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Introduction

L’ensemble de mes activités de recherche est dédié à la compréhension
des phénomènes lors de transformations de phase liquide – solide, plus cou-
ramment appelées solidification, dans les alliages métalliques et à l’échelle
de la microstructure avec une approche essentiellement expérimentale.

J’ai choisi de centrer ce manuscrit autour de la thématique de l’af-
finement des microstructures de solidification, quitte à ne présenter que
partiellement mon activité de recherche. Ce choix est à la fois historique et
prospectif, puisque c’est sur cette thématique que je me suis engagé dans
la recherche au cours de mon D.E.A. en 2004 et que des avancées récentes
ont motivé ma poursuite de recherche sur ces sujets.

Depuis sa création par Gérard Lesoult que je me permets de citer,
l’équipe de recherche "Solidification" à laquelle je suis rattaché a "pour
objectif de développer, dans le domaine de la solidification des alliages,
une recherche orientée et fondamentale, deux qualificatifs qui ne sont pas
antinomiques. Il s’agit d’une recherche orientée grâce au développement de
relations nombreuses, solides et pérennes avec des partenaires industriels
qui permettent de rester informé des tendances lourdes en termes de de-
mande de performances et de qualité des produits métallurgiques." Cette
conception de la recherche, à la fois appliquée mais exigeante, constitue le
socle des travaux qui vont être présentés.

J’ai été recruté en tant que maître de conférences en Septembre 2011 à
l’Ecole Européenne d’Ingénieurs en Génie des Matériaux ; l’enseignement
constitue une part importante de mes activités qui ne sera pas abordé dans
ce texte. Un curriculum vitae contenant le détail de mes activités d’enca-
drement, d’enseignement et des responsabilités est donné en annexe de ce
document, ainsi que la liste complète de mes publications.

Ce manuscrit comporte 5 chapitres.

Dans un premier chapitre, les phénomènes de base permettant d’ap-
préhender l’origine des grains lors de la solidification seront abordés. Loin
d’être exhaustif, ce chapitre a pour but de présenter mon approche sur
cette thématique.

Le second chapitre présente les techniques utilisées pour élaborer et
caractériser les matériaux d’étude. Ce chapitre court montrera de quelle
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manière les conditions locales de solidification sont contrôlées expérimenta-
lement et présentera les outils pertinents pour caractériser les microstruc-
tures.

Le troisième chapitre constitue le cœur de ce manuscrit et présente les
principaux résultats obtenus sur le thème de l’affinement des microstruc-
tures. Quatre études seront présentées et aborderont différents mécanismes
permettant de diminuer la taille de grain lors de la solidification dans des
alliages métalliques.

Le quatrième chapitre donne un aperçu succinct de mes autres activités
de recherche liées à la solidification ; les équilibres entre phases et chemins
de transformation complexes et la formation des microstructures lors de
l’assemblage de matériaux métalliques hétérogènes.

Enfin, un dernier chapitre présentera mon projet de recherche.
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CHAPITRE I

Notions sur l’origine des grains
lors de la solidification

1 Introduction

La première étape lors d’une transition de phase est la formation d’agré-
gats de la nouvelle phase à l’échelle atomique. Ce phénomène appelé ger-
mination est crucial dans de nombreuses disciplines scientifiques allant de
l’astrophysique à la biologie. C’est également un phénomène de premier
ordre en métallurgie pour la compréhension de la formation des micro-
structures : la taille et la forme des grains dans les métaux et leurs alliages
déterminent leur performance dans les applications structurales et fonc-
tionnelles.

Dans le domaine de la solidification en particulier, il est courant d’in-
hiber ou de promouvoir la germination pour obtenir la microstructure sou-
haitée. Une solidification dirigée permet d’obtenir des grains colonnaires
dont les joints de grain sont parallèles à la direction de sollicitation ou un
mono-cristal, et permet d’augmenter la résistance au fluage à haute tem-
pérature comme par exemple dans les aubes de turbine (Figure I.1). D’un
autre côté, pour des applications structurales à température ambiante des
grains équiaxes fins sont généralement souhaités car ils permettent d’aug-

Figure I.1 – Aubes de turbine en superalliage à base nickel présentant une solidi-
fication (a) équiaxe, (b) colonnaire, et (c) monocristalline [1]. (d) Microstructure
de solidification d’un alliage d’aluminium pour corroyage possédant une micro-
structure totalement équiaxe [2].

3



menter la résistance mécanique et la ténacité. La plupart des produits mé-
talliques sont issus d’un procédé de solidification (fonderie, coulée continue
ou en lingot) et même s’ils subissent des traitements thermo-mécaniques
ultérieurs, leur microstructure finale est fortement affectée par la micro-
structure de solidification.

La figure I.2 schématise les différentes structures de grain qu’il est pos-
sible d’obtenir lors de la coulée d’un alliage en lingot. Une zone de peau
à la taille de grain très fine est habituellement observée aux parois du
moule sur lesquelles le solide a germé. Le solide croissant suivant des direc-
tions cristallographiques particulières ({100} pour les structures cubiques)
parallèlement au gradient thermique, seuls les grains les mieux orientés
survivent et croissent pour donner une structure de grain colonnaire. Si les
dendrites colonnaires se fragmentent ou si les conditions de germination
sont favorables, une transition colonnaire-équiaxe (TCE) est observée. En
fonction des propriétés souhaitées pour un alliage donné, il est important
de contrôler la formation des grains, et donc de comprendre les phéno-
mènes à leur origine.

Les principes de base associés à la germination seront présentés dans
la section 2. L’application de ces concepts au procédé d’inoculation sera
présentée en section 3. La section 4 introduira comment une modification
des propriétés du liquide peut impacter la germination. La fragmentation
des dendrites colonnaires, qui est l’autre source principale de grains lors
de la solidification, sera présentée dans la section 5. Ce chapitre s’achèvera
par une synthèse mettant en avant les principaux défis scientifiques sur
cette thématique.

Figure I.2 – Structures de grain schématique obtenues après solidification en
lingot : (a) zone de peau suivie d’une solidification totalement colonnaire, (b)
comme (a) sauf qu’une transition colonnaire-équiaxe a lieu en fin de solidification,
(c) structure totalement équiaxe [3].
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2 Notions de germination à partir d’un liquide

Lors de la solidification le phénomène de germination peut, en théorie
et d’un point de vue thermodynamique, se produire entre la température
de fusion ou de liquidus (Tf ou T`), et la température de transition vitreuse
(Tg) en-dessous de laquelle le solide formé sera amorphe. En pratique, il est
nécessaire de prendre en compte d’autres effets cinétiques et phénoméno-
logiques que la thermodynamique. La figure I.3 montre schématiquement
l’évolution de la vitesse de germination en fonction de la température ré-
duite T/T`. La vitesse de germination est quasi-nulle jusqu’à ≈0,9T` pour
atteindre un maximum avant de décroître jusqu’à Tg. Pour expliquer cette
évolution, cette section va poser les bases de la théorie classique de la ger-
mination ("Classical Nucleation Theory", CNT). La CNT, bien qu’impar-
faite par l’approche simplifiée des propriétés microscopiques (atomiques)
des clusters de la phase qui se forme, est une théorie robuste et relative-
ment facile à manipuler en plus d’être capable de traiter un panel assez
large de phénomènes de germination en particulier dans le domaine de la
solidification.

2.1 Forces motrices et grandeurs physiques

Ce court paragraphe présente les trois principales contributions aux
phénomènes de germination à partir d’un liquide permettant d’appréhen-
der la théorie classique de la germination appliquée à la solidification.

2.1.1 Force motrice thermodynamique

La première condition pour qu’une phase solide se forme est qu’elle
doit être stable. A une température donnée, la condition de stabilité pour
que le solide se forme peut être exprimée à partir des enthalpies libres et
est donnée par la condition de Gibbs-Duhem :

Gsm −G`m = ∆G`→sm < 0 (I.1)

Figure I.3 – Représentation schématique de l’évolution de la vitesse de germi-
nation en fonction de la température réduite. Adapté de [4].
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où ∆G`→sm représente la force motrice de transformation de phase li-
quide → solide. Pour des alliages dilués, à des surfusions modérées pour
lesquelles l’évolution de l’enthalpie des phases peut être considérée comme
linéaire, cette force motrice peut-être exprimée à partir de données plus
faciles à obtenir expérimentalement [14] :

∆G`→sm ≈ −∆Hf
∆T

T`
(I.2)

où ∆T = T` − T est la surfusion et ∆Hf = H` − Hs est l’enthalpie de
fusion molaire. Avec l’avènement du calcul thermodynamique et l’accès
relativement aisé aux enthalpies libres des différentes phases, il est aujour-
d’hui plus simple de calculer les forces motrices de solidification. La Fi-
gure I.4 montre comment est déterminée cette force motrice à partir d’une
construction graphique de Baker et Cahn [15]. Dans un système binaire
A-B, l’enthalpie libre d’un liquide de composition x◦B peut être exprimée
à partir des potentiels chimiques :

G`m = (1− x◦B)µ`A + x◦Bµ
`
B (I.3)

Cette équation est celle de la tangente à la courbe d’enthalpie libre du
liquide à la composition x◦B sur la Figure I.4. La même équation peut-être
écrite pour la phase solide pour une composition arbitraire xB :

Gsm = (1− xB)µsA + xBµ
s
B (I.4)

La force motrice de formation d’un solide de composition d’équilibre xsB
à partir d’un liquide de composition x◦B peut être obtenue en soustrayant
l’éq. I.3 à l’éq. I.4 pour une composition xsB :

∆G`→sm = Gsm −G`m = (1− xsB)∆µA + xsB∆µB (I.5)

où ∆µ = µs − µ` pour A et B. Cette force motrice correspond à la ligne
pointillée rouge sur la Figure I.4.

G
xB

solide

liquide

ΔG

°
A BxB

s xB
l

µB
s

µA
s µB

l

µA
l

Figure I.4 – Courbes Gm(x) montrant la méthode de détermination graphique
de la force motrice de transformation à partir d’un liquide de composition x◦B .
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2.1.2 Mobilité et cinétique d’attachement

Afin de s’agglomérer en clusters solides cristallisés, les atomes ont be-
soin (i) de s’incorporer à la phase solide en adoptant cette nouvelle confi-
guration atomique, et (ii) de se déplacer dans la phase liquide jusqu’à
l’embryon de phase solide. Ces deux conditions sont nécessaires, en par-
ticulier dans le cas des alliages. En considérant une croissance normale,
c’est-à-dire une interface solide-liquide rugueuse où les atomes du liquide
peuvent s’attacher à n’importe quelle atome du liquide sans sites préféren-
tiels, les conditions (i) et (ii) peuvent être exprimées par une fréquence de
saut liquide → solide, notée ν∗ [16] :

ν∗ = ν`◦exp

(
−∆G+

kBT

)
(I.6)

où ν`◦ est la fréquence de vibration des atomes liquides, et le terme
exponentiel représente la probabilité pour un atome liquide d’être dans un
état excité caractérisé par un excès d’énergie ∆G+. De façon plus prag-
matique, cette fréquence d’attachement des atomes liquides à l’interface
solide/liquide peut être exprimée à partir des propriétés du liquide, comme
la viscosité dynamique η ou le coefficient de diffusion D` qui sont reliés par
la relation de Stokes-Einstein :

D` =
RT

6πηrmNA
(I.7)

où rm est le rayon ionique de l’atome [17] et NA est la constante d’Avoga-
dro. La fréquence de saut peut s’écrire 1 :

ν∗ =
RT

3πrmNAa2
1

η
≈ 2

D`

a2
(I.8)

où a est une distance atomique de saut liquide/solide dont l’ordre de gran-
deur est le nanomètre. La figure I.5 montre l’évolution de la fréquence
de saut avec la température pour un alliage métallique dont la structure
de solidification est un solide cristallisé, et la silice dont la structure de
solidification est habituellement amorphe.

Figure I.5 – Evolution de la fréquence de saut dans un alliage Ti-Al et dans la
silice en fonction de la température. Les valeurs de viscosité dépendantes de la
températures pour un alliage Ti-46Al-8Nb et la silice proviennent respectivement
de [5] et de [6].

1. Lesoult obtient cette expression à partir des densités de flux interfaciaux où il
relie le concept d’agitation moléculaire à celui de viscosité [16].
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2.1.3 Energie interfaciale

L’énergie interfaciale γ est responsable des phénomènes de capillarité
qui ont une grande importance dans la formation des microstructures de
solidification. Le traitement réalisé ici est réduit à la compréhension de ce
qu’est l’énergie interfaciale et de son influence sur les phénomènes inhérents
à la théorie classique de la germination.

Considérons un alliage A-B, une phase liquide et une phase solide en
contact, toutes deux homogènes et à l’équilibre thermodynamique à une
température donnée. En reprenant la Figure I.4, la condition d’égalité
du potentiel chimique de part et d’autre de l’interface est µsi = µ`i avec
i = A,B. L’interface est définie comme la zone entre ces deux phases où
les atomes ne possèdent ni la configuration, ni la composition et donc ni
l’énergie de ceux situés dans les phases liquides et solides. En considérant
une continuité entre les deux phases à travers cette interface, la compo-
sition à travers l’interface va évoluer entre xsB et x`B sur une distance
z représentant l’épaisseur de l’interface : les atomes possèdent un excès
d’énergie afin d’accommoder les changement structuraux par rapport aux
deux phases homogènes, comme illustrés sur la Figure I.6. Dans leur traite-
ment de l’enthalpie libre des systèmes non-uniformes, Cahn et Hilliard ont
formulé l’énergie interfaciale d’une interface plane à partir de la variation
d’enthalpie libre à travers l’interface [18] :

γs/` =
2

Vm

∫ x`B

xsB

κ (∆Gm(xB))1/2 dxB (I.9)

où κ est un terme qui permet de prendre en compte la symétrie du
cristal (et d’introduire l’anisotropie) et ∆Gm(xB) correspond à la varia-
tion d’enthalpie libre induite par le gradient de soluté à travers l’interface.
Bien qu’ayant implicitement introduit une épaisseur d’interface dans leur
formulation, il est intéressant de noter que l’expression obtenue par les
auteurs n’en dépend pas directement.

Figure I.6 – Evolution de l’enthalpie libre d’excès contenue dans une interface
solide/liquide diffuse. La zone grisée correspond à son intégrale qui est l’énergie
interfaciale.
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Le gradient de composition trans-interface n’induisant pas de contri-
bution entropique [18], la variation d’enthalpie libre peut être attribuée
au terme enthalpique qui correspond à l’énergie interne lorsque la pression
est constante. L’énergie interne inclue l’énergie associée à la vibration des
atomes (qui dépend de la température) et l’énergie associée à la liaison
inter-atomique. L’énergie interfaciale peut donc être décrite comme étant
l’excès d’énergie créée pour compenser la différence d’énergie de cohésion
dans l’interface entre les deux phases en équilibre [19,20]. Cette approche,
bien que simpliste permet qualitativement de comprendre différents effets :

- pour un matériau donné nous aurons γs/v > γ`/v > γs/`, où les
indices s, ` et v font référence à l’état solide, liquide et vapeur, res-
pectivement,

- lors de transformations à l’état solide : γinc > γcoh, où les indices inc
et coh font références à des interfaces entre précipités incohérents et
cohérents, respectivement,

- lors de la solidification en particulier pour des métaux ayant une
structure cubiques compacte : la direction de croissance est imposée
par les directions à faibles indices qui minimisent la création d’énergie
interfaciale, c’est à dire les directions 〈100〉.

Dans l’approche de la CNT qu’il a été choisie d’expliciter, l’interface
solide / liquide est considérée comme abrupte, c’est-à-dire ayant une épais-
seur nulle. L’énergie interfaciale est considérée comme isotrope : elle ne
dépend pas de l’orientation cristalline du solide. Elle prendra une valeur
unique γs/` dans la suite de ce chapitre.

2.2 Germination homogène

Dans le concept de germination homogène, il est supposé que les em-
bryons de phase solide se forment spontanément à partir d’un liquide struc-
turalement homogène. Pour simplifier le problème, l’embryon solide est
considéré comme sphérique, de rayon r, et toutes les phases sont homo-
gènes et décrites par leur enthalpie libre G. L’interface entre solide et
liquide est considérée comme une interface abrupte dont l’énergie interfa-
ciale est donnée par γs/`. La différence d’énergie entre un système liquide
et le même système contenant un germe solide de rayon r est donnée par :

∆G = Vs∆GV +Asγs/` (I.10)

où Vs et As sont le volume et l’aire de la sphère de rayon r, et ∆GV =
∆G`→s/Vm est la force motrice thermodynamique volumique et Vm est
le volume molaire. Si le solide est stable thermodynamiquement, le terme
volumique est toujours négatif et contribue à abaisser l’énergie globale du
système. Le terme surfacique est toujours positif et s’oppose à la transfor-
mation. En combinant les éq. I.2 et I.10, et en remplaçant Vs et As par
leurs expressions, il vient :

∆G = −4

3
πr3

∆Hf∆T

VmT`
+ 4πr2γs/` (I.11)

9



La Figure I.7(a) présente l’évolution des contributions volumique, sur-
facique et totale en fonction du rayon du germe dans le cas du fer pur. La
courbe ∆G(r) présente un maximum appelé barrière de germination, noté
∆G∗ et constitue l’énergie à fournir pour produire un germe possédant un
rayon critique, noté r∗. Un germe sera énergétiquement favorable si r > r∗

et pourra croitre alors qu’un germe de taille r < r∗ va refondre. La valeur
du rayon critique est obtenue en dérivant l’éq. I.11 en r = r∗ :

r∗ = −
2γs/`

∆GV
=

2Vmγs/`

∆Hf

T`
∆T

(I.12)

et la valeur de la barrière de germination est obtenue en substituant
l’expression de r∗ dans l’éq. I.11 :

∆G∗ =
16π

3

γ3s/`

∆G2
V

=
16π

3

γ3s/`V
2
m

∆H2
f

(
T`

∆T

)2

(I.13)

Ces équations nous permettent de déterminer la taille du germe critique
à une surfusion donnée. Une donnée plus importante encore est la quantité
de germe formée au cours du temps. Cette vitesse de germination, notée
I, peut être estimée à partir de l’équation suivante :

I = nv.na.ν
∗ (I.14)

où nv est le nombre de germes critiques par unité de volume, na =
4π(r∗/a)2 est le nombre d’atomes autour d’un germe critique, et ν∗ est la
fréquence de saut atomique liquide → solide. nv peut être écrit :

nv = n◦exp

(
−∆G∗

kBT

)
(I.15)

où n◦ est le nombre totale d’atomes dans le volume de liquide. La
vitesse de germination devient :

I = 8πn◦
D`r

∗2

a4
exp

(
−∆G∗

kBT

)
= I◦exp

(
−∆G∗

kBT

)
(I.16)

Figure I.7 – (a) Contributions énergétiques surfacique, volumique et totale en
fonction du rayon du germe. La barrière de germination et le rayon critique sont
indiqués. (b) Vitesse de germination en fonction de la température dans le cas
du fer pur.
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Le terme pré-exponentiel I◦ varie habituellement peu avec la tempéra-
ture, et vaut de l’ordre de 1042 m−3.s−1. La figure I.7(b) montre l’évolution
de la vitesse de germination en fonction de la température dans le cas du
fer pur. Un critère de température à laquelle la germination homogène peut
se produire correspond habituellement à une vitesse de germination de 1
germe par cm3 par s, soit 106 m−3.s−1. La figure I.7(b) montre que dans
l’exemple choisi, la germination aurait lieu pour une surfusion de ≈ 80 ◦C.
Or dans la plupart des procédés de solidification les surfusions de germina-
tion observées sont typiquement de l’ordre du degré, cette différence peut
être expliquée par la germination hétérogène qui va être développée dans
le paragraphe suivant.

