase, but recommends to consider thal, in the solid state, thrce phases cap_ 
the Ti-48AI-2Cr-2Nb alloy. · 

In a second part, high temperature phase equilibria arc investigatcd bcfore detcrmining the 
he at trcatments and solid statc microstructures. The solubility of Ti, Al, Cr and Nb in the a and y phasès -
comparcd with Thermo-Calc" calculations. During solid state hcat treatments, the cooling rate controls coJnst'Q~J.·a_QJYtW~ 
bcginning of the a-7a2+y transformation - as illustratcd by the proposed CCT diagram - as weil as the 
a 2-y lamcllar microstructure. The nuclcation of the y lamellae appears almost indepcndent of the holdlhg t.c: :rrit~l'J~(u.i[(t 
weil as of the composition and size of the initial a grains. The faster the cooling rate, the larger the ·v.Q1[b"a~~ 
fraction and the thinncr the a 2 lamellae and intcrlamellar spacing. In the case of a super transus hcat trc<atnlCil!tS:IQilQ.~V~L~t; 
by slow cooling, it is shown that lamcllar grains. significantly coarser than primary single a grains, 
could be explained considering the possible incoherent growth of lamellar colonies within the closest a 
work evidences thal the increasc of the cooling rate significantly incrcases the hardness of the 
relation to the reduction of the interlamellar spacing as weil as the change of the phase proportions. 

Keywords : titanium aluminidcs, intermctallic alloys, microstructures, solidification, 
transformations, heat treatments. 