2.3 Germination hétérogène

La germination hétérogène favorise l’apparition de germes critiques à
des surfusions beaucoup plus faibles que celles présentées dans le para-
graphe précédent. En considérant que le germe apparait sur un substrat
(paroi de moule ou inclusions), son volume n’est plus celui d’une sphère
mais d’une calotte sphérique comme illustré sur la Figure I.8(a). Avec cette
configuration, le bilan d’énergie donné dans l’éq. I.10 devient :

∆G = Vs∆GV +As`γs/` +Ams(γm/s − γm/`) (I.17)

où Vs est le volume de la calotte, As` est l’aire de la surface entre solide
et liquide, et Ams est l’aire du substrat sur laquelle le solide remplace le
liquide. Après un calcul trigonométrique, cette énergie devient :

∆G =
(
Vs∆GV +Asγs/`

)
f(θ) (I.18)

où f(θ) = (2+cosθ)(1−cosθ)2
4 , f(θ) ∈ [0, 1] dont l’évolution est présentée

sur la figure I.8(b). Ce résultat signifie que la forme est identique à la ger-
mination homogène au facteur f(θ) près : le rayon critique est le même et
la barrière de germination est diminuée d’un facteur f(θ). Si l’on considère
un angle θ = 30◦ (f(θ) = 0, 013), la barrière de germination est diminuée
quasiment d’un facteur 100, comme cela est illustré sur la figure I.9(a).

En ce qui concerne la vitesse de germination, elle s’écrit toujours sous
la forme de l’éq. I.14, mais le terme n◦ est remplacé par le nombre de sites

Figure I.8 – (a) Représentation schématique de la germination d’un solide sur
un substrat et (b) évolution de la fonction f(θ) en fonction de l’angle θ.
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Figure I.9 – (a) Contributions énergétiques surfacique, volumique et totale en
fonction du rayon du germe pour la germination hétérogène (la germination ho-
mogène est aussi indiquée). L’encart montre la différence de barrière d’énergie
entre homogène et hétérogène. La barrière de germination et le rayon critique
sont indiqués. (b) Comparaison de la vitesse de germination homogène et hé-
térogène en fonction de la température dans le cas du fer pur, pour un angle
θ = 30◦.

de germination actifs que nous noterons nact. nact peut correspondre à la
densité d’inclusions dans le liquide (m−3) ou à une densité de sites sur la
paroi du moule (m−2). Le germe hétérogène étant une calotte sphérique,
le nombre d’atomes du liquide entourant le germe devient :

na = 4π

(
r∗

a

)2 h

2r∗
(I.19)

où h est la hauteur de la calotte sphérique définie par h/r = 1− cosθ.
L’expression de la vitesse de germination devient :

I = 8πnact
D`r

∗2

a4
h

2r∗
exp

(
−∆G∗

kBT
f(θ)

)
= Ihet
◦ exp

(
−∆G∗

kBT
f(θ)

)
(I.20)

Dans le cas de la germination hétérogène, le terme pré-exponentiel est
de l’ordre de 1022 m−3.s−1, ce qui est beaucoup plus faible que dans le cas
de la germination homogène. Un élément peu-être encore plus important
est la modification du terme exponentiel par f(θ) quand l’angle θ est petit.
La figure I.9(b) montre l’évolution de la vitesse de germination hétérogène
comparée à celle présentée sur la Figure I.7(b), pour un angle θ = 30◦. La
Figure I.9(b) montre que les surfusions atteintes avant l’apparition d’un
nombre significatif de germes, de l’ordre du degré, sont cohérentes avec les
faibles valeurs de surfusion habituellement observées expérimentalement.

2.4 Remarques finales

La connaissance des phénomènes se déroulant pendant l’étape de ger-
mination est importante à plus d’un titre. Outre la compréhension de la
microstructure obtenue à l’issu de la solidification, la capacité à prédire
l’évolution de ce phénomène a priori stochastique peut permettre d’appré-
hender des grandeurs cinétiques supplémentaires. En particulier, le temps
nécessaire à la germination (tg) peut être déterminé à partir des grandeurs
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décrites précédemment. Le calcul de tg à différentes températures sert no-
tamment à construire des diagrammes TTT dans le domaine des verres
métalliques afin de déterminer les vitesses de refroidissement critiques. Il
existe des approches relativement élaborées pour déterminer tg [21], mais
un ordre de grandeur peut être obtenu simplement en considérant la valeur
critique de 1 germe par cm3 et la vitesse de germination :

tg =
106

I
(I.21)

Un paramètre important dans les structures de solidification est la taille
de grain. Cette dernière peut également être estimée à partir des relations
développées dans les paragraphes précédents. En particulier, aux faibles
surfusions (où la germination hétérogène prédomine) et en négligeant l’en-
thalpie de solidification, la taille de grain dg est déterminée par la vitesse
de croissance du grain v (m.s−1) et la vitesse de germination I [22] :

dg =
(v
I

)1/4
(I.22)

Le contrôle de l’étape de germination peut permettre de contrôler la
taille de grain dans le produit solidifié. La germination homogène revêt un
caractère aléatoire ce qui rend difficile ce contrôle. Un levier d’action serait
de contrôler le nombre de sites de germination actifs, nact : c’est le principe
même de l’inoculation, qui va être développé dans la prochaine section.

3 Inoculation des métaux et alliages

L’inoculation, telle qu’abordée dans ce manuscrit, consiste à ajouter
au métal liquide des éléments permettant de favoriser la germination hé-
térogène. L’objectif est double : diminuer la taille de grain et obtenir une
structure équiaxe, plus isotrope qu’une structure colonnaire. Dans ce pa-
ragraphe, nous présenterons les différents modes d’inoculation puis préci-
serons les critères de choix de ces inoculants. Enfin nous présenterons le
mécanisme de germination associé à l’inoculation à partir de l’approche de
la CNT présentée précédemment.

3.1 Modes d’inoculation

L’inoculation a pour objectif d’apporter si possible en grand nombre,
des sites de germination hétérogène pour le métal ou l’alliage que l’on sou-
haite solidifier. Il existe principalement deux approches permettant d’at-
teindre ce but.

L’inoculation endogène. Dans ce cas, un ou plusieurs éléments d’al-
liages sont ajoutés au métal liquide afin de faire germer (par germination
homogène) les particules qui serviront de sites hétérogènes de germination
in-situ. On peut citer par exemple l’ajout de titane dans les aciers afin de
former des carbonitrures qui serviront d’agents affinant, ou encore l’ajout
de magnésium dans les fontes.
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L’inoculation exogène. Ici les sites de germination sont directement
ajoutés au métal liquide sous forme de particules, soit de manière di-
recte soit par l’incorporation d’un alliage maître contentant ces particules.
L’exemple le plus connu est l’ajout de particules de diborure de titane TiB2

à l’aluminium liquide et sur lequel nous reviendrons dans les paragraphes
suivants. On peut également citer d’autres exemples plus exotiques (pour
les métallurgistes) comme l’ajout de particules de sucre pour affiner la mi-
crostructure lors de la solidification du chocolat [23].

L’étape de germination homogène étant par nature stochastique, l’ino-
culation exogène est en générale préférée à l’inoculation endogène, puisque
le nombre et la taille des particules introduites dans le métal liquide sont
contrôlées. Toute particule ou inclusion ne sera pas pour autant un site
de germination efficace ; le prochain paragraphe présente les facteurs de
premier ordre qui conduisent à la germination du métal sur ces particules
inoculantes.

3.2 Choix des inoculants

L’inoculation faisant appel au mécanisme de germination hétérogène,
le premier paramètre important est l’équilibre des énergies interfaciales
(via l’angle θ) qui définit l’intensité de la barrière de germination (éq. I.17-
I.20 et Figure I.8). Pour que la phase solide puisse croitre à partir d’une
particule, il faut vérifier [24] :

γp/` >> γp/s + γs/`cos (θ) (I.23)

où l’indice p fait référence à la particule. Cela revient à chercher une
particule pour laquelle la différence γp/`−γp/s est maximale, ou encore que
γp/s soit minimale. La valeur de l’énergie interfaciale entre particule et so-
lide peut être décomposée en deux contributions, structurale et chimique :

γp/s = γstructurale
p/s + γchimique

p/s (I.24)

La contribution chimique prend principalement en compte la différence
de nature des liaisons inter-atomiques à travers l’interface. Elle sera mini-
mum si la particule possède principalement des liaisons métalliques, comme
c’est le cas des carbures et des nitrures. Au contraire, elle sera maxi-
male pour les particules ayant un caractère majoritairement iono-covalent,
comme les oxydes métalliques.

La contribution structurale est liée à l’écart de paramètre atomique
entre les structures de la particule et du solide. L’accès aux tensions ou
énergies interfaciales étant relativement difficile, il est plus intéressant de
s’intéresser directement au désaccord paramétrique entre particule inocu-
lante et phase solide. Turnbull et Vonnegut [25] puis Bramfitt [26] ont pro-
posé des expressions permettant de quantifier le désaccord paramétrique δ
en comparant les structures cristallines par leurs plans (hkl) et directions
parallèles [uvw] :
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δ =
1

3

3∑
i=1

|d[uvw]ipcosβ − d[uvw]is |
d[uvw]is

× 100 (I.25)

où [uvw]i pour i = 1, 2, 3 sont les trois directions 〈uvw〉 contenues dans
le plan (hkl) et β est l’angle entre les directions [uvw] de la particule et du
solide. Bramfitt a ainsi montré que pour des valeurs de δ < 12% l’inocula-
tion est effective, et que plus δ est faible, plus la surfusion de germination
de l’acier étudié l’est également. Des modèles plus raffinés ont également
été développés, comme par exemple le "edge-to-edge matching model" [27]
qui permet de trouver des plans et directions plus complexes qui mini-
misent δ, sans changer les conclusions des approches intuitives de Turnbull
et Bramfitt.

Un deuxième critère de choix des inoculants est que les particules
doivent être stable dans le liquide dans lequel elles sont introduites, en
tout cas à l’échelle de temps du procédé de solidification. Dans les al-
liages d’aluminium et sur la base du désaccord paramétrique, TiC est un
meilleur inoculant que TiB2 ; en pratique TiC se dissout assez rapidement
dans l’aluminium liquide et se montre au final moins efficace que le di-
borure de titane. Le calcul thermodynamique est un outil précieux pour
déterminer cette stabilité et pour connaitre les quantités de particules (via
une fraction de phase) qui peuvent survivre dans le liquide. L’utilisation de
cet outil est néanmoins limité aux phases qui sont décrites dans les bases
de données. Devant la richesse des composés et particules pouvant être uti-
lisés comme inoculant, il est relativement fréquent que la phase d’intérêt ne
puisse pas être caractérisée par cette approche. Gennesson [28] a développé
une approche dérivée de celle de Gosch [29] pour quantifier la stabilité des
particules dans le métal liquide qui nécessite peu de données thermodyna-
miques ou thermophysiques. En considérant la dissolution d’une particule
dans le fer liquide, décrit comme une solution idéale, le produit de solubilité
ps est utilisé comme indicateur de la stabilité :

ps = logK(T ) = − 1

RT
∆G◦(T ) (I.26)

Où K(T ) et ∆G◦(T ) sont respectivement la constante d’équilibre de
formation et l’enthalpie libre standard de formation de la réaction de dis-
solution d’une particule.

Pour être efficace, les inoculants doivent également être répartis uni-
formément dans le liquide et si possible y rester : leur masse volumique
relativement au liquide et leur taille est également un élément important
pour le succès de l’inoculation. Pour estimer le mouvement de la particule
dans le liquide, la loi de Stokes est fréquemment utilisée. La vitesse relative
maximale de la particule Vr est donné par :

Vr =

√
4gdp(ρp − ρ`)

3CDρ`
(I.27)
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où g est l’accélération de la gravité, dp est le diamètre de la particule,
ρs et ρ` sont les masses volumiques de la particule et du liquide et CD est
le coefficient de trainée dont la valeur dépend du nombre de Reynolds [30].
Pour des faibles nombres de Reynolds, CD = 24/Re et Vr est directement
proportionnelle à la taille de la particule, qu’il convient donc de limiter
pour éviter la flottation ou la sédimentation des particules. Un facteur
limitant concerne donc la taille des particules introduites. Trop petites,
elles suivront les mouvement du liquide, mais risquent de se dissoudre, et
de conduire à une surfusion de germination trop importante (∆Tcl ∝ 1/dp).
Trop grosses, elles germeront facilement mais risqueront de flotter / sédi-
menter, en plus d’être néfastes aux propriétés mécaniques [31]. La taille
idéale des particules se situe autour de l’ordre de grandeur de 1 µm.

Pour résumer ces différents effets, une particule inoculante doit pos-
séder un faible désaccord paramétrique avec le solide, être stable dans le
liquide et doit être de petite taille avec une masse volumique similaire au
liquide. Des inoculants peuvent respecter ces critères, comme TiN pour les
aciers ou TiB2 pour l’aluminium. Dans les procédés et alliages industriels,
certains éléments d’addition souhaités ou subits (sous forme de traces is-
sues du recyclage des matières premières) peuvent avoir un effet "poison"
sur les inoculants. Les exemples sont nombreux et nous n’en citerons que
quelques-uns : Si ou Zr pour TiB2 dans l’aluminium, As pour les oxy-
sulfures de Cerium dans les aciers, terres rares dans les fontes, ou Pb dans
les alliages de zinc. La complexité des compositions industrielles induit un
degré de complication supplémentaire pour le choix des inoculants.

3.3 Mécanisme de germination athermale

Le mécanisme de germination hétérogène présenté au paragraphe 2.3
suppose un substrat de taille infinie comme support à la germination. Dans
le paragraphe précédent, il a été montré que les particules inoculantes
doivent avoir une taille finie et de l’ordre du µm.

Lacaze et coll. pour les fontes [32] puis Quested et Greer pour l’alu-
minium [33] ont été les premiers à considérer la taille des particules sur
leur potentiel de germination. En considérant que la surface de la particule
inoculante est un disque de diamètre dp et en se plaçant à une surfusion
donnée, un embryon solide peut se former à la surface de la particule sous
la forme d’une calotte hémisphérique dont l’étendue est caractérisée par
sa hauteur h et dp (il est supposé que la propagation latérale du solide
est contrainte par la surface de la particule). La valeur du rayon critique
est donnée par la valeur de surfusion (éq. I.12). En analysant l’énergie
du germe en fonction de la hauteur h, Quested et Greer ont montré que
le germe peut croître librement quand rp = r∗ [33], c’est-à-dire quand le
rayon du germe et de la particule sont égaux. La surfusion de germination
pour une croissance libre ∆Tcl de la phase solide est donc liée à la taille
de particule par :

∆Tcl =
2Vmγs/`

∆Hf

T`
rp

(I.28)
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(a) (b)

ΔT1

ΔT2

rp = r* rp < r*

Figure I.10 – (a) Evolution de la hauteur de la calotte hémisphérique stable
pour deux surfusions où ∆T1 < ∆T2. (b) Influence de la taille de particule à une
surfusion donnée sur la hauteur de la calotte hémisphérique.

Dans ces conditions, l’étape critique pour franchir la barrière de germi-
nation n’est plus associée à la température (ou la surfusion de germination)
mais uniquement à la taille des particules : ce mécanisme est celui de ger-
mination athermale. La Figure I.10 illustre ces différents aspects.

Lors du refroidissement de l’alliage, les plus grosses particules vont être
activées les premières et la germination s’arrêtera lorsque la chaleur latente
dégagée sera suffisante pour provoquer la recalescence. En pratique, seule
une infime partie des particules inoculantes introduites dans le liquide ser-
viront à l’affinement de la microstructure, ce qui conduit malgré tout à
un affinement conséquent de la microstructure. Sur la Figure I.10(a) est
présentée la géométrie de l’embryon métastable pour différentes surfusions
pour une taille de particule donnée : pour que le germe puisse croitre, la
surfusion doit augmenter jusqu’à atteindre ∆Tcl. La Figure I.10(b) montre
l’effet de la taille de particule pour une surfusion donnée. Alors que la par-
ticule plus grande a atteint la surfusion de germination pour une croissance
libre, la particule plus petite présente un embryon métastable pour lequel
la surfusion doit augmenter pour réduire son rayon critique et atteindre la
condition I.28.

4 Influence de la structure du liquide

Les paragraphes précédents ont expliqué comment faciliter la germi-
nation en favorisant l’apparition du solide. Des études récentes montrent
qu’il est également possible de faciliter la germination en modifiant les pro-
priétés de la phase liquide, notamment en favorisant l’occurence d’ordre
icosaédrique à courte distance (ou Icosahedral Short Range Order, ISRO)
dans cette phase. Dans cette section, nous présenterons brièvement l’ISRO
et comment il peut influencer la germination ; puis nous présenterons une
série d’étude où ces effets permettent un affinement spectaculaire de la
taille de grain.

4.1 L’ordre icosaédrique à courte distance

Au début des années 1950 et afin d’expliquer les expériences de sur-
fusion sur les métaux purs de Turnbull, Frank a émis l’hypothèse que les
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liquides surfondus pouvaient posséder localement un nombre de premiers
voisins similaires à celle des structures compactes CFC et HC : l’icosa-
èdre [34]. L’hypothèse de Frank a été validée bien plus tard par Schenk
et coll. qui ont mis en évidence l’ISRO dans le Zr, Ni et Fe surfondu par
diffusion des neutrons [35].

Certaines compositions favorisent l’ISRO dans le liquide, qui s’il est figé
à l’état solide permet d’obtenir les quasi-cristaux. L’ISRO peut favoriser la
germination d’autres phases, voir faire germer un quasi-cristal qui servira
de site de germination à une autre phase, ce qu’ont montré Kelton et
coll. [36] dans un alliage Ti39,5Zr39,5Ni21. A l’aide de la diffusion des rayons
X sur des gouttes de liquide lévitées et surfondues jusqu’à 130 K, ils ont
observé la germination d’une première phase icosaédrique sur laquelle a
germé une phase de Laves C14. Jusqu’à récemment, cet effet d’ISRO / QC
n’avait jamais été observé sur des métaux à structure cristalline simple ; ce
qui sera l’objet du prochain paragraphe.

4.2 Mécanisme de germination assistée par clusters icosaédriques quasi-
cristallins

Pendant sa thèse, Güven Kurtuldu a étudié l’influence d’éléments traces
sur la solidification de métaux cfc, dans des alliages d’aluminium et d’or [7].
Dans une expérience avec un gradient thermique quasi-nul sur des alliages
Al-20%Zn et Al-20%Zn-0,1%Cr (en pourcentages massiques), un affine-
ment important de la taille de grain a été observé sur l’alliage contenant
1000 ppm pds. de Cr. Des analyses EBSD ont montré que de nombreux
grains présentent des joints de grains maclés ou quasi-maclés entre eux
dans des proportions bien supérieures à celles prédites par la distribution
de MacKenzie. L’analyse de plusieurs grains maclés en contact a permis de
montrer une symétrie compatible avec les axes d’ordres 2, 3 et 5 de l’icosa-
èdre. L’existence d’un composé approximant dans ce système (Al7Cr) pré-
sentant de nombreux motifs icosaédraux dans sa maille rhombohédrique,
a conduit à faire l’hypothèse que les grains d’aluminium avaient germé sur
des clusters quasi-cristallins icosaédriques à partir du liquide, selon le mé-
canisme présenté sur la Figure I.11.
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Figure I.11 – Mécanisme de germination proposé par Kurtuldu [7] : (a) ISRO des
atomes dans le liquide (atome rouge : Cr, atomes bleus : Al, Zn) ; (b) formation
d’un QC icosaédrique dans le liquide ; (c) hétéro-épitaxie de la phase cfc sur les
faces du QC, avec des joints de macle entre germes de phase cfc ; (d) croissance
de la phase cfc et dissolution du QC par réaction péritectique.

Un effet similaire a été observé dans un alliage d’or jaune (Au-12,5Ag-
12,5Cu) avec des ajouts minimes d’iridium compris entre 20 et 200 ppm.
Dans ce cas, un taux de joints de grains maclés encore plus important
a été révélé, montrant que le même mécanisme identifié sur les alliages
d’aluminium opérait aussi dans ces alliages d’or avec un affinement des
microstructures de solidification encore plus prononcé. Or (conjonction de
coordination ad-hoc), contrairement aux alliages d’aluminium, le système
Au-Ag-Cu-Ir ne contient pas de quasi-cristaux ou de phases approximantes
connues. Ce qui déplace l’origine de l’affinage du grain vers une autre source
d’arrangement icosaédrique : l’ISRO dans la phase liquide. L’influence des
additions de Cr sur l’ISRO a été démontré par Kurtuldu et coll. au travers
de mesures de coefficients de diffusion dans la phase liquide pour lesquels
l’ajout de Cr ralentit substantiellement la diffusion de tous les éléments
[37]. Ces résultats ont été également confirmés par les calculs de dynamique
moléculaire ab-initio de Pasturel et Jakse [38]. Néanmoins, même s’il est
clair que l’ISRO joue un rôle sur la germination (et la croissance, cas qui n’a
pas été abordé dans ce chapitre), il reste un nombre de points importants
à éclaircir. En effet, seul la cause et les conséquences ont été identifiées à
ce jour et il manque des éléments pour comprendre ce qu’il se passe entre
l’ISRO et la microstructure finale, en particulier dans les alliages d’or.

5 Fragmentation du solide dendritique

Comme cela a été mentionné en introduction de ce chapitre, tous les
grains que l’on retrouve dans un lingot ne sont pas issus d’une étape de
germination à partir du liquide. Une partie de ces grains, et en particulier
les grains équiaxes observés dans des lingots non-inoculés, sont issus de
la fragmentation des dendrites colonnaires. Dans ce court paragraphe, les
principaux facteurs affectant cette fragmentation seront présentés, avant
de rappeler les principaux résultats permettant d’estimer la quantité de
fragments pouvant être produits lors de l’étape de solidification.
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5.1 Facteurs affectant la fragmentation

Le travail experimental de Jackson et coll. a permis d’établir les prin-
cipaux mécanismes à l’origine de la fragmentation [39]. Trois phénomènes
principaux ont été identifiés comme permettant d’augmenter la vitesse de
fragmentation : (i) la courbure de l’interface solide / liquide, (ii) la décé-
lération du front de solidification et (iii) les mouvements de convection du
liquide. Tous trois conduisent à la refusion ou à la fragmentation des bras
secondaires tels qu’illustrés sur la Figure I.12.

La courbure de l’interface solide / liquide conduit à un changement de
la température de liquidus locale de Γ.K, où Γ est la constante de Gibbs
-Thomson qui dépend de l’énergie interfaciale et de l’entropie de fusion et
K est la courbure. A une température donnée, la courbure conduit à un
changement local de composition dû à la modification de la température
de liquidus. Cela provoque un flux de diffusion de la pointe des bras secon-
daires vers leur jonction avec les bras primaires, c’est-à-dire des interfaces
à faibles courbures vers les interface à fortes courbures.

La décélération du front de solidification conduit à une augmentation
de la température de pointe et à un accroissement de l’espacement in-
terdendritique primaire [40]. La surfusion de pointe varie avec la vitesse
de l’interface ; réduire la vitesse diminue cette surfusion de pointe ce qui
conduit à une augmentation de la concentration en avant de la pointe.
Cela génère un flux de soluté orienté vers la jonction entre bras primaires
et secondaires qui peuvent provoquer une refusion locale.

Enfin les courants de convection, naturelle ou forcée, sont également
responsables de la fragmentation [41, 42]. Les transferts de masse et de
chaleur associés à la convection accélère les phénomènes de refusion en
apportant au niveau des bras secondaires du liquide chaud et pauvre en
soluté [8,43]. La convection constitue le paramètre le plus influent car elle
induit les mêmes effets tout en accentuant la refusion issue de la courbure
et de la décélération du front.

5.2 Observations et quantifications expérimentales

L’estimation d’une vitesse de fragmentation ou d’un flux de fragments
issus d’une structure colonnaire est délicate. L’essentiel de la compréhen-
sion basée sur l’observation a été établie à l’aide d’alliages transparents

Figure I.12 – Représentation schématique de la refusion (1) et de la fragmenta-
tion (2) de bras dendritiques secondaires [8].
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organiques. Pendant longtemps pour les alliages métalliques, le flux de
fragments (exprimé en nombre de fragments par m2 et par s) a été es-
timé à partir du nombre de grains équiaxes observés post-mortem [42,44].
Moukassi a pu montrer, en prélevant et trempant du liquide à différents
instant de la solidification sur un alliage de Pb que ces estimations étaient
réalistes [41]. Depuis le début du millénaire, des expériences de solidifica-
tion in–situ avec échantillons minces réalisées sur des alliages métalliques
ont permis d’étudier la fragmentation dans des alliages Al-Cu, In-Ga ou
encore Sn-Bi [45–48]. Bien que ces résultats permettent d’être plus quanti-
tatifs sur l’estimation de la fragmentation, des écarts importants sur le flux
de fragments sont observés entre différents alliages, et ce même pour des
vitesses de fluide assez proches. Les différentes valeurs issues des références
sus-citées varient de 4.104 à 5.109 frag.m−2.s−1. La solidification en échan-
tillons minces conduit à des valeurs de fragmentation quasi-identiques à
celles obtenues dans des échantillons massifs [49].

Il n’existe toujours pas de modèle permettant de prédire le flux de frag-
ments pour un alliage et des conditions données. Cela est du notamment
au nombre de phénomènes couplés intervenant simultanément. Outre leur
formation, les fragments doivent pouvoir s’échapper de la zone colonnaire
pour pouvoir donner naissance à un grain équiaxe. Cela a notamment été
montré par les expériences de Zimmerman et coll. où une microstructure
équiaxe est observée à faible vitesse de solidification dans un alliage Al-
Cu [49], prouvant qu’un autre paramètre important est la vitesse relative
des fragments par rapport à la vitesse de solidification.

6 Synthèse

Ce chapitre a présenté brièvement les principaux phénomènes permet-
tant d’appréhender l’origine des grains issus de la solidification d’alliages
métalliques. Dans une première partie, la théorie classique de la germi-
nation a été présentée car elle permet une description correcte des phé-
nomènes rencontrés dans un grand nombre de cas. Bien d’autres théories
existent et n’ont pas été traitées en particulier pour la germination hété-
rogène, comme par exemple la germination par adsorption atomique [50]
ou la germination par mouillage [51]. Toutes ces théories ont un point
commun qui est le franchissement d’une barrière d’énergie pour germer et
croitre. Dans les sections 3 et 4, nous avons vu comment il était possible
de minimiser cette barrière de germination pour maximiser l’occurence des
évènements de germination.

Enfin, ce chapitre s’est conclu par la présentation de l’autre source
principale de grains lors de la solidification des alliages métalliques : la
fragmentation du squelette dendritique colonnaire. Les principaux phé-
nomènes à son origine ont été introduits. Même si les grains issus de la
fragmentation sont la source principale de grains équiaxes dans les lin-
gots non inoculés, il n’existe pas de loi permettant de prédire un flux de
fragments malgré l’importance de cette valeur, notamment pour la modé-
lisation quantitative des structures et ségrégations lors de la solidification
de lingots [52].
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CHAPITRE II

Techniques et Méthodes

1 Introduction

Dans ce chapitre seront brièvement présentés les moyens expérimentaux
d’élaboration et de caractérisation mis en œuvre dans les études présentées
dans les chapitres III et IV, le but n’étant pas de donner une description
exhaustive des techniques, mais seulement de préciser de quelle manière
elles ont été utilisées. Une première partie présentera les alliages Ti-Al qui
ont servi de support à la plupart des études qui seront présentées dans ce
manuscrit. Les techniques d’élaboration spécifiques permettant un contrôle
de l’étape de solidification seront ensuite décrites. Les techniques de carac-
térisation chimiques et structurelles des alliages étudiés seront énoncées. Le
chapitre présentera également la méthode utilisée pour réaliser les calculs
thermodynamiques. Pour une présentation détaillée, le lecteur est invité à
consulter les thèses de Wang, Billotte, Reilly, Gennesson, Kennedy ainsi
que celle de l’auteur [10,28,53–56].
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2 Les alliages base-TiAl

Les alliages basés sur le composé intermétallique γ-TiAl ont été étu-
diés dans une grande partie des travaux présentés dans ce manuscrit. Les
compositions d’intérêt technologique contiennent une teneur en aluminium
comprise entre 43 et 48% at. d’aluminium. La Figure II.1 présente le dia-
gramme d’équilibre binaire du système sur lequel nous avons indiqué la
zone d’intérêt.

Quatre phases peuvent se former à partir de l’état liquide et jusqu’à
température ambiante :

- La phase β, qui est l’allotrope aux hautes températures du titane et
de structure cubique centrée,

- La phase α, qui est l’allotrope aux basses températures du titane et
de structure hexagonale. La transformation β → α suit les relations
d’orientation de Bürgers [57] :

{110}β//{0001}α et 〈111〉β//〈21̄1̄0〉α

- La phase intermétallique γ-TiAl, de structure L10 tétragonale centrée
avec un rapport c/a ≈ 1. La transformation α→ γ suit les relations
d’orientation de Blackburn [58] :

{0001}α//{111}γ et 〈21̄1̄0〉α//〈110〉γ

- La phase intermétallique α2, de structure hexagonale D019 hexago-
nale.

Dans ce manuscrit, nous nous focaliserons principalement sur la phase
de solidification et l’affinement de la structure de grains β.

Figure II.1 – Diagramme de phase Ti-Al calculé à partir de la description de
Witusiewicz et coll. [9]. La zone de compositions d’intérêt est grisée.
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3 Techniques d’élaboration

Au cours des travaux présentés dans les chapitres suivants, principale-
ment trois techniques d’élaboration ont été utilisées :

- L’élaboration en creuset froid, qui permet un contrôle très fin de la
composition et de la propreté du métal liquide ;

- La trempe en cours de solidification dirigée (TSD) qui permet de
figer les microstructures obtenues dans des conditions de croissance
contrôlées ;

- La chute de goutte (CDG) qui permet de réaliser des expériences en
solidification rapide et dirigée.

3.1 Elaboration en creuset froid

Cette technique a été utilisée pour élaborer des alliages à partir de
métaux purs, mais également pour les études concernant les alliages Ti-Al
très réactifs à l’état liquide et pour lesquels cette technique est idéale pour
limiter toute contamination. La Figure II.2 présente un schéma de l’ins-
tallation. L’appareil est constitué d’un creuset en cuivre et d’un inducteur
hélicoïdal, tous deux refroidis par eau. Ce creuset est contenu dans un tube
en quartz, dont une extrémité est reliée à un groupe de pompage primaire,
l’autre permettant une arrivée d’hélium. L’inducteur hélicoïdal en cuivre
est alimenté par un générateur haute fréquence, et est installé autour du
tube à hauteur du creuset. Afin de contrôler la température des alliages
liquides lors de l’élaboration, un pyromètre bichromatique permettant de
s’affranchir de la connaissance de l’émissivité est placé verticalement au-
dessus de la position de l’alliage en fusion. La pression de l’enceinte et le
flux de gaz injecté sont contrôlés à l’aide d’un manomètre et d’un débit-
mètre.

Figure II.2 – Schéma du four à induction en creuset froid.
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Les conditions locales de solidification associées à cette technique ont
été déterminées numériquement à l’aide du logiciel COMSOLMultiphysics,
dans le cas des alliages Ti-Al et des aciers [28,54]. Ces calculs ont montré
que la nature de l’alliage influe très peu sur les gradients thermiques et
vitesses de solidification, le tout étant gouverné par l’extraction de chaleur
via le creuset en cuivre refroidi, conduisant à des gradients thermiques de
l’ordre de 20.103 K/m et des vitesses d’isothermes de l’ordre du mm/s.

3.2 Trempe en cours de solidification dirigée

La Trempe en cours de Solidification Dirigée (TSD) permet d’obtenir
un cliché des évolutions chimiques et microstructurales en cours de solidi-
fication. Elle permet d’étudier l’influence des paramètres opératoires (gra-
dient thermique et vitesse de croissance) sur l’établissement des structures
de solidification : la morphologie de croissance, les dimensions caractéris-
tiques des structures et la microségrégation. Différents équipements ont
été utilisés pour les études présentées dans ce manuscrit, chacun possé-
dant une gamme de gradients thermiques et de vitesses de solidification
propres à sa conception et donnée dans le Tableau II.1. L’un des dispositifs
expérimentaux de type Bridgman utilisé (celui de l’IJL) est schématisé sur
la Figure II.3.

La caractéristique principale des fours de type Bridgman est le contrôle
des conditions de croissance en découplant le gradient thermique de la
vitesse de solidification afin d’étudier l’influence de ces deux paramètres
indépendamment. Le gradient est imposé par le système de chauffage et
reste constant pendant l’expérience, et l’échantillon est déplacé à vitesse
constante dans ce gradient. L’échantillon est trempé au moment choisi par
l’opérateur en amenant rapidement la zone pâteuse au niveau du système
de refroidissement, soit par projection d’eau dans l’exemple présenté ici,
soit par contact avec du métal liquide refroidi (Four Bridgman-Stockbarger
du laboratoire Access).

Le(s) four(s) utilisés pour les campagnes d’expériences à la centrifu-
geuse grand diamètre de l’ESA (Large Diameter Centrifuge, LDC) et en
micro-gravité à bord de la fusée MAXUS fonctionnent sur un principe dif-
férent afférent aux contraintes d’encombrement et ont été développés par
Airbus Defence and Space. Dans ce cas, l’échantillon ne pouvant être dé-
placé, le gradient et la vitesse de l’interface sont contrôlés par la méthode
"power-down" : la température et le gradient thermiques sont régulés sur
les différents éléments chauffant du four correspondant à différentes po-
sitions de l’échantillon et la solidification est provoquée par l’application
d’une vitesse de refroidissement à ces éléments chauffants. Un schéma pré-
sentant le four utilisé et son intégration dans le module utilisé pour les
expériences est présenté sur la Figure II.4.
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Four Gradient thermiques (K/m) Vitesses de solidification (µm/s)
IJL 3.103 - 8.103 5 - 400

ACCESS 10.103 - 20.103 10 - 150
Airbus 102 - 10.103 5 - 100

Table II.1 – Gamme de gradients thermiques et de vitesses de solidification en
fonction des fours utilisés.

Figure II.3 – Schéma du dispositif de TSD de l’IJL : (a) Schéma d’ensemble de
la machine, (b) partie supérieure de l’appareil.

Figure II.4 – (a) Représentation schématique du four de solidification dirigée
pour les essais en micro- et hyper-gravité. (b) vue du four placé dans l’enceinte
et (c) montage complet du dispositif.
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3.3 Expérience de chute de goutte

L’expérience de chute de goutte a été inspirée par l’expérience de Mizu-
kami et coll. [59], et a été développée et améliorée par Ladeuille [60]. Initia-
lement, elle a été développée pour l’étude des phénomènes se produisant
pendant les premiers instants de la croissance cristalline, correspondant
aux premiers dixièmes de secondes suivant le contact entre métal liquide
et moule ou lingotière. Un schéma de principe de l’expérience est présenté
sur la Figure II.5. Dans les travaux présentés dans ce manuscrit, cette ex-
périence a été détournée de son but initial pour étudier les phénomènes de
germination.

L’intérêt de cette expérience par rapport à la germination est l’atteinte
de surfusion importante lors de la chute et lors du contact avec le substrat
en cuivre refroidi. La photodiode permet de mesurer la température du
métal une fois en contact avec le substrat en cuivre ; les valeurs de sur-
fusion de germination atteignent 200 K dans les travaux de Mizukami et
coll. [59], et sont plus faibles dans les travaux menés à Nancy et comprises
entre 20 et 100 K [53, 60]. L’intensité de la surfusion dépend, pour les as-
pects liés au procédé, de la surchauffe appliquée au métal après sa fusion,
et de sa hauteur de chute h. Dans les travaux présentés dans ce manuscrit,
la surchauffe appliquée est de 80 K et la hauteur de chute de 10 cm. Du-
rant sa chute, le refroidissement de la goute est de l’ordre de 10 K.cm−1,
la surchauffe est donc évacuée au moment du contact avec le substrat.

Une fois en contact avec le substrat, la température diminue très rapi-
dement jusqu’à la germination et pendant la solidification. La solidification
est également intéressante avec cette expérience, car de par l’extraction de
chaleur elle conduit à une solidification dirigée. Les calculs réalisés par
Wang [53] ont permis d’estimer les vitesses de refroidissement, gradients
thermiques et vitesses de refroidissement en fonction de la distance entre le
substrat en cuivre et le haut de l’échantillon. Au contact avec le substrat,

Figure II.5 – Schéma du dispositif de chute de goutte.
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les vitesses de refroidissement peuvent être de l’ordre 50.103 K.s−1, dans
un gradient de 5.106 K.m−1 et une vitesse d’interface de 10−2 m.s−1. En fin
de solidification, les vitesses de refroidissement sont de quelques centaines
de K.s−1, avec un gradient de 105 K.m−1 et une vitesse de solidification
de l’ordre du mm.s−1.

4 Techniques de caractérisation

Les techniques utilisées sont les techniques classiques de caractérisa-
tion des microstructures et des alliages métalliques et sont principalement
basées sur la microscopie électronique. Les appareils sur lesquels ont été
réalisées les différentes études ne seront pas détaillées ici : à titre d’exemple,
8 microscopes électroniques à balayage et 3 microsondes de Castaing ont
été utilisés dans les différentes études présentées.

4.1 Microscopies

Les structures de solidification sont observées par microscopie optique
sur des échantillons polis et éventuellement attaqués chimiquement. Du
fait de la faible taille des échantillons (de l’ordre du cm2), les macrogra-
phies sont réalisées à partir de micrographie à faible grossissement (x250)
qui sont assemblées par le logiciel Axiovision©.

L’observation des microstructures est réalisée par microscopie électro-
nique à balayage (MEB). Du fait de la nature des alliages étudiés, qui
sont souvent multi-constitués et multiphasés avec des ségrégations issues
de la solidification, le mode d’observation le plus fréquent est celui des élec-
trons rétro-diffusés qui permet l’observation d’un contraste chimique. Afin
de mesurer des distributions de particules à partir des images MEB une
procédure d’analyse automatisée a été utilisée, grâce aux développements
réalisés par Jeanmaire [61]. Après avoir défini une surface d’analyse, le
microscope balaye la zone à faible grandissement (x250-400). Lorsqu’une
particule est détectée, une image à plus fort grandissement (x2000) est
prise et servira pour l’analyse d’image. Le logiciel utilisé enregistre égale-
ment, pour chaque particule, la position X-Y sur l’échantillon.

Afin de déterminer les tailles caractéristiques, les taux de phases et
certaines données morphologiques, les logiciels d’analyse d’image ImageJ
[62] et Aphélion© ont été utilisés.

4.2 Analyses structurales

Les phases cristallisées des matériaux d’étude ont été identifiées par
diffraction des électrons rétro-diffusés (electron back-scattered electrons ou
EBSD) dont la caméra d’acquisition équipe aujourd’hui la plupart des mi-
croscopes électroniques à balayage. Outre l’identification des phases dans
la microstructure, cette technique permet également de connaître l’orienta-
tion des grains par rapport au repère de l’échantillon, et permet de déter-
miner la texture par rapport à une direction de croissance ou de laminage
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et de vérifier ou non l’existence de relation d’orientation entre grains voi-
sins de différentes phases. Cette présentation simpliste indique uniquement
à quoi a servi cette technique dans le manuscrit, une description plus for-
melle de cette technique appliquée aux études de solidification est donnée
dans la réf. [55] ou dans la revue de Boehm-Courjault et coll. [63].

Une technique originale dérivée de l’EBSD a été utilisée, la diffraction
de Kikuchi par Transmission (Transmission Kikuchi Diffraction TKD) dé-
veloppée par Bouzy et Fundenberger au LEM3 [64]. Ces analyses s’effec-
tuent dans un MEB à partir d’échantillons minces de même dimension
qu’en microscopie électronique à transmission, c’est-à-dire de quelques di-
zaines de nm d’épaisseur. Dans cette configuration "on-axis", le détecteur
est placé dans l’axe d’émission de la colonne électronique c’est-à-dire dans
la direction où l’intensité des électrons transmises est la plus élevée. Les
avantages de cette technique par rapport à l’EBSD classique est la très
bonne résolution latérale (< 10 nm) associée à une vitesse d’acquisition
très rapide, qui permet d’analyser finement des microstructures à taille de
grain nanométrique. Le pendant de ces bonnes performances est la taille
de la zone analysée, typiquement de l’ordre du µm2, et la préparation de
l’échantillon qui demande de passer par le prélèvement d’une lame par
sonde ionique focalisée (FIB).

4.3 Analyses chimiques

Les analyses chimiques ont été réalisées par deux techniques équipant
les MEB : l’analyse par dispersion d’énergie des photons X (EDS) et l’ana-
lyse par dispersion de longueur d’onde des photons X (WDS). Dans les
deux cas la particule analysée est la même, il s’agit de photons X émis lors
de la transition électronique permettant la désexcitation d’un atome suite
à l’émission d’un électron secondaire, et qui possèdent une énergie (et donc
une longueur d’onde) caractéristique de l’élément duquel ces photons sont
issus.

Ces deux techniques se prêtent bien à l’analyse chimiques des phases
dans la microstructure, avec une volume d’analyse de l’ordre du µm3, et
elles peuvent être quantitatives si l’on utilise des standards. L’EDS me-
sure l’ensemble du spectre d’énergie des photons X émis par le matériau,
c’est une technique rapide (un point est analysé en quelques dizaines de se-
condes) ; dont l’inconvénient réside dans l’analyse des éléments légers peu
performante et dans sa résolution en énergie qui rend impossible la quan-
tification d’éléments dont l’énergie des photons est séparée d’une valeur
inférieure à 130 eV. Dans ces deux cas de figure, c’est le WDS qui équipe
les microsondes de Castaing qui est l’outil adéquat avec une résolution de
l’ordre de la dizaine d’eV et une meilleure précision de la mesure (±0, 1%
en WDS vs. ±0, 5% en EDS). Ces performances sont atteintes en filtrant
les photons par leur longueur d’onde à l’aide de cristaux analyseurs et dont
le principe est basé sur la loi de Bragg. Cette technique nous a permis de
doser de l’oxygène à des teneurs de l’ordre du % dans les alliages TiAl (Le
lecteur est invité à consulter la réf. [10], annexe C pour plus de détails).
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4.4 Analyse thermique et calorimétrie différentielle

L’analyse thermique différentielle (ATD), la calorimétrie et la calo-
rimétrie différentielle à balayage (DSC) ont été utilisées pour déterminer,
respectivement, les températures de transformation, les enthalpies de chan-
gement de phase ainsi que les capacités calorifiques des alliages étudiés
lorsque ces données ne sont pas connues.

La détermination des températures de transformation sert principale-
ment à déterminer les paramètres expérimentaux à appliquer lors des expé-
riences de TSD et de chute de goutte : température maximale du liquide et
surchauffe associée. Comme cela a été montré dans le chapitre précédent,
la détermination de l’enthalpie de fusion est une donnée utile pour esti-
mer la force motrice de germination, et c’est une mesure importante pour
les résultats présentés ici. Enfin, le contrôle des vitesses de chauffage et
refroidissement associé à un bon contrôle de l’atmosphère peut permettre
d’étudier les surfusions de germination homogènes et hétérogènes. Des sur-
fusions de germination pouvant atteindre 295 K ont été mesurées [65].

L’ensemble des mesures réalisées avec ces techniques servent également
à alimenter les bases de données utilisées pour les calculs thermodyna-
miques dont le principe est présenté dans le paragraphe suivant.

5 Calcul thermodynamique

La détermination des forces motrices thermodynamiques est primor-
diale pour quantifier les cinétiques de germination, comme cela a été mon-
tré dans le chapitre I. L’outil utilisé pour déterminer ces forces motrices est
le logiciel Thermo-Calc [66], qui calcule les conditions de minimisation de
l’enthalpie libre à partir de bases de données thermodynamiques. Ces cal-
culs sont basés sur la méthode CalPhaD (Calculation of Phase Diagram),
dont le formalisme consiste à décrire l’enthalpie libre de chaque phase d’un
système à partir de fonctions polynomiales plus ou moins complexes sui-
vant la nature des interactions inter-atomiques de la phase. La méthode va
être brièvement présentée dans ce chapitre qui se terminera par une liste
des résultats de ces calculs et qui seront utilisés dans les chapitres suivants.

5.1 La méthode CalPhaD

La méthode CalPhaD consiste à collecter toutes les informations expé-
rimentales disponibles sur les équilibres de phase d’un système ainsi que
toutes les propriétés thermodynamiques disponibles. Les paramètres d’un
modèle mathématique décrivant l’enthalpie libre pour chaque phase du
système sont optimisés sur la base de ces données expérimentales. Pour
une structure atomique donnée, l’enthalpie libre d’une mole d’atomes de
phase ϕ est décomposée en plusieurs contributions :

Gϕm = Gref
m +Gid

m +Gex
m +Gp

m +Gmag
m (II.1)

où Gref
m et Gid

m sont respectivement les contributions des corps purs et
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l’enthalpie libre de mélange d’une solution idéale. L’enthalpie libre d’excès
Gex
m correspond au terme d’interaction chimique entre atomes. Les contri-

butions associées aux variations de volume molaire Gp
m et la contribution

magnétique à l’enthalpie libre Gmag
m , de nature physique et non chimique,

sont négligées dans ce travail. Gref
m correspond à l’enthalpie libre des corps

purs G◦m,i pondérée par leur concentration dans l’alliage :

Gref
m =

n∑
i=1

xiG
◦
m,i (II.2)

où n est le nombre d’éléments dans l’alliage. G◦m,i est évaluée à partir
d’un état de référence. Dans la méthode CalPhaD, la communauté s’appuie
sur une description commune des enthalpies libres des corps purs dévelop-
pée par Dinsdale [67]. La contribution idéale du mélange est donnée par :

Gid
m = RT

n∑
i=1

xilnxi (II.3)

Le modèle CalPhaD prend cette équation comme référence pour le
mélange, et le comportement du mélange réel est déterminé à partir du
terme d’excès Gex

m . Dans un alliage binaire A-B, ce terme d’excès s’écrit :

Gex
m = xAxB

∑
k

kLAB(xA − xB)k (II.4)

où k est l’ordre de l’interaction et les paramètres d’interaction kLAB
décrivent les interactions entre A et B en fonction de la phase et de la tem-
pérature. Le nombre de paramètres d’interaction augmente rapidement
avec le nombre d’éléments, donné par k.2n−1. Pour les interactions d’ordre
plus élevé, des polynômes empiriques de Redlich-Kister sont utilisés. Ce
sont les paramètres d’interactions qui sont optimisés ou fittés à l’aide des
données expérimentales.

D’autres modèles existent en fonction de la nature de la phase et des in-
teractions plus ou moins complexes existantes dans la structure atomique
entre atomes ou groupes d’atomes. Si les atomes ont une taille ou une
électronégativité assez différentes, ils peuvent occuper des sites différents
dans la structure atomique ; dans ce cas le Compound Energy Formalism
développé par Hillert [68] est utilisé. La structure est artificiellement décou-
pée en "sous-réseaux" (Thermo-Calc accepte jusqu’à 4 sous-réseaux) sur
lesquels seront placés les atomes en fonction de leur affinité (pour les com-
posés ordonnés par exemple) ou de leur taille pour différencier les atomes
substitutionnels des atomes interstitiels.

L’utilisation de cette méthode de calcul thermodynamique implique
l’existence de base de données pour le ou les systèmes d’étude, ce qui n’est
bien sûr pas toujours le cas.
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5.2 Résultats issues des calculs thermodynamiques

Dans les travaux présentés dans ce manuscrit, les calculs thermodyna-
miques ont servi à déterminer :

- les diagrammes d’équilibre binaires et ternaires, les domaines de sta-
bilité des phases dans les alliages multi-constitués ;

- les coefficients de partage, les pentes de liquidus dans les alliages
multi-constitués ;

- les forces motrices thermodynamiques ;

- les compositions des inoculants isomorphes en appliquants des contraintes
sur la masse volumique et la température de fusion ;

- les chemins de solidification d’équilibre et d’après le modèle de Gulliver-
Scheil [69] ;

- la détermination de domaines de stabilité de phases métastables.
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CHAPITRE III

Affinement des microstructures de solidification

1 Introduction

Ce chapitre présente les études réalisées sur le thème de l’affinement
des microstructures. La sélection qui a été faite repose sur l’originalité des
moyens mis en œuvre et des approches expérimentales avec lesquels ces
travaux ont été menés.

Ce chapitre se divise en quatre parties.

La première présente l’influence du chemin de solidification d’un alliage
aéronautique et du procédé d’élaboration sur la fragmentation du squelette
dendritique et dont une partie des expériences ont été réalisées en lien avec
l’Agence Spatiale Européenne en micro- et hyper-gravité.

Une seconde partie montre une utilisation originale de la sélection
d’orientation par solidification dirigée pour la mise en évidence du mé-
canisme d’affinement dont l’efficacité dépend de la microségrégation et du
chemin de solidification.

Dans la troisième partie, nous présenterons un concept d’inoculation
que nous avons imaginé, développé et validé : l’inoculation isomorphe ; et
pour lequel nous avons identifié le mécanisme à l’origine de l’affinement.

Dans la dernière partie, notre contribution à la compréhension d’un
nouveau mécanisme de germination sera présentée, en particulier les ré-
sultats issus d’une expérience de solidification rapide qui s’est révélée très
concluante.

Le chapitre s’achèvera par des conclusions sur le travail réalisé, dont
les perspectives constituent une grande partie de mon projet de recherche
qui sera présenté dans le chapitre V.
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2 Fragmentation du squelette dendritique

Les résultats présentés dans cette section sont issus du travail de thèse
de Nicole Reilly en collaboration avec SAFRAN Aircraft Engines et des
travaux réalisés dans le cadre du projet européen GRADECET (GRAvity
DEpendent Columnar-to-Equiaxed Transition in peritectic TiAl alloys).
Cette étude a porté sur la compréhension de la formation des microstruc-
tures lors de la solidification de l’alliage Ti-(46-48)Al-2Cr-2Nb, également
appelé alliage GE pour General Electrics, au cours de son procédé de fabri-
cation à partir duquel sont usinées les aubes de turbine du moteur LEAP
construit par CFM.

2.1 Solidification de l’alliage Ti-(46-48)Al-2Cr-2Nb en conditions in-
dustrielles

Les aubes de turbine en alliage base-TiAl sont issues d’un procédé de
coulée centrifuge, dans lequel le liquide peut subir des accélérations allant
jusqu’à 40g. Dans la gamme de compositions en aluminium qui constitue
l’alliage GE, des disparités importantes peuvent être observées sur les pro-
duits élaborés avec ce procédé. La Figure III.1(a) montre la macrostructure
pour une faible teneur en aluminium de l’ordre de 46,5%, une structure
en "aile de mouette" est observée avec une fine zone équiaxe au centre du
barreau. Pour des teneurs plus élevées, de l’ordre de 47,5%, la structure est
plus fine et complètement colonnaire comme le montre la Figure III.1(b).

Figure III.1 – Macrostructure de lingots obtenus par coulée centrifuge : (a) faible
teneur en aluminium, (b) haute teneur en aluminium.
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Les alliages TiAl d’intérêt technologique, comme l’alliage GE, pré-
sentent une solidification péritectique L + β → α dont les quantités de
phases formées dépendent de la teneur en aluminium. De plus, le procédé
de coulée utilisé implique une convection forte lors du remplissage et de la
solidification des moules. Ces deux aspects ont été étudiés dans le cadre
de ces travaux et vont être présentés.

2.2 Influence de la réaction péritectique

Afin de quantifier l’influence du chemin de solidification sur les struc-
tures de solidification, différents alliages avec des teneurs en aluminium
comprises entre 43 et 52% ont été élaborés par creuset froid. Les alliages
de composition Ti-(43-52)Al-2Cr-2Nb d’une masse de 20 grammes ont été
élaborés avec une surchauffe constante de 20K. La Figure III.2 montre
l’évolution des macro- et microstructures obtenues pour 3 teneurs en alu-
minium. Plusieurs observations peuvent être réalisées : (i) l’étendue de la
zone équiaxe augmente avec la teneur en aluminium, (ii) la taille de grain
diminue quand la teneur en aluminium augmente. L’alliage contenant 52%
d’Al qui est situé au delà du palier péritectique est complètement colon-
naire.

A partir d’un contourage manuel des grains équiaxes, une taille de grain
moyenne a pu être déterminée pour les différents alliages à l’exception de
l’alliage à 52% d’Al. Cette taille de grain est reportée sur la Figure III.3(a)
en fonction de la teneur en aluminium. Les limites du palier péritectique
indiquées sur la figure ont été déterminées par calcul thermodynamique.
Pour les deux alliages les plus pauvres en aluminium, la taille de grain
diminue légèrement quand la teneur en Al augmente. Une chute plus im-
portante de la taille de grain est observée pour les alliages péritectiques
pour lesquels la taille de grain diminue également avec l’augmentation de
la teneur en Al.

Les alliages utilisés n’étant pas inoculés et le procédé utilisé assurant
une propreté inclusionnaire quasi-parfaite, la seule source de grain est la
fragmentation. A partir de la taille de grain équiaxe, un nombre de frag-
ments "survivants", c’est-à-dire non refondu dans le liquide, a été déter-
miné. Ces données ont été comparées à celles obtenues dans le système
Ti-Al-O avec des alliages élaborés avec le même procédé mais une sur-
chauffe plus élevée de 100 K [10], et tracées en fonction de la quantité de
phase pro-péritectique sur la Figure III.3(b). Le nombre de fragments sur-
vivants estimé augmente quand la quantité de phase primaire formée avant
la réaction péritectique diminue. La tendance est la même pour les deux
systèmes présentés, même si elle est moins marquée dans le système Ti-
Al-O où la surchauffe plus importante favorise une croissance colonnaire.
Dans tous les cas, une fois le palier péritectique dépassé, il y a peu ou
pas de fragments. Ces éléments tendent à montrer que la fraction solide à
laquelle a lieu la réaction péritectique a une influence sur la fragmentation
dendritique de ces alliages. Ces résultats sont cohérents avec les observa-
tions de Bibby et Beech, et Tiwari et Beech dans des aciers péritectiques
faiblement surchauffés [70,71].
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Figure III.2 – Macrostructures et détails de la microstructure équiaxe obtenus
pour les alliages contenant (a) 43% Al, (b) 46% Al et (c) 47,5% Al. Les lignes
pointillées blanches indiquent la position de la TCE.

Figure III.3 – (a) évolution de la taille de grains équiaxes en fonction de la teneur
en aluminium et (b) évolution du nombre de fragments estimés en fonction de la
quantité de phase pro-péritectique comparée aux données de [10].
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Le procédé d’élaboration en creuset froid est favorable à la fragmen-
tation, selon les phénomènes décrits dans le chapitre I : la vitesse de
croissance de la zone colonnaire est décroissante et le procédé d’induction
conduit à une convection importante, avec des vitesse de fluide pouvant
atteindre 1 cm.s−1. Dans ces conditions, du liquide surchauffé peut être ap-
porté dans la zone pâteuse et conduire à la refusion des bras secondaires.
La quantité de liquide pouvant pénétrer dans la zone pâteuse dépend en
partie de sa perméabilité [72]. En comparant la perméabilité des alliages
Ti-43Al et Ti-47,5Al à partir d’une description de Carman-Kozeny [73], il
apparait que la perméabilité décroit plus vite pour l’alliage Ti-47,5Al. L’al-
liage Ti-43Al devrait donc fragmenter davantage si l’on néglige l’influence
de la réaction péritectique. En prenant en compte cette réaction péritec-
tique, un mécanisme possible peut être établi à partir de la migration de
film liquide au point triple, tel que décrit par Boussinot et coll. [11]. A par-
tir de simulations par champ de phase, les auteurs ont montré l’évolution
d’un point triple juste au-dessus de la température du palier péritectique.
L’évolution de la microstructure est présentée sur la Figure III.4(a), et ré-
vèle que les phases pro-péritectiques et péritectiques se dissocient et sont
séparées par un film liquide. Ces résultats ont été confirmés expérimenta-
lement dans le système Sn-Ni [74]. En d’autres termes, le réchauffage de
la zone pâteuse par du liquide apporté par la convection peut conduire
à la production de fragments par la migration d’un film liquide au point
triple. Les Figures III.4(b) et (c) illustrent ce mécanisme pour deux teneurs
en aluminium, 43 et 47,5%, pour lesquelles les fractions solides auxquelles
apparaissent la réaction péritectique sont respectivement de 0,83 et 0,42.
Aux fractions solides élevées, la fraction de blocage fbloc (définie comme la
fraction critique au delà de laquelle les grains équiaxes ou les fragments ne
peuvent plus bouger car les bras secondaires de deux dendrites adjacentes
sont rentrées en contact) est atteinte. Bobadilla a défini fbloc comme le
maximum du rapport entre surface spécifique solide/liquide et la densité
de bras primaires et a trouvé des valeurs de l’ordre de fbloc = 0, 65 [75].

Pour conclure, le mécanisme de fragmentation proposé agit sans doute
pour toutes les compositions pour lesquelles du liquide peut réchauffer le
point triple. Néanmoins, quand la réaction péritectique a lieu pour des frac-
tions solides > 0,7, les fragments sont bloqués au fond de la zone pâteuse
et ne peuvent pas venir ensemencer le liquide. Au contraire, aux fractions
solides < 0,7 les fragments peuvent s’échapper et contribuer à la formation
de grains équiaxes.

2.3 Influence de la convection

Comme nous l’avons mentionné au début de cette section, les alliages
industriels sont élaborés par coulée centrifuge. Ce procédé a plusieurs ef-
fets : la convection qu’il induit et le mouvement des grains équiaxes dans
le liquide qui subissent l’entrainement du liquide et les forces centrifuges.
Pour mieux comprendre l’effet de la centrifugation, des essais de solidifica-
tion dirigée ont été réalisés avec le four développé par Airbus Defence and
Space. Des expériences ont été réalisées au Large Diameter Centrifuge de
l’ESA, avec des accélérations pouvant atteindre |20| g. Des essais ont été
réalisés pour des valeurs de gravité de 5, 10, 15 et 20 g. En parallèle, des
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expériences utilisant les mêmes fours ont été réalisées dans une configura-
tion classique (verticale en laboratoire) et en micro-gravité à bord de la
fusée-sonde MAXUS 9.

2.3.1 Morphologie des bras primaires

Bien que ces résultats ne soient pas relatifs à l’affinement de la taille
de grain mais concernent la croissance, ils sont importants pour expliquer
les phénomènes décrits dans le prochain paragraphe. La Figure III.5(a)
montre les coupes radiales des zones colonnaires de l’échantillon solidifié
en microgravité et de celui solidifié à -20 ~g (la gravité est appliquée dans
le sens opposé à la croissance). L’espacement primaire évolue de 793 µm
en µ~g à 371 µm à -20 ~g, les deux alliages ayant subit le même cycle ther-
mique. La Figure III.5(b) montre l’échantillon solidifié sous une gravité
de -20 ~g en coupe longitudinale. Un nombre important d’évènements de
division des pointes ou tip-splitting est observé et associé à cette réduction
du nombre de bras primaires.

La Figure III.5(c) montre les résultats de simulations réalisées par la
méthode du champ de phase avec prise en compte de la convection 1. Ces
calculs montrent que le sens des rouleaux de convection modifie la mor-
phologie de croissance. Pour les gravités positives (dans la même direction
que la croissance), l’écoulement est stable et descendant ce qui conduit à
un régime de croissance stable, ce qui est cohérent avec les conclusions du
travail expérimental de Bouissou [76]. Pour les gravités négatives, l’écoule-
ment est instable, les pointes de dendrites voient une alternance entre un
écoulement descendant à la composition nominale et un écoulement ascen-
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Figure III.4 – (a) Evolution temporelle d’une triple jonction au dessus de la
température du palier péritectique à t=0 et t=1 (temps normalisé). Retracée
à partir de la réf. [11] avec les phases du système Ti-Al ; (b) et (c) montrent
schématiquement les fractions solides où la réaction péritectique induit de la
fragmentation : (b) à des fractions solides élevées, le fragment est contraint par
les bras secondaires qui l’entourent alors que dans (c), le fragment peut s’échapper
de la zone pâteuse.

1. A. Viardin, J. Zollinger, L. Sturz, M. Apel, J. Eiken, R. Berger, U. Hecht, Co-
lumnar dendritic solidification of TiAl under micro- and hypergravity conditions inves-
tigated by phase-field simulations, article en préparation.

40



Figure III.5 – (a) Coupe radiale d’échantillons élaborés par solidification dirigées
en micro- et hyper-gravité. (b) coupe longitudinale de l’échantillon solidifié à -
20 ~g. Les flèches rouges indiquent les événement de tip-splitting. (c) Simulations
par la méthode du champ de phase avec prise en compte de la convection induite
par la gravité : 15, 5, 0, -1, -3, -5, -10 et -20 ~g de gauche à droite.

dant plus riche en soluté. Cela conduit à des accélérations/ décélérations
successives des pointes de dendrite, dendrites qui cherchent à ajuster leur
espacement primaire à chaque changement de vitesse, ce qui conduit à ces
évènements de tip-splitting. Outre la diminution de l’espacement primaire,
la Figure III.5(c) montre également un changement de morphologie, avec
des bras moins épais.

2.3.2 Fragmentation et transition colonnaire-équiaxe

Ce paragraphe s’intéresse à un autre aspect des expériences présen-
tées précédemment : la formation de la zone équiaxe. Précisons encore une
fois que les alliages utilisés dans cette étude n’étant pas inoculés, la seule
source de grains provient de la fragmentation. La Figure III.6 présente
les coupes longitudinales des échantillons solidifiés à -1, -5 et -20 ~g. Sur
chacune des coupes sont indiquées les positions du front de fusion, du dé-
but de solidification dendritique, de la réaction péritectique et du front
colonnaire. Tous les échantillons ont été trempés après la même durée de
solidification. L’échantillon solidifié en laboratoire (-1 ~g) est entièrement
colonnaire. Les échantillons solidifiés dans des conditions d’hyper-gravité
présentent une transition colonnaire-équiaxe (TCE) marquée, la zone co-
lonnaire étant stoppée plusieurs millimètres avant la position du front de
solidification colonnaire de l’échantillon à -1 ~g. De plus, la taille de grain
équiaxe diminue quand le niveau de gravité augmente, mais sans variation
significative de la position de la TCE entre les différents échantillons éla-
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borés en hyper-gravité.

Avec la même méthode que précédemment, un nombre de fragments
survivants a été déterminé à partir des tailles de grains. Une modélisation
thermique du four a été réalisée au laboratoire ACCESS, et a permis de
simuler l’évolution de la température en fonction du temps pendant la so-
lidification de l’échantillon, avec un bon accord avec les mesures réalisées
par les 4 thermocouples présents dans le four et l’échantillon. Ces calculs
ont donné accès aux gradients thermiques et aux vitesses des isothermes.
Nous avons pu appliquer le modèle analytique de Hunt pour la prédiction
de la TCE [77], en fonction du nombre de germes déduit des mesures. Les
résultats sont présentés sur la Figure III.7(a), où les cercles indiquent l’évo-
lution du gradient et de la vitesse au cours du temps (indiqué en secondes
sur la figure).

Le modèle prédit que la TCE se produit entre 300 et 330 secondes, sauf
pour l’échantillon solidifié à - 5 ~g pour lequel la transition a lieu à 393 se-
condes. Expérimentalement, tous les échantillons élaborés en hyper-gravité
ont une TCE située entre 278 et 319 secondes, comme le montre la Figure
III.7(b). Le modèle prédit convenablement la position de la TCE à l’ex-
ception de l’échantillon solidifié à - 5 ~g. La position constante à quelques
degrés près de la réaction péritectique sur l’ensemble des échantillons tend
à montrer qu’il n’y a pas de modification importante de la thermique entre
les différents échantillons. De plus, du fait du faible gradient thermique
appliqué, la réaction péritectique se produit à une distance importante du
front de solidification, et il est peu probable qu’elle impacte la fragmenta-
tion dans ces expériences.

Figure III.6 – Evolution de la microstructure en fonction de l’intensité de la
gravité.
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En revanche, l’augmentation du niveau de gravité a pour conséquence
l’augmentation de la vitesse d’écoulement, ce qui peut avoir des consé-
quences sur la fragmentation. Nous avons également vu dans le para-
graphe précédent les modifications morphologiques associées à l’écoule-
ment : l’amincissement des bras dendritiques primaires et l’occurence d’évè-
nements de division de pointes créent des zones de fortes courbures plus
favorables à la fragmentation. Le nombre de fragments estimé évolue ainsi
de 8,44.108 frag.m−3 à - 5 ~g, à 2,73.1011 frag.m−3 à - 20 ~g.

Le cas de l’échantillon solidifié à - 5 ~g, pour lequel les modèles analy-
tiques utilisés n’ont pas réussi à reproduire le temps de déclenchement de
la TCE, peut aider à appréhender la complexité des phénomènes condui-
sant aux microstructures sur les pièces industrielles. En considérant des
fragments de la taille des bras secondaires et de l’ordre de la dizaine de
microns, il y a compétition entre l’entrainement du fragment par l’écou-
lement et les forces centrifuges et centripètes auxquelles il est soumis. A
- 5 ~g, les forces induites par la gravité sont légèrement plus faibles que les
forces imposés au fragment par l’écoulement : le fragment est transporté
vers le liquide chaud où il va fondre. A plus forte gravité, les fragments
émis reste "plaqués" au contact de la zone colonnaire, et l’écoulement plus
rapide accélère encore la fragmentation.

Un modèle de solidification complet en 3D et prenant en compte le
mouvement des grains est en cours de développement dans le cadre de
la thèse de Cisternas 2 et apportera sans doutes de nouveaux éléments de
compréhension.

Figure III.7 – (a) Influence du nombre de germes ou fragments déterminés à
partir de l’analyse microstructurale sur le déclenchement de la transition colon-
naire – équiaxe (TCE) en fonction du niveau de gravité et (b) temps au bout
duquel la TCE a été observée en fonction du niveau de gravité.

2. M. Cisternas, Modeling of solidification of TiAl alloys in centrifugal casting, thèse
de l’Université de Lorraine, soutenance prévue en 2019

43



3 Affinement par précipitation secondaire

Les travaux présentés dans cette section constituent une partie du tra-
vail réalisé lors de mon post-doctorat dans le laboratoire ACCESS à Aix-
la-Chapelle. Cette étude a permis de mettre à jour les phénomènes permet-
tant un affinage important de la microstructure par ajouts de bore dans la
famille d’alliages TiAl "TNB" développés par GKSS.

3.1 Affinement des alliages TiAl par (faible) ajout de bore

Les premiers ajouts de bore dans les alliages TiAl avaient pour but
la formation de dispersoïdes dans le but d’améliorer leur résistance au
fluage [78]. Rapidement, l’effet d’affinement associé aux ajouts de bore a
été mis en évidence. Pour de fortes additions de bore ou directement de
particules de TiB2, correspondant à une teneur en bore > 2% at., la pre-
mière phase présente dans le liquide est le borure qui agit comme inoculant
et permet d’affiner la microstructure de solidification de la phase β [79].
Un affinement encore plus important est observé pour des taux d’additions
très faibles, < 0,5% at. [80], et permet d’atteindre une taille de grains de
40 µm dans des pièces brutes de coulée. La Figure III.8 illustre ce pouvoir
affinant en présentant la microstructure de deux alliages Ti-45Al sans et
avec 0,5% at. de bore, la taille de grain passe d’environ 500 µm à moins
de 50 µm.

L’objectif de ce travail a été d’identifier le mécanisme à l’origine de cet
affinement spectaculaire de la microstructure. Les travaux de la littérature
considèrent un affinement de la phase de solidification primaire, avec un
effet du bore sur la transition colonnaire-équiaxe [81] ou un effet de res-
triction de croissance [82]. Küstner a remarqué un affinement beaucoup
moins marqué dans les alliages présentant une réaction péritectique mar-
quée [83], ce qui tendrait à montrer que l’affinement se produit au cours
de la solidification et dépend du chemin de solidification de l’alliage.

Figure III.8 – Microstructures à l’état brut de solidification sur lingots observées
en MO avec lumière polarisée sur des alliages (a) Ti-45Al et (b) Ti-45Al-0,5B.
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3.2 Influence du chemin de solidification

Pour identifier l’origine de l’affinement du grain par faible addition
de bore, la technique de la TSD a été utilisée. La solidification dirigée
permet d’orienter la croissance des métaux cubiques. La phase primaire
de solidification de ces alliages β cubique centrée sera orientée suivant la
direction 〈100〉 parallèle au gradient thermique. Les transformations ulté-
rieures se produisant lors de la solidification et du refroidissement se font
via des relations d’orientation : la transformation β → α suit les relations
d’orientation de Bürgers [57] et la transformation α → γ suit les rela-
tions d’orientation de Blackburn [58]. En orientant la phase primaire, et
selon le chemin de solidification, les microstructures issues de la solidifica-
tion dirigée et trempées à la fin du processus vont permettre de déterminer
l’impact du bore sur les transformations L→ β et/ou β → α et/ou α→ γ.

Les alliages choisis pour cette étude sont des alliages de la famille
TNB Ti-(43-46)Al-(5-10)Nb(-0.2C-0.2B). Les résultats obtenus pour trois
alliages vont être présentés :

- Un alliage Ti-45Al-8Nb comme alliage de référence sans bore dont le
chemin de solidification et de transformation est le suivant :

L→ L+ β → β → α

- Un alliage Ti-43Al-8Nb-0,2C-0,2B dont le chemin de solidification
est proche du premier mais avec la formation de borures :

L→ L+β → L+β+ (Ti,Nb)B → β+ (Ti,Nb)B → α+ (Ti,Nb)B

- Un alliage Ti-43Al-5Nb-0,2C-0,2B présentant une réaction / trans-
formation péritectique et avec la formation de borures :

L→ L+ β → L+ β+α→ L+ β+α+ (Ti,Nb)B → α+ (Ti,Nb)B

La Figure III.9 présente les microstructures obtenues pour les trois
compositions sur des coupes longitudinales. Les phases présentes dans les
différents domaines sont indiquées sur la figure. Une première observation
est que la présence de bore n’affine pas la microstructure de la phase pri-
maire comme le montre l’espacement dendritique primaire des différents
alliages qui évolue peu. La transformation β → α peu être observée sur la
partie de droite des microstructures ; cette transformation commence sen-
siblement à la même température pour les deux premiers alliages, mais une
différence nette dans la taille des lattes de phase α peut déjà être observée
entre ces deux échantillons. La microstructure du troisième échantillon est
différente du fait de la réaction péritectique où la phase α apparait à plus
haute température. Ces premiers résultats semblent effectivement indiquer
que l’affinement de la microstructure se produit lors de la formation de la
phase α, en présence de borure.
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Figure III.9 – Aperçu des microstructures issues de solidification dirigée, obser-
vées en images MEB-BSE sur coupe longitudinale pour 3 alliages : (a) Ti-45Al-
8Nb, (b) Ti-43Al-8Nb-0,2C-0,2B et (c) Ti-43Al-5Nb-0,2C-0,2B.

3.3 Mécanisme d’affinement

Afin de confirmer les analyses microstructurales, des analyses EBSD
ont été réalisées dans le domaines α qui correspond à la partie de droite
des microstructures présentées sur la Figure III.9. Gey et Humbert ont
montré que si la transformation β → α suit les relations d’orientation de
Bürgers, les variants de phase α croissant à partir du même grain β pos-
sèdent des angles de désorientation spécifiques entre eux, dont les valeurs
sont 10◦53’, 60◦, 60◦83’, 63◦26’ et 90◦ [84]. Cette méthode a été utilisée
et les résultats obtenus sont présentés sur la Figure III.10, où l’orientation
des échantillons est la même que sur la Figure III.9.

Pour l’alliage ne contenant pas de bore quasiment l’intégralité des
grains de phase α suivent les relations d’orientation de Bürgers, les désorie-
nations entre grains présentant les valeurs d’angles caractéristiques définies
par Gey et Humbert [84].

L’alliage Ti-43Al-8Nb-0,2C-0,2B montre des résultats très différents.
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Figure III.10 – Images BSE, Cartes de qualité des clichés EBSD avec les joints
de grains indiquant la désorientation entre grains suivant le code couleur donné
sur les graphiques des angles de désorientation, pour les trois alliages étudiés.

Figure III.11 – (a) Microstructure observées en début de formation de la phase
α. Les borures ont la forme de rubans autour desquels la phase α se forme. (b)
et (c) Clichés de Kikuchi du borure métastable (Ti,Nb)B.
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Un grand nombre de grains ne suivent pas les relations d’orientation ce
qui correspond aux joints de grain colorés en bleu et jaune. Dans ce cas,
la plus grande majorité des grains a une orientation aléatoire, qui suit
quasiment une distribution des désorientation de McKenzie [12]. Le pic à
60◦ est de très faible intensité comparé à l’alliage Ti-45Al-8Nb. En com-
paraison, l’alliage péritectique a une fréquence de désorientation de type
Bürgers plus élevée. On remarque que les grains formés lors de la réac-
tion péritectique et ayant crût pendant la transformation péritectique sont
de taille importante et suivent la relation d’orientation. Des petits grains
sont visibles et probablement formés ultérieurement ; ces petits grains sont
orientés aléatoirement.

En faisant le lien entre les microstructures, le chemin de solidification
et les données de désorientation entre grains de phase α, le mécanisme
d’affinement devient évident. Une microstructure fine est obtenue si des
borures se forment pendant la solidification et s’ils se forment avant la
phase α. Ce borures agissent ensuite comme site de germination hétéro-
gène pour la phase α, qui ne possède donc pas de relation d’orientation
avec la phase β. Pour confirmer définitivement ce mécanisme, des obser-
vations ont été réalisées sur l’échantillon Ti-43Al-8Nb-0,2C-0,2B au début
de la transformation β → α. La microstructure obervée est présentée sur
la Figure III.11 (a). Les borures apparaissent en gris clair et sous la forme
de rubans dans les anciens espaces interdendritiques. Les grains de phase
α qui correspondent au niveau de gris le plus sombre sur ces images BSE
se forment effectivement autour de ces borures. L’orientation aléatoire des
grains de phase α tend à montrer que ces borures précipitent à partir du
liquide.

D’après les calculs thermodynamiques, le borure qui se forme est le
diborure de titane TiB2. Les Figures III.11(b) et (c) montrent les clichés
de Kikuchi obtenus à partir de la Figure III.11(a). Le borure identifié est
un monoborure métastable (Ti,Nb)B, dont la structure cristalline est celle
du borure de niobium (NbB, Pearson symbol oC8, spacegroup Cmcm, No.
63). Ce borure métastable explique également les effets d’affinement im-
portant dans ces alliages : pour des raisons simplement stœchiométriques,
à quantité de bore donnée, la fraction de monoborure est deux fois plus
élevée que celle du diborure d’équilibre.

Pour conclure, nous avons démontré le mécanisme par lequel de faibles
ajouts de bore permet d’affiner significativement la microstructure. L’affi-
nement se produit au niveau de la transformation β → α par germination
hétérogène de la phase α sur des monoborures métastables formés dans
les espaces interdendritiques lors de la solidification de la phase β. Comme
cela a été montré, l’affinement n’a pas lieu si la phase α apparait avant les
borures, via une réaction péritectique dans l’exemple présenté ici.
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4 Inoculation isomorphe

Dans ce paragraphe est décrite une approche originale imaginée par
l’auteur et mise en oeuvre durant la thèse de Jacob R. Kennedy, financée
par le LabEx DAMAS en collaboration avec le LEM3. Les alliages choisis
sont encore une fois les alliages TiAl pour lesquels certaines applications
nécessitent de s’affranchir de la présence de particules fragilisantes ce qui
rend l’inoculation traditionnelle impossible.

4.1 Développement des inoculants isomorphes

Comme cela a été montré dans le chapitre I, la germination néces-
site toujours le franchissement d’une barrière d’énergie, et les nombreux
paramètres qui l’influencent confèrent un caractère stochastique inhérent
au phénomène. L’idée principale de l’inoculation isomorphe est de suppri-
mer l’étape de germination, en utilisant des inoculants à partir desquels
la phase à affiner va croître par épitaxie, et donc inoculer l’alliage avec la
phase que l’on souhaite former.

Les règles de choix des inoculants telles que développées dans le cha-
pitre I restent valides, mais de nouvelles contraintes viennent s’ajouter à
celles déjà citées. L’utilisation de particules isomorphes pour inoculer un
alliage métallique implique que celles-ci soient métalliques. Le risque que
ces particules fondent (soit thermiquement, soit par dissolution) avant le
début de la solidification est donc important. Il convient alors d’apporter
une stabilité thermique et diffusionnelle, par exemple par l’ajout d’éle-
ments réfractaires. L’ajout d’éléments réfractaires conduit d’un autre côté
à une augmentation substantielle de la masse volumique. Il s’agit donc
de trouver un compromis entre stabilité thermique élevée (température de
liquidus), stabilité diffusionnelle (faible coefficient de diffusion), et masse
volumique proche de celle de l’alliage à inoculer, pour déterminer la com-
position d’un alliage qui servira d’inoculant isomorphe. Enfin cet alliage
devra posséder la même structure cristalline que la phase que l’on souhaite
inoculer à la température de coulée, ici la phase β des alliages TiAl. Ces
éléments impliquent la connaissances des diagrammes d’équilibre des sys-
tèmes considérés.

Sur ces bases, les systèmes Ti-Al-Nb et Ti-Al-Ta ont été choisis car il
existe des descriptions thermodynamiques complètes [85, 86], et Nb et Ta
diffusent lentement dans TiAl [87]. Les critères développés dans le para-
graphe précédent ont conduit à l’identification de deux compositions : Ti-
25Nb-10Al et Ti-25Al-10Ta. Un alliage Ti-50Ta a également été sélectionné
pour sa température de fusion très élevée malgré une masse volumique im-
portante. Ces compositions sont placées sur les surfaces de liquidus des
deux systèmes sur les Figures III.12(a) et (b) ; les alliages possèdent res-
pectivement des températures de liquidus de 1810◦C, 1740◦C et 2200◦C.
Afin de tester ces inoculants, un alliage Ti-46Al dont la température de
liquidus est de 1540◦C a été choisi. La Figure III.12(c) montre les coef-
ficients de diffusion dans la phase β ; à la température de 1540◦C Nb et Ta
diffusent à un ordre de grandeur plus faible que le titane, le chrome ou le

49



0
0.1

0.2
0.3

0.4
0.5

0.6
0.7

0.8
0.9

1.0

M
ol

e 
fra

ct
io

n 
Nb

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Mole fraction Al

1700

1750

1800

1850

1900

1650 α

γ ε(h)

σ

δ

β

ξ

(a)

0
0.1

0.2
0.3

0.4
0.5

0.6
0.7

0.8
0.9

1.0

M
ol

e 
fra

ct
io

n 
Ta

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Mole fraction Al

α

γ

ε(h)

σ

κ

β

ξ1700

1800

1500
1600

1900

2000

2100

2200

(b)

(c)

Tm

Cr
Ta
Mn
V
Nb
W

D
 (c

m
2 /s

)

10−11

10−10

10−9

10−8

10−7

10−6

Temperature (K)

1200 1400 1600 1800 2000

T m

(d)

Ti-Al
Ti-Al-Nb
Ti-Al-Ta
Ti-Ta
mismatch

M
ism

atch (%
)

1

2

3

4

5
D

en
si

ty
 (g

/c
m

3 )

2

4

6

8

10

Temperature (K )
500 1000 1500 2000

6

Figure III.12 – Surfaces de liquidus des systèmes (a) Ti-Al-Nb et (b) Ti-Al-Ta ;
les points rouges indiquent les alliages étudiés. Evolution avec la température
(c) des coefficients de diffusion dans la phase β de quelques éléments d’alliages
réfractaires courants pour les alliages TiAl, et (d) de la masse volumiques et de
l’écart paramétrique pour les alliages Ti-Al-Nb et Ti-Al-Ta dont les compositions
sont données dans le texte.

manganèse. Enfin, la Figure III.12(d) montre l’évolution de la masse volu-
mique des trois alliages comparée à l’alliage Ti-46Al qui va être inoculé et
le désaccord paramétrique entre les différents alliages, maximum pour l’al-
liage Ti-50Ta mais toujours inférieur à 5%. Les alliages sélectionnés sont
tous constitués de phase β à haute température, les alliages Ti-25Nb-10Al
et Ti-50Ta sont β-métastables et l’alliage Ti-25Al-10Ta est β+α2

3 à tem-
pérature ambiante.

4.2 Preuve de concept

Les alliages inoculants sélectionnés ont été élaborés en creuset froid,
puis cryo-broyés pour les transformer en poudre. Chaque alliage a subi des
temps de broyage compris entre 3 et 11h. 1 gramme de ces particules ont
été ajoutés à l’alliage Ti-46Al à la température de 1580◦C 20s avant le
début de la solidification, selon la méthodologie décrite dans la thèse de
J.R. Kennedy [56]. Les microstructures obtenues pour l’alliage de référence

3. α2 est le composé Ti3Al qui correspond à la forme ordonné de la phase α. Il
possède une structure D019.
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Ti-46Al (non-inoculé) et les alliages inoculés avec l’alliage Ti-Nb-Al avec
des poudres broyées 3, 9, et 11h respectivement sont présentées sur la Fi-
gure III.13. L’affinement de la taille de grain est clairement visible, mais
on observe également des différences de morphologie importantes entre
les différents échantillons. De manière plus quantitative, la Figure III.14
montre l’évolution de la taille de grain en fonction de la taille médiane
des particules et du nombre total de particules introduites pour les inocu-
lants Ti-Nb-Al et Ti-Ta-Al, grandeurs caractérisées sur les poudres après
broyage. Globalement, la taille de grain est divisée par 2 par rapport au lin-
got de référence ce qui valide le concept. Mais il ne ressort pas de tendance
claire entre taille ou nombre de particules introduites.

En particulier, les échantillons inoculés avec des poudres Ti-Nb-Al

Figure III.13 – Microstructures obtenues pour (a) l’alliage de référence sans
inoculant et les alliages inoculés avec des poudres cryo-broyés pendant (b) 3h, (c)
9h et (d) 11h. Chaque grain est détouré manuellement et colorisé par le logiciel
d’analyse d’image.

Figure III.14 – Influence (a) de la taille médiane des particules et (b) du nombre
totale de particules introduites sur la taille de grain équiaxe.
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broyées 3h et 9h possèdent la même taille de grain, malgré des distribu-
tions de taille et un nombre total de particule introduite différents. D’après
le concept d’inoculation isomorphe, une particule doit donner naissance à
un grain et donc plus le nombre de particules introduites est grand plus
l’affinement devrait être important. Malheureusement, du fait de la faible
différence de masse volumique et de la structure cristalline identique entre
inoculant et phase qui se solidifie, il n’est pas possible d’observer les ino-
culants dans la microstructure après solidification. Afin d’expliquer ces
évolutions de taille de grain, il a donc fallu mettre en place de nouvelles
expériences qui vont être décrites dans le paragraphe suivant.

4.3 Mécanisme de l’inoculation isomorphe à partir de poudres cryo-
broyées

Afin de vérifier l’action de l’alliage inoculant sur l’alliage Ti-46Al, un
barreau d’alliage Ti-25Nb-10Al a été élaboré. Ce barreau a été introduit
dans l’alliage Ti-46Al liquide et à la même température que lors des es-
sais d’inoculation, et maintenu pendant le même temps de 20s avant un
refroidissement rapide. Cette expérience simple et rapide a permis de vé-
rifier, analyses EBSD à l’appui, que l’alliage Ti-46Al s’est bien solidifié à
partir du barreau par épitaxie. L’autre information qui a été tirée de cette
expérience est que la dissolution de l’alliage inoculant est relativement
importante, avec une épaisseur perdue de 90 µm environ : les particules
introduites suivent sans doute le même sort. Pour pouvoir quantifier cet
effet, il convient dans un premier temps de connaître l’état de la micro-
structure des poudres et son évolution lors du cycle thermique subit au
moment de leur introduction dans le métal liquide.

La microstructure des poudres après broyage de 3h et 9h est présentée
sur la Figure III.15. La microstructure des poudres n’est pas très différente
entre les deux temps de broyage et consiste en des grains allongés d’une
épaisseur de 50 nm et long de quelques centaines de nanomètre. L’analyse
des désorientations internes et des GND montrent que l’échantillon broyé
3h va voir ses grains subdivisés quand le broyage va continuer aux endroits
où la désorientation et le nombre de dislocations est maximum, alors que
la microstructure après 9h est plus stable. Néanmoins, la similarité entre
ces deux microstructure montre que l’augmentation du temps de broyage a
pour conséquence principale la diminution de la taille des particules, alors
que la structure granulaire évolue peu au sein des particules.

Afin de voir l’évolution de cette taille de grain lors du chauffage rapide
et un maintien de 10 à 20s à 1600◦C, il a fallu mettre en place une ex-
périence limitant la contamination des poudres avec l’atmosphère, tout en
conservant les poudres pour pouvoir les observer ensuite. Pour cela, nous
avons développé une expérience avec des sels fondus à 1500 et 1600◦C dans
lesquels nous avons plongé les poudres pendant 20 s et 5 minutes avant de
tremper l’ensemble à l’eau afin de figer la microstructure à haute tempé-
rature. Les résultats sont présentés sur la Figure III.16.

Les Figure III.16 (a) et (b) montrent la microstructure des grains après
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Figure III.15 – Résultats de l’analyse TKD sur les poudres Ti-Nb-Al broyées 3h
et 9h. La première ligne montre les images FSE (Forward Scattering Electrons)
de la zone analysée. La seconde ligne montre la cartographie d’orientation et la
troisième la cartographie de grains. La quatrième ligne montre les désorientations
intragranulaires et la dernière ligne présente les dislocations géométriquement
nécessaires (GND).

0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 0.35 0.40
0.0

0.2

0.4

0.6

0.8
3hCM - 1600 °C - 20 s
3hCM - 1600 °C - 5 min
9hCM - 1500 °C - 20 s
9hCM - 1500 °C - 5 min
9hCM - 1600 °C - 20 s
9hCM - 1600 °C - 5 min

D
im

en
si

on
le

ss
gr

ai
n

si
ze

Δ

Fo0.5

Δ = Fo0.5 + 0.11

200 250 300 350 400 450 500 550 600
0

25

50

75

100

125

0
3hCM - 1600 °C - 20 s
9hCM - 1600 °C - 20 s

G
ra

in
S

iz
e

(µ
m

)

Particle Size (µm)

25

50

75

100

125

150
9hCM - 1500 °C - 20 s
9hCM - 1500 °C - 5 min

G
ra

in
S

iz
e

(µ
m

)

50 µm 50 µm

(a) (b)

(c)

(d)

9
(linear fit)
hCM - 1500 °C - 20 s

Figure III.16 – Microstructures des poudres après traitement (a) 3h et (b) 9h de
broyage. (c) Evolution de la taille de grain en fonction de la tailles des particules
pour les différents traitements. (d) Evolution de la taille de grain adimensionnée
en fonction de la racine du nombre de Fourier.

53



traitement dans les particules : la taille de grain est de plusieurs dizaines
de microns. La Figure III.16 (c) montre l’évolution de la taille de grain
en fonction de la taille de la particule dans laquelle elle est mesurée pour
différentes conditions. La taille de grain dépend de la taille des particules
uniquement aux temps courts. Ni le temps de broyage, ni la température
n’ont d’influence notable sur cette évolution. Le grossissement de grain
observé peut être modélisé par l’approche de Malow et Koch [88] :

dn − dno = k t = ko t exp
(
− Q

RT

)
(III.1)

où do et d sont les tailles des grains avant et après le traitement ther-
mique respectivement, k est une constante de réaction, Q est l’énergie
d’activation pour la croissance des grains, t est le temps, n est l’exposant
de croissance, R est la constante des gaz parfaits et T est la température.
do peut être négligé devant d et nous supposons une croissance parabolique
(n = 2). En divisant l’équation III.1 par le carré de la taille de particule
dp, une relation directe entre une taille de grain sans dimension, ∆, et un
nombre de Fourier pour le grossissement de grain, Fo, est obtenu :

∆2 =
d2

d2p
=
ko t exp

(
− Q
RT

)
d2p

= Fo (III.2)

Cette équation a été utilisée pour déterminer l’énergie d’activation Q
à partir des données expérimentales. Le résultat est présenté sur la Figure
III.16(d). Une valeur de Q = 327 kJ.mol−1 est obtenue, ce qui est en accord
avec les valeurs habituellement rencontrés pour la phase β du titane [89]. Le
résultat le plus intéressant issu de cette expérience est qu’indépendamment
du temps de broyage, toutes les particules possèdent à quelques microns
près la même taille de grain après 20s de maintien à haute température.

Les expériences ont également montré, comme cela pouvait être at-
tendu, une fusion / dissolution préférentielle aux joints de grains. Le mé-
canisme permettant de relier les particules introduites à la taille de grain
a été imaginé de la manière suivante :

- dès leur introduction dans le métal liquide, la taille de grain des
particules augmente rapidement,

- pendant la croissance des grains, l’interaction avec le métal liquide
induit une dissolution qui diminue la taille des particules,

- l’interaction avec le métal liquide induit une dissolution plus rapide
aux joints de grains : les particules se dissocient et le métal liquide est
ensemencé avec les grains non dissous qui constituaient les particules.

Un modèle analytique de dissolution prenant en compte la convection
a été utilisé [90]. Celui-ci considère la vitesse relative fluide/particule en
fonction de leur taille et de leur masse volumique en utilisant la loi de
Stokes et à partir des distributions de taille mesurées expérimentalement.
Deux cas ont été simulés : (i) en considérant uniquement la dissolution,
(ii) en considérant la dissolution et la dissociation des grains.
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Les résultats issus des simulations sont représentés sur la Figure III.17.
La Figure III.17 (a) montre le rapport entre nombre de grains dans la
zone équiaxe et le nombre de particules dans le liquide, en fonction du
nombre de particules initiales pour les différents essais. Considérer que les
particules n’interagissent pas avec le liquide (cercles noirs) conduit à un
résultat très éloigné des valeurs déduites des expériences (carrés noirs). La
prise en compte de la dissolution des particules (cercles rouge) améliore
les prédictions pour les faibles temps de broyage mais conduit à une er-
reur importante pour les inoculants broyés pendant 11h. Enfin, la figure
montre que la prise en compte de la dissolution et de la dissociation des
particules par fusion des joints de grain permet d’estimer raisonnablement
les phénomènes.

La Figure III.17 (b) présente en quelque sorte l’efficacité de l’inocu-
lation (nombre de grains formés en fonction du nombre de particules ou
de grains introduits selon les hypothèses développées dans le paragraphe
précédent) comparée aux données issues de l’inoculation classique [2, 91].
La droite rouge correspond au rapport 1 : 1 qui est visé par le principe
de l’inoculation isomorphe. En prenant en compte la dissolution des parti-
cules et leur dissociation, la majorité des calculs (triangles rouges) se situe
autour de la ligne 1 : 1. Le seul point un peu éloigné concerne les particules
broyées 3h. Dans ce cas, l’analyse des particules a révélé un grand nombre
de fissures dans les poudres les plus grandes, ce qui pourraient contribuer
à modifier très rapidement la distribution de taille prise en compte dans
ces calculs.

Pour conclure, l’inoculation isomorphe a été développée dans ce travail,
et des alliages spécifiquement développés pour inoculer les alliage TiAl ont
été testés. Les tests réalisés à partir de poudre cryo-broyés ont montré
un affinement du grain, qui ne dépend pas directement de la taille ou
du nombre de particules introduites. La prise en compte du devenir des
particules une fois plongées dans le liquide à très haute température a
permis de reproduire convenablement les résultats expérimentaux.
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5 Influence des éléments trace sur la germination et la crois-
sance d’alliages CFC en solidification rapide

Ces travaux se placent dans la continuité des travaux de Kurtuldu qui a
mis en évidence ce nouveau mécanisme de germination [7]. L’objectif initial
des travaux présentés dans cette section était d’augmenter la surfusion de
germination afin d’exacerber la formation d’ISRO et/ou de quasi-cristaux
icosaédriques (QC-i) avant la solidification. Les alliages étudiés sont des
alliages d’or "rose" de composition Au-20,5Cu-4,5Ag (en pourcentage mas-
sique) contenant ou pas 100 ppm d’iridium. Les alliages ont été élaborés
avec l’expérience de chute de goutte et caractérisés par MEB et EBSD.

5.1 Microstructures obtenues en solidification rapide

La Figure III.18 montre les microstructures dans les zones colonnaires
et équiaxes et obtenues sur les échantillons élaborés par chute de goutte,
sans et avec 100 ppm d’Ir. L’échantillon sans Ir présente une microstructure
dendritique très branchée dans la zone colonnaire et équiaxe. Les tailles
de bras dendritiques primaires très fines, comprises entre 5 et 10 µm, sont
typiques de fortes vitesses de refroidissement.

Elaboré dans les mêmes conditions, l’échantillon contenant 100 ppm
d’Ir a une microstructure très différente. La structure interne des grains
n’a plus l’air dendritique mais plutôt globulaire. La taille de grain dans la

Figure III.18 – Images MEB-BSE montrant les microstructures de l’alliage Au-
20,5Cu-4,5Ag en solidification sans Ir (haut) et avec 100 ppm d’Ir (bas). Les
figures de gauche et droite correspondent aux zones colonnaires et équiaxes, res-
pectivement. Les inserts sur chaque image montrent une image à plus fort gran-
dissement.
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zone équiaxe diminue drastiquement. Enfin, des petits précipités parfois
de forme dendritique apparaissent en noir sur l’image BSE et sont disper-
sés dans l’ensemble de l’échantillons. Des analyse EDS ont montré que ces
précipités sont constitués de cuivre à plus de 95%. Leur formation sera
discutée dans le prochaine paragraphe.

La Figure III.19 montre les résultats de l’analyse EBSD réalisée pour
les deux mêmes échantillons et sur toute leur hauteur, de la zone en contact
avec le substrat en cuivre (à gauche sur la figure) jusqu’à la surface libre (à
droite). Sur cette figure, les joints de grains maclés sont représentés par des
lignes blanches. Dans l’échantillon sans Ir, il n’y pas de joints de grain en
relation de maclage et la taille de grain évolue très peu sur l’épaisseur de la
goutte. Avec 100 ppm d’Ir le taux de macles devient important dans la zone
équiaxe indiquant un mécanisme de germination similaire à celui décrit
par Kurtuldu dans l’or jaune [7] ; la taille de grain diminue fortement. Un
résultat surprenant est que malgré un mécanisme de germination très actif,
l’échantillon avec Ir présente une transition colonnaire-équiaxe (TCE) plus
tardive que l’échantillon sans Ir en considérant un modèle tel que celui de
Hunt [77]. Ce point sera discuté dans la section "Directions de croissance".

Figure III.19 – (a) Carte EBSD en fausses couleurs des échantillons (a) sans
Ir, (b) avec 100 ppm d’Ir. Dans (c), les tailles obtenues déduites de (a) et (b)
sont tracées en fonction de la distance au substrat de cuivre. Le taux de joints de
grains maclés pour l’échantillon avec Ir est indiqué. Les traits pointillés verticaux
indiquent la position de la TCE dans l’échantillon (a) en noire et (b) en rouge. La
ligne pointillée horizontale correspond au taux de macles prédit par Mackenzie
[12].
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5.2 Germination "divorcée" et germination/croissance de grains ma-
clés

Des analyses EBSD plus poussées ont été réalisées, à l’échelle de 10
grains possédant des joints de grain en relation de maclage. Les résultats
de ces analyses sont présentés sur la Figure III.20. Plusieurs groupes de
4 ou 5 grains présentant une direction 〈110〉 commune compatible avec
la symétrie de l’icosaèdre ont été identifiés, et sont indiqués sur les Figure
III.20(c-f). Les 4 directions communes correspondent au même motif icosa-
édrique, comme le montre la Figure III.20(b). Ces résultats sont similaires
à ceux obtenus par Kurtuldu et montrent que le même mécanisme opère
dans l’alliage Au-20,5Cu-4,5Ag :Ir et ne dépend pas des concentrations en
Cu et Ag de l’alliage.

Un résultat plus surprenant obtenu avec ces expériences de solidifica-
tion rapide est l’occurence de grains multi-maclés de mêmes orientations,
qui correspondent aux grains notés 4-3-4’-3’-4”-3” ou 6-5-6’-5’-6” sur la
Figure III.20(a). Ces ensembles de grains semblent s’enrouler progressive-
ment, jusqu’à un certain point où les directions de croissance ne sont plus
favorables ou contraintes par les grains voisins. Ces grains présentent de
petites désorientations, et semblent "s’ouvrir" dans la direction du gradient
thermique ce qui n’est pas sans rappeler les microstructures en plumeau
dans les alliages d’aluminium [92].

L’analyse EBSD d’une zone riche en précipités de cuivre est présen-
tée sur la Figure III.21. Ces résultats nous ont permis de montrer que les
grains d’or et les grains de cuivre ne possèdent pas de relation d’orien-
tation (Figure III.21(b-c)) : ils proviennent donc d’événements de germi-
nation différents que nous avons appelé germination "divorcée". La forme
dendritique équiaxe de ces précipités, et leur germination indépendante de
la matrice d’or montre que la phase riche en cuivre s’est formée en pre-
mier, probablement lors de la chute de la goutte. Sur la Figure III.21(a),
certaines dendrites de cuivre semblent être en contact, et ces dendrites
ont été analysées. Parmi les dizaines d’amas analysés, deux cas de figure
émergent : (i) les dendrites semblent issues du même centre de germination
(Figure III.21(d)) et sont en relation de quasi-maclage (relation de maclage
avec une désorientation pouvant atteindre les 7,35◦ [7]) et (ii) la seconde
dendrite semble germer et croître à partir d’une première dendrite (Figure
III.21(e)) et les deux cristaux sont en relation de maclage.

L’absence de phase QC-i dans ces échantillons tend à montrer que dans
le cas des alliages d’or, c’est l’ISRO qui est responsable du mécanisme de
germination. L’ISRO induit par l’ajout d’iridium catalyse l’apparition du
solide jusqu’à permettre l’apparition de phases métastables (ici le cuivre),
via le même mécanisme dans l’or et le cuivre. Les grains multi-maclés
d’orientations quasi identiques dans l’or et les dendrites de cuivre présen-
tées sur la Figure III.21(e) montrent que l’ISRO de la phase liquide impacte
également la croissance du (des) solide(s), avec un processus de croissance
par maclage. Cet effet n’avait pas été observé dans l’or jaune, solidifié dans
des conditions plus conventionnelles.
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Figure III.20 – (a) Carte EBSD en fausses couleurs de 10 grains présentant des
joints de grains en relation de maclage entre eux. Chaque figure de pole 〈110〉
dans (c-f) correspond à 5 grains voisins (4 dans (f)) ayant un axe 〈110〉 commun
supposé se former à partir de l’axe 5 de l’icosaèdre. Les plans de macle {111}
sont représentés par les arcs de cercle alors que les directions communes 〈110〉
sont entourées de cercles ou d’ellipses. (b) montre une comparaison entre les
directions communes dans (c-f) (carrés bleus) et les axes d’ordre 5 d’un icosaèdre
ayant l’orientation la plus proche (pentagones rouges).

Figure III.21 – (a) Carte EBSD en fausse couleurs de la structure de grains
riche en or et des particules/dendrites riches en cuivre. Les joints de grains en
relation de maclage sont représentés par des lignes blanches. (b) Détail d’un grain
d’or contenant des précipités de cuivre et (c) figure de pole associée. (d) et (e)
montrent des dendrites de cuivre avec leur figures de pole 〈110〉 en relation de
quasi-maclage et de maclage, respectivement.
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5.3 Directions de croissance

A la lumière des résultats présentés dans la section précédente, un pa-
rallèle peut à nouveau être fait avec les microstructures en plumeau dans
les alliages d’aluminium qui se forment dans des conditions de gradients
thermiques et de vitesses de solidification importants. Dans les alliages
d’aluminium, ces microstructures particulières sont parfois accompagnées
de changements de direction de croissance, avec des axes dendritiques pri-
maires orientés suivant la direction 〈110〉 au lieu de la direction 〈100〉 qui
caractérise habituellement la croissance des métaux cubiques [7, 92].

Du fait de l’orientation aléatoire des grains par rapport au gradient
thermique dans la zone équiaxe, il n’a pas été possible d’établir un lien
avec la direction de croissance dans les résultats présentés précédemment.
Néanmoins, l’analyse de la texture dans la zone colonnaire a apporté des
éléments nouveaux. Les résultats sont présentés sur la Figure III.22, qui
présente les figures de pole inverse par rapport à la direction du gradient
thermique. Pour l’échantillon sans Ir la texture indique une direction de
croissance 〈100〉 telle qu’attendue pour un métal fcc. Pour l’échantillon
contenant de l’iridium, la texture mesurée montre un maximum suivant la
direction 〈111〉. Ce résultat montre que l’ISRO affecte également la mor-
phologie et la direction de croissance par une contribution d’attachement
cinétique. Cet effet d’ISRO peut aussi expliquer les dendrites 〈111〉 obser-
vées par Bedel et coll. dans des poudres atomisées en alliage Al-Cu [93].

Pour conclure ce paragraphe, les expériences originales qui ont été mises
en place pour étudier le mécanisme de germination assistée par ISRO dans
des conditions de solidification rapide ont permis d’apporter des éléments
nouveaux. L’exacerbation de l’ISRO par l’application de fortes surfusions
de germination et la solidification sous fort gradient thermique a mis en
évidence que l’ISRO peut conduire à la germination de phases métastables.
Nous avons également montré deux effets sur la croissance : (i) un change-
ment de direction et de morphologie de croissance dans la zone colonnaire,
et (ii) un mode de croissance par maclage dans la zone équiaxe.

Figure III.22 – Figures de pole inverse des grains de la zone colonnaire pour
les échantillons (a) sans Ir, et (b) avec Ir, par rapport à la direction du gradient
thermique.
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6 Conclusions

Nos contributions visant à améliorer la compréhension des phénomènes
conduisant à l’affinement des microstructures de solidification ont été pré-
sentées dans ce chapitre. Plusieurs aspects ont été abordés au cours de ces
études :

- Nous avons montré l’influence de la réaction péritectique et du pro-
cédé d’élaboration sur la fragmentation dans le cas de l’alliage Ti-
48Al-2Cr-2Nb.

- Nous avons identifié le mécanisme d’affinement par faibles ajouts de
bore dans les alliages Ti-Al à partir d’expériences qui ont permis
de contrôler la croissance cristalline et d’identifier les séquences de
transformation.

- Nous avons imaginé et développé un nouveau concept pour l’inocu-
lation, et l’avons appliqué à un alliage Ti-46Al. Nous avons validé et
présenté le mécanisme à l’origine de l’affinement de la microstructure.

- Nous avons mis en place une expérience de solidification et montré
de nouveaux effets de l’ISRO sur la germination et la croissance dans
l’alliage Au-20,5Cu-4,5Ag.

Par ces contributions, j’ai montré notre capacité à développer des expé-
riences originales, analyser et caractériser de manière fine les microstruc-
tures obtenues et apporter des éléments nouveaux auprès de la commu-
nauté, en faisant appel à des compétences plus larges que celle de la soli-
dification.

Le chapitre suivant va présenter les autres sujets qui sont abordés dans
mes études, toujours en lien avec la solidification mais qui ne relèvent pas
de l’affinement des microstructures.
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CHAPITRE IV

Autres travaux de recherche

1 Introduction

Ce chapitre présente les principaux résultats marquants des travaux de
recherche ne relevant pas de la réduction de la taille de grain lors de la
solidification.

Une première partie est dédiée aux études de la solidification des al-
liages TiAl, et résume les travaux réalisés pendant ma thèse et lors de mon
stage post-doctoral à Aix-la-Chapelle.

La seconde partie de ce chapitre présente les résultats obtenus sur le
thème de l’assemblage, qui est l’un des thèmes pour lequel j’ai été recruté
à mon poste actuel. Le point fort de ces études est d’avoir réussi à créer
des expériences modèles pour expliquer des phénomènes associés à des
procédés industriels complexes.

2 Equilibres entre phases et chemins de transformation com-
plexes

Les travaux présentés ici ont débuté avec les alliages intermétalliques
basés sur le composé γ-TiAl, déjà largement introduits dans les chapitres
précédents. Les alliages binaires présentent de nombreuses transformations
de phase au cours du refroidissement, dont seule la dernière est observée
dans la microstructure à température ambiante. Comme nous l’avons déjà
mentionné, la première phase à se solidifier est la phase β du titane, qui
se transforme en phase α lors d’une réaction / transformation péritectique
à haute température et suivant les relations d’orientation de Bürgers [57].
Cette phase α se décompose partiellement en phase γ-TiAl au cours du
refroidissement, sous forme de lamelles α/γ dans des conditions de refroi-
dissement habituelles. Cette transformation suit les relations d’orientation
de Blackburn [58]. Enfin, la phase α subit une mise en ordre et devient
le composé α2-Ti3Al. Bien que la microstructure finale soit composée de
lamelles α2/γ, le fait d’avoir des transformations avec relation d’orienta-
tion depuis les hautes températures fait qu’il est important de contrôler
la microstructure dès l’étape de solidification si l’on veut contrôler la mi-
crostructure finale et ses propriétés. Les alliages binaires étant assez peu
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intéressants, il est important de pouvoir quantifier les effets des éléments
d’addition sur le chemin de solidification et de transformation qui permet-
tront de conserver les propriétés recherchées.

Un premier point important est de connaître comment les éléments
d’addition vont stabiliser les différentes phases, essentiellement par la con-
naissance des diagrammes de phases au minimum ternaires. La plupart du
temps pour des alliages en développement, ces diagrammes n’existent pas.
Une partie du travail réalisé a été dédié à l’évaluation ou la ré-évaluation
de diagrammes dans les systèmes Ti-Al-X où X=Nb, Cr, B, Ta et qui sont
les éléments d’addition les plus couramment employés. Après avoir réalisé
une revue complète de la littérature, une vingtaine de compositions par
système a été élaborée et caractérisée à différentes températures afin de
déterminer les phases en présence et leurs compositions en plus des tempé-
ratures de transformation. Ces données sont alors utilisées pour modéliser
les diagrammes de phases dans l’approche CalPhaD. L’énergie de Gibbs de
chaque phase est modélisée par des fonctions polynomiales dont les para-
mètres sont optimisés sur la base des résultats expérimentaux. Lorsque les
résultats issus des calculs sont en accord avec les résultats expérimentaux,
ces données sont compilées dans une base de données qui servira à réaliser
des calculs thermodynamiques, par exemple avec le logiciel Thermocalc©.
Dans ce cadre, nous avons proposé des descriptions pour les systèmes Al-
Ta, Al-Cr-Ti et Al-B-Nb-Ti. Certaines ré-évaluations peuvent être impor-
tantes, même pour des diagramme binaires. A titre d’exemple, la Figure
IV.1 montre le diagramme Al-Ta tel qu’il était décrit précédemment, et
après nos ré-évaluations expérimentale et thermodynamique.

Certains éléments d’alliages sont subis du fait de la grande réactivité
de ces alliages à l’état liquide. En particulier, l’oxygène est très souvent
présent dans des quantités faibles (0,1 à 0,3 %) mais variables selon les
alliages et les procédés d’élaboration. Une partie de mes travaux a consisté

Figure IV.1 – Diagramme d’équilibre binaire Al-Ta (a) décrit par Du et Schmid-
Fetzer [13] et (b) après notre ré-évaluation.
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à quantifier l’influence de faibles quantités d’oxygène sur les équilibres de
phases à haute température et sur le chemin de solidification. Les challenges
expérimentaux étaient (i) d’introduire des teneurs faibles et contrôlées en
oxygène, et (ii) de pouvoir les mesurer a posteriori afin de déterminer le
comportement à la solidification de l’oxygène. Le premier défi a été relevé
en utilisant un four à induction en creuset froid permettant de léviter le
métal liquide et d’éviter tout contact avec un creuset, et en introduisant
l’oxygène sous forme de poudre d’oxyde à des teneurs comprises entre 0,1
et 1,5% atomiques. Une vingtaine d’alliages ont été élaborés à différentes
teneurs en aluminium et en oxygène, ce qui a permis de déterminer pré-
cisément l’influence de l’oxygène sur la phase de solidification. Le dosage
de l’oxygène a demandé un travail conséquent sur la microsonde de Cas-
taing (méthode de préparation des échantillons, choix des témoins, des
spectromètres et des cristaux sélecteurs de longueur d’onde) qui a per-
mis pour la première fois de quantifier la microségrégation de l’oxygène
dans ces alliages. Il a notamment été montré que quel que soit la phase de
solidification, l’oxygène enrichit préférentiellement la phase solide lors de
la solidification. La Figure IV.2 illustre ce comportement sur les courbes
d’évolution de la concentration en aluminium et en oxygène en fonction de
la fraction de solide cumulée.

Des essais de solidification dirigée dans des conditions de croissance
contrôlées ont ensuite été réalisés afin de mettre en évidence les effets ci-
nétiques sur la formation des microstructures. En particulier, l’influence
de la microségrégation sur la formation des phases lors de la solidification
a été étudiée. Une première étape a consisté à développer une méthodolo-
gie de caractérisation de ces microségrégations, afin d’optimiser les temps
d’acquisition souvent longs et de quantifier les incertitudes associées à ce
type de mesures. Le lien entre la formation des microstructures en fonction
du degré de ségrégation a pu être établi, ce qui a permis de proposer des
chemins de solidification pour un certain nombre d’alliages. Enfin, comme
cela a été précisé, ces alliages subissent de nombreuses transformations à
l’état solide qui découlent des phases de solidification. L’influence du che-
min de solidification sur les transformations ultérieures a également été
évaluée.

Figure IV.2 – Evolution de la teneur en aluminium et en oxygène en fonction
de la fraction de solide cumulée : (a) Ti-39,4Al-1,5O et (b) Ti-47,4Al-1,5O.
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Les connaissances et le savoir-faire acquis lors de ces études a per-
mis de démarrer d’autres études sur ces alliages et en lien avec l’affine-
ment des structures, et qui ont été présentées dans le chapitre précédent.
Les approches développées ici sont actuellement mise en œuvre dans la
thèse de Raphaël Marin (thèse CIFRE UL/Industeel) dans un acier super-
austénitique possédant également une complexité importante dans la sé-
quence de transformation et associée à l’« histoire » de l’acier lors de sa
solidification.

3 Formation des microstructures lors de l’assemblage de ma-
tériaux métalliques hétérogènes

Les résultats des deux principales études dédiées à l’assemblage de ma-
tériaux métalliques sont présentés ici. La première étude est issue d’une
collaboration avec ArcelorMittal et concerne l’assemblage d’aciers hétéro-
gènes en composition. La seconde concerne une collaboration avec AREVA
dans le cadre du FUI Musicas et dédiée au soudage multipasses où chaque
passe recouvre la précédente qui possède des hétérogénéités microstruc-
turales et chimiques et dont les problématiques se rapprochent de celles
rencontrées lors de la fabrication additive.

3.1 Simulation expérimentale des microstructures en soudage par point
d’aciers hétérogènes en composition

Pour améliorer à la fois la sécurité et l’impact environnemental, le
nombre d’aciers et de matériaux légers utilisés dans l’industrie automo-
bile a augmenté de manière continue au cours des dernières décennies.
Ces différents aciers et matériaux doivent être assemblés à un stade donné
de la fabrication selon un processus rentable et rapide. Le plus souvent,
ce sont les procédés de soudage par points par résistance (RSW) et de
soudage à l’arc (AW) impliquant des cycles thermiques rapides qui sont
choisis. Alors que l’assemblage d’aciers ou de matériaux similaires est un
sujet assez bien connu, l’assemblage de matériaux différents reste souvent
un problème lorsqu’un nouveau matériau prometteur doit être introduit
dans le processus d’industrialisation. Dans cette étude, nous nous sommes
intéressés à différents couples d’aciers hétérogènes en composition qui pré-
sentent des ruptures à des contraintes faibles lorsqu’ils sont assemblés par
RSW. L’analyse des faciès de rupture a montré qu’ils étaient situés de ma-
nière quasi-systématiques à l’interface entre l’acier le plus faiblement allié
et le noyau fondu.

Sur la base de ces observations, nous pouvons exprimer que ces inter-
faces fragiles ont : (i) une vitesse d’interface ≈ 0 et (ii) du fer (quasi) pur
solide en contact avec un liquide très concentré. Une expérience de labo-
ratoire a été mise en place afin de reproduire ces phénomènes dans des
conditions contrôlées. Nous avons placé dans un gradient thermique le fer
pur dans la partie « froide » afin qu’il reste solide et l’acier allié dans la
partie « chaude » pour qu’il soit liquide, en plaçant l’interface entre solide
et liquide à 1500◦C. Dans ces conditions, la seule variable étant le temps,
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Figure IV.3 – Comparaison des microstructures obtenues à partir de l’expérience
((a) et (c)) et en soudage par point ((b) et (d) ; HM : acier haut-manganèse, ULA :
acier faiblement allié).

nous avons réalisé différents maintiens s’étalant de 0 à 30 minutes avant
de tremper l’échantillon. De plus, un thermocouple placé au contact de
l’échantillon nous a permis de relier la position de l’interface après trempe
à sa température.

Nous avons réussi à reproduire à l’identique les différentes microstruc-
tures observées en soudage par point, malgré les temps d’interaction très
différents entre le RSW (≈ 0,1 s) et l’expérience (≈ 1000 s), comme le
montrent les microstructures présentées sur la Figure IV.3 : les deux mor-
phologies en front plan et cellulaires observée en RSW sont reproduites
dans l’expérience. Les analyses microstructurales et chimiques ont permis
de montrer que la microstructure interfaciale a pour origine la diffusion des
espèces chimiques, et que les phases se forment en fonction de la tempéra-
ture d’interface et de l’élément gouvernant la diffusion. En particulier, la
formation de martensite ε est due à la présence d’une interface austénite –
liquide dont la cinétique est gouvernée par la diffusion du manganèse. Nous
avons également pu expliquer la morphologie de ces interfaces en fonction
de la température et montrer que la morphologie cellulaire augmentait la
surface spécifique contenant les phases fragilisantes.

3.2 Formation des microstructures lors du soudage multi-passes

Les constructeurs d’ensembles mécano-soudés se tournent de plus en
plus vers les possibilités de fiabilisation des assemblages offertes par la si-
mulation numérique des procédés de soudage. Les industriels entendent
ainsi limiter le nombre d’essais nécessaires à la mise au point du procédé
de soudage. Le projet MUSICAS, supervisé par AREVA et le CEA, avait
pour but de chercher à remplacer progressivement les essais de soudage
par la simulation. L’objectif était de créer des outils numériques (acces-
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sibles aux non experts de la simulation du soudage) allant du procédé
jusqu’à ses conséquences sur les propriétés. En particulier, l’un des objec-
tifs était de simuler le procédé de solidification pour simuler la réponse
d’un contrôle ultrasonore de la soudure. Ces signaux ultrasonores sont
sensibles aux variations de modules d’Young et de masse volumique, res-
pectivement, qui dépendent de l’orientation (de la texture) des grains et
des micro-ségrégations. Il est donc primordial de réussir à prédire les états
structural et chimique des soudures qui sont hérités de la solidification.

Les fortes épaisseurs à assembler dans le domaine du nucléaire re-
quièrent la réalisation de plusieurs couches successives : le soudage multi-
passes. Pour s’affranchir d’une partie de la complexité des soudures réelles,
une maquette a été réalisée pour permettre de discriminer l’effet des passes
successives : dans une pièce en alliage de nickel A690 de 35 cm avec chan-
frein, les passes sont superposées sans décalage horizontal et ont le même
point de départ. Chaque passe est plus courte que la précédente de 65 mm.
Ce dispositif expérimental a permis d’étudier chaque passe de soudage, et
de visualiser son impact sur la passe précédente et également sur la sui-
vante.

Une première partie de l’étude a consisté à caractériser finement la so-
lidification du métal d’apport, en terme d’intervalle de solidification, de
validité des bases de données thermodynamiques et surtout de microségré-
gation. Un modèle de microségrégation applicable en solidification rapide
et prenant en compte la convection a été proposé et reproduit convenable-
ment les données expérimentales, aussi bien dans des conditions contrôlées
en laboratoire qu’en soudage. Dans un second temps, les microstructures
obtenues par soudage sur la maquette étagée ont été caractérisées par
EBSD afin de suivre l’évolution de croissance de grains entre passes. La
Figure IV.4 montre les cartographies EBSD obtenues pour les trois pre-
mières passes où la croissance des grains colonnaires continue entre chaque
passe est bien visible.

Une méthodologie permettant de s’affranchir du changement de direc-
tion du gradient thermique a été mis en place et a permis de montrer
que la sélection de grain s’effectue avec une tolérance de ± 25◦ entre l’axe
de croissance dendritique 〈100〉 et le gradient thermique. Lors du soudage
multipasses, nous avons montré que la taille de grain dans la soudure s’éta-
blit rapidement dès la première passe. Comme le montre la Figure IV.5,
qui superpose les résultats obtenus pour les 5 passes, la taille de grain est
stabilisée à la fin de la première passe et n’évolue plus ensuite. Par contre,
la texture évolue entre chaque passe ; dans le cas de la maquette étagée elle
se stabilise après la quatrième passe, et nous avons montré que la vitesse
de stabilisation dépend de la quantité de matière refondue à chaque passe.
La Figure IV.6 présente l’évolution du degré de texturation en fonction de
la distance qui illustre ce phénomène.
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Figure IV.4 – Cartographies EBSD obtenues à partir des coupes transverses
réalisées sur la maquette étagée.

Figure IV.5 – Evolution de la densité de grains dans la zone fondue et dans le
métal de base pour la maquette étagée dans le cas des coupes longitudinales pour
les cordons 1, 2, 3, 4 et 5 passes.

Figure IV.6 – Evolution du degré de texturation en fonction de la distance par
rapport à l’interface ZAT/ZF des cordons 1, 3 passes et 5 passes sur les coupes L.
Les pointillés représentent les positions moyennes des interfaces entre les passes
du cordon 5 passes.
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Enfin, nous avons utilisé un modèle d’automates cellulaires couplé au
logiciel Sysweld afin de modéliser la structure de grain obtenue expéri-
mentalement. Le modèle prédit bien la taille de grain finale mais pas la
texture. Cela s’explique, outre les limites du modèle, par la croissance épi-
taxiale anormale parfois observée à l’interface ZAT/bain fondu.

4 Conclusions

Les démarches et les outils utilisés pour l’étude de l’affinement des
microstructures sont également appliqués à ces sujets en lien avec la so-
lidification. Le développement d’expériences modèles et originales et les
caractérisations fines des microstructures et des ségrégations chimiques,
associées des outils thermodynamiques pertinents permettent de répondre
à des problématiques scientifiques malgré des procédés industriels d’élabo-
ration ou de solidification complexes.

Les résultats présentés couvrent également une large gamme de pro-
cédés de solidification, allant de la fonderie au soudage, pour lesquels les
conditions locales de solidification sont très différentes et qui nécessitent
une connaissance approfondie des phénomènes.
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CHAPITRE V

Projet de recherche

Ce projet constitue les perspectives des travaux amorcés depuis 2014.
Il s’organise autour des axes suivants :

• influence de l’ordre à l’état liquide sur la germination et croissance,

• inoculation pour l’affinement de la microstructure des intermétal-
liques TiAl et FeAl,

• étude des interfaces solide-liquide hétérogènes en composition.

1 Influence de l’ordre à l’état liquide sur la germination et la
croissance

Le mécanisme de germination assisté par cluster icosaédriques quasi-
cristallins (i-QC) découvert par Kurtuldu et coll. dans certains alliages
fcc a ouvert de nouvelles perspectives et posé de nouvelles questions, no-
tamment concernant la modification des propriétés de la phase liquide.
Notre contribution présentée dans le chapitre III a mis en évidence un ef-
fet d’ordre icosaédrique à courte distance à la fois sur la germination mais
également sur la croissance colonnaire et équiaxe, qui demande à être pré-
cisément quantifié et compris.

En ce qui concerne la germination, Nous avons mis en évidence qu’en
surfondant un alliage d’or (Au-20,5Cu-4,5Ag) contenant 100 ppm d’iri-
dium, l’ISRO conduisait à la germination d’une phase métastable consti-
tuée de cuivre quasiment pur. De plus cette phase métastable précipite sous
forme de dendrites équiaxes issues d’un centre commun de germination et
présente des relations d’orientation de maclage. Nous proposons d’étudier
l’évolution des propriétés du liquide, notamment la quantité d’ISRO par
des expériences de diffusion de neutrons, avec un montage similaire à celui
de Schenk et coll. [35]. Cela permettrait de voir, via le facteur de structure,
l’influence de la présence des éléments traces sur la température à laquelle
la signature de l’ISRO apparaît et/ou si un i-QC germe en amont de la
phase fcc dans une approche similaire à celle de Kelton [36].

En ce qui concerne la croissance, nous avons mis en évidence un rôle de
l’ISRO sur l’attachement cinétique. Des alliages d’or avec 100 ppm d’iri-
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dium ont été élaborés par solidification rapide, dans des conditions de gra-
dient thermique et de vitesse d’interface élevées de l’ordre de 10000 K/m et
du mm/s, respectivement. Nous avons montré qu’avec l’iridium, la direc-
tion de croissance des dendrites colonnaires n’était plus 〈100〉 comme dans
les métaux cubiques, mais 〈111〉. Dans la zone équiaxe, nous avons mon-
tré que les additions d’iridium conduisaient à une croissance « maclée »
avec une alternance de grains maclés de même orientation, de façon un
peu similaire aux structures en plumeau constituées de dendrites maclées
dans les alliages d’aluminium. Les changements de direction de croissance
à des vitesses de solidification modérées montrent une influence importante
d’une anisotropie d’attachement cinétique.

Autant l’anisotropie de tension interfaciale est relativement bien com-
prise et modélisée aujourd’hui, en particulier ses conséquences sur les mor-
phologies de croissance [94], autant l’anisotropie d’attachement cinétique
dans les alliages métalliques est peu étudiée et la littérature la concernant
est assez pauvre. Nous proposons d’étudier cet attachement cinétique et
l’influence des éléments d’additions par des expériences de trempe en cours
de solidification dirigée, où le thermocouple placé dans l’échantillon permet
de remonter à la température de l’interface solide – liquide et en particulier
à la température des pointes de dendrite lors d’une croissance colonnaire.
La variation des paramètres de croissance associée aux mesures de tempé-
rature d’interface et couplées aux analyses microstructurales post-mortem
permettront d’apporter des premiers éléments quantitatifs sur ces sujets.

Les travaux présentés précédemment et les perspectives données ci-
dessus s’inscrivent dans le cadre du LIA PACS2 (Laboratoire International
Associé entre l’IJL en France et le JSI en Slovénie). De plus, les perspec-
tives sont en partie déjà financées par des industries du secteur de l’alu-
minium et de l’or, avec le démarrage d’une thèse CIFRE et d’un contrat
de collaboration de recherche en Septembre 2019.

2 Nouvelles méthodes d’inoculation : application aux alliages
intermétalliques

Lors de la thèse de Jacob Kennedy qui a porté sur l’inoculation iso-
morphe, des essais d’inoculation "classique" ont été également réalisés en
introduisant des phases MAX dans les alliages TiAl avec le même prin-
cipe d’élaboration que pour l’inoculation isomorphe. 5 phases MAX ont
été introduites : Ti3AlC2, Ti2AlC, Cr2AlC, Ti2SiC et Ti2AlN. Parmi ces
candidats, 3 se sont montrés décevants ; des problèmes de mouillage des
poudres avec l’alliage liquide n’ayant pas permis un bon mélange et un
affinement de la microstructure. Les 2 autres poudres, Ti2SiC et Cr2AlC
ont donné de très bons résultats avec une taille de grain divisée par 6 par
rapport à un lingot de référence. Pour Ti2SiC, une légère dissolution a
été observée et confirmée par la présence de siliciures dans les espaces in-
terdendritiques. Les particules de Ti2SiC ont été retrouvées au centre des
grains équiaxes, et des relations d’orientation ont été déterminées entre
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la structure hexagonale et la phase cubique centrée de TiAl. L’inoculant
Cr2AlC a été complètement dissous, et un autre carbure multi-constitué
et non-identifié aujourd’hui serait responsable de l’affinement de la micro-
structure.

Il serait intéressant de poursuivre les investigations concernant l’ajout
de phases MAX aux alliages TiAl, qui seraient de bons candidats pour af-
finer la taille de grain mais également améliorer les propriétés mécaniques.
Le mécanisme de dissolution / re-précipitation des particules inoculantes
doit être élucidé et les phases qui se forment doivent être quantifiées. Il est
également important de déterminer les concentrations au-delà desquelles
ce mécanisme opère afin d’optimiser la quantité de particules présentes au
regard des propriétés recherchées.

Il serait également intéressant d’appliquer ces principes d’inoculation
isomorphe et par phases MAX à une autre famille d’intermétalliques qui
présentent les mêmes fragilités intrinsèques : les aluminures de fer, basés
sur les composés Fe3Al et FeAl. Aujourd’hui, seule une déformation plas-
tique permet d’obtenir une taille de grain fine, ce qui les rend inutilisable
pour une large gamme d’applications où leur faible coût serait un atout :
les pièces de fonderie. Il serait donc intéressant d’appliquer les deux mé-
thodes d’affinement décrites ci-dessus afin d’obtenir une taille de grain fine
dès l’étape de solidification.

Un financement possible pour la poursuite de l’étude sur les alliages
TiAl serait, comme pour Jacob Kennedy, une contribution du LabEx DA-
MAS. Concernant les alliages FeAl, une thèse CIFRE est en cours de dé-
marrage en collaboration avec le CTIF.

3 Equilibres et morphologie des microstructures aux inter-
faces solide-liquide hétérogènes en composition

Les études portant sur l’assemblage de matériaux métalliques hétéro-
gènes ont mis en évidence que même à des échelles de temps très court,
la diffusion des espèces chimiques avait un rôle prépondérant sur l’établis-
sement des microstructures. En particulier, une étape de dissolution ou
fusion solutale contrôle les phases et leur morphologie aux interfaces hété-
rogènes. De plus, le post-doctorat de Léa Deillon (2013-2014, financement
Région Lorraine) a permis de montrer sur des alliages modèles Cu-Ni et
à partir d’expériences in-situ en microscopie laser confocale à haute tem-
pérature, que les interfaces hétérogènes pouvaient ne pas être à l’équilibre
thermodynamique et qu’il n’existait pas, à ce jour, de modèle satisfaisant
permettant de décrire ces effets. Il a également été mis en évidence un
certain nombre de phénomènes sur d’autres systèmes :

• Déstabilisation de l’interface plane en microstructure cellulaire dans
le système Ag-Ti, ainsi que sur des couples industriels Fe/Fe-Mn-C.

• Fusion catastrophique (fusion complète de l’échantillon) dans le sys-
tème Ag-Cu.
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Ce projet de recherche vise à continuer ces travaux en progressant sur
plusieurs aspects. Le premier consiste à approfondir les résultats obtenus
sur les interfaces hors-équilibre. Nous proposons de réaliser de nouvelles
expériences in-situ, en tomographie X et avec des films minces, sur des
systèmes modèles. L’idée étant de pouvoir quantifier le mouvement de
l’interface sur un montage qui ne comporterait aucune convection, et de
quantifier les compositions à partir des niveaux de gris obtenus en tomo-
graphie. Le second, plus théorique, vise à déterminer les bases d’un modèle
thermodynamique permettant de décrire ces interfaces dans des gradients
de composition très importants. Les propriétés des interfaces (épaisseurs,
mobilités) étant difficilement accessibles, l’utilisation d’outils tels que la
dynamique moléculaire est envisagée.

La morphologie de certaines interfaces observées est également surpre-
nante. La fusion solutale conduisant à des vitesses d’interface de l’ordre
du micromètre par seconde, l’apparition de microstructures cellulaire est
surprenante. La plupart des observations de microstructure cellulaires, pé-
riodiques ont été réalisées sur des systèmes présentant une réaction de
type péritectique. Il serait intéressant de poursuivre les investigations de
façon plus systématiques et avec davantage de paramètres (notamment
la température de maintien lors des expériences de fusion solutale), afin
de comprendre comment se forment ces structures. Une modélisation par
champ de phase serait intéressante pour suivre cette déstabilisation de l’in-
terface et comprendre sa dynamique.

Enfin, il a été observé sur des couples hétérogène Fe/Fe-Mn-Al-C la
précipitation d’une phase métastable à l’interface et la déstabilisation de
l’interface solide /solide en arrière de cette interface. Cela montre la com-
plexité des phénomènes pouvant intervenir et des effets couplés entre flux
de diffusion et gradients thermiques qu’il reste encore à explorer.

Là encore, un certain nombre d’actions sont d’ores et déjà engagées,
avec la thèse de Nazim Abdedou qui porte sur l’établissement des compo-
sitions aux interfaces solide – liquide dans des conditions hors-équilibre.
Sur la base des travaux réalisés depuis 2014 et des questions qui ont été
soulevées, et en m’appuyant sur le réseau que j’ai construit au cours de
ma participation à différents projets européens, j’ai créé et mis en place
en Janvier 2019 une équipe thématique de l’Agence Spatiale Européenne,
appelée MELTING (Melting in Multi-phases and Multi-components Me-
tallic Alloys) qui regroupe 7 universités partenaires (RWTH Aachen, ETH
Zürich, DLR Köln, KU Louvain, INS Paris, Université de Birmingham et
Université de Lorraine) et dont je suis le coordinateur.
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Matériaux (48h CM + TD chacun), et je suis intervenu dans le cours de
thermodynamique des alliages et les travaux pratiques de Métallurgie, sous
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riaux, ce qui inclus les matériaux métalliques, céramiques et polymères.
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tallographie, cinétique) afin de proposer aux étudiants de 1ère année de
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principe de base restant d’aborder un panel de techniques de caracté-
risation, mais sous une approche projet avec des sujets plus proches
des sujets de recherche encadrés par des tuteurs spécialistes. Ce travail
pointu en petit groupe est très apprécié par nos étudiants. Il constitue
une première approche de la recherche (10 à 15% des étudiants font une
thèse après leur diplôme).

2016 – Auj. Cours de Métallurgie (Lic. Pro CND)

42h TD, ≈ 15 étudiants par an
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21h TD, chargé de TD

2011 – Auj. Transformations de phase (3A)

8h CM, 21h TD, chargé de TD, ≈ 80 ét. par an.
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