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Introduction

Employés dans plusieurs secteurs industriels, notamment en aéronautique, les alliages de
titane présentent de bonnes propriétés mécaniques spécifiques et une excellente résistance à
la corrosion sur des plages de température allant de la température ambiante jusqu’à 500°C
(Lütjering & Williams, 2013). Ils sont utilisés dans la production de différentes pièces massives
(aubes fan de turbines, bien que celles-ci soient à présent remplacées par des aubes en compo-
sites, disques de compresseurs ou trains d’atterrissage...).
Comme pour la plupart des alliages métalliques, les propriétés mécaniques sont liées à la micro-
structure finale du matériau qui dépend de différentes étapes allant de l’élaboration de l’alliage,
la fabrication du demi-produit puis du produit final. Divers traitements thermiques et thermo-
mécaniques sont ainsi réalisés, au cours desquels le matériau va être homogénéisé chimiquement,
va subir des changements de phases à l’état solide comme de la restauration/recristallisation
des grains, phénomènes qui vont largement influencer la microstructure du matériau.

Dans le cas des alliages de titane, cette microstructure est souvent biphasée : la proportion
des phases à température ambiante dépend de la composition de l’alliage. La microstructure
est constituée principalement de la phase parente β (phase cubique centrée, présente à haute
température) et de la phase fille α (phase hexagonale compacte, qui précipite dans la phase β).
Pour des alliages β-métastable forgés dans le domaine β, le dernier groupe de traitement ther-
momécanique qui conduit à la formation et à la répartition spatiale de la phase α est schématisé
figure 1, avec le forgeage dans le domaine β suivi d’un refroidissement, et de deux traitements
thermiques successifs dans le domaine α + β, avec une première mise en solution à plus haute
température, suivie d’un refroidissement puis d’un revenu à une température plus faible. Au
cours de ces traitements, des transformations de phases s’y produisent au refroidissement comme
au chauffage, notamment durant les étapes marquées par les plages grises de la figure 1, dont
les cinétiques dépendent de la composition chimique de l’alliage, mais aussi de la vitesse de
refroidissement, de la taille du grain parent, et de la déformation à chaud.

La massivité des pièces aéronautiques implique que les vitesses de refroidissement/chauffage
varient dans la pièce, entrainant des modifications de cinétiques de transformation et donc de
microstructures résultantes.
C’est dans ce but qu’ont été développés des modèles numériques pour prédire les cinétiques de
transformation se produisant aux différentes étapes de traitements (Laude et al., 1996; Leeuwen
et al., 1998b; Malinov et al., 2001; Héricher, 2004; Da Costa Teixeira, 2005; Fan et al., 2005;
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Sha & Malinov, 2009; Di Napoli, 2010; van der Zwaag, 2012; Settefrati, 2012; Naveen et al.,
2014; Cottura et al., 2014; Appolaire et al., 2016). Les particularités de chaque modèle seront
présentées dans la suite du document.

Dans ce travail de thèse, nous avons poursuivi l’effort de modélisation des cinétiques de
transformation en utilisant l’outil numérique "TITAN" développé par (Di Napoli, 2010). Ce
modèle est basé sur une description thermodynamique des phases à l’équilibre et des lois de
germination-croissance. Les objectifs de notre travail ont été de tester cet outil, de l’améliorer
et de l’utiliser pour :

— Calculer les cinétiques de transformations de phases de divers alliages de titane au cours
de divers maintiens isothermes.

— Prédire la microstructure des alliages de titane après ces traitements thermiques.

Nous avons donc appliqué le logiciel TITAN à différents alliages. Quatre alliages ont été
considérés : un alliage de titane β-métastable Ti17, un alliage quasi-α Ti6242, un alliage α+ β

Ti6246 et un alliage ternaire TiMoO. Nous avons analysé les résultats obtenus pour chaque
alliage, en identifiant et en résolvant les problèmes liés à la sensibilité du modèle à plusieurs
paramètres d’entrée, puis en calculant les cinétiques, les paramètres morphologiques et les com-
positions chimiques moyennes des phases.
Pour ces calculs, nous avons été amenés à rechercher d’une part des données d’entrée spécifiques
à chaque alliage et nécessaires à la réalisation des calculs, et d’autre part des données permettant
la validation des résultats. Celles-ci ont été obtenues en exploitant les données expérimentales
disponibles au laboratoire (cinétiques), en analysant plus avant des microstructures pour com-
pléter les données manquantes, et en s’appuyant sur le logiciel de calcul thermodynamique
ThermoCalc.

Dans la suite du document, nous introduisons dans un premier chapitre bibliographique
court, le titane et ses alliages, ainsi que la transformation de phase β → α en abordant les
aspects cinétiques et morphologiques de la phase α associés aux conditions de germination et

Fig. 1 – Exemple de séquences d’un traitement thermomécanique pour la fabrication de disques de
compresseurs corrélé au diagramme de pourcentage de phase α à l’équilibre en fonction de la

température



croissance des phases. Dans le second chapitre, nous présentons les différents modèles établis
dans la littérature pour modéliser la formation des microstructures des alliages de titane par-
tant de la loi globale établie par Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov ((Johnson & Mehl, 1939),
(Avrami, 1939) et (Kolmogorov & Piskunov, 1937)) (JMAK), en passant par les modèles de
réseaux de neurones artificiels, les modèles de germination et de croissance, parmi lesquels
s’inscrit le modèle "TITAN", et les modèles de suivi d’interface, pour finir avec les modèles de
champs de phase.

Le troisième chapitre décrit succinctement les différentes composantes du modèle "TITAN".
Tout d’abord, nous présentons l’approche CalPhaD utilisée pour la description thermodyna-
mique des alliages considérés. Nous enchainons avec la présentation des processus de trans-
formation considérés, les morphologies de phase α associées et leurs descriptions géométriques
simplifiées, ainsi que les régions de phase β qui en résultent. Par la suite, nous présentons les lois
de germination/apparition et de croissance des grains α pour chaque morphologie, ainsi que les
différents paramètres morphologiques qui en sont déduits, pour terminer par la formulation des
bilans de solutés qui permettent d’assurer la cohésion entre les différents éléments composant
le modèle.

Au quatrième et dernier chapitre, nous présentons les résultats des calculs effectués avec
cet outil sur différents alliages : trois alliages industriels (Ti17, Ti6242, Ti6246) et un alliage
ternaire TiMoO. Dans ce chapitre, nous étudions la sensibilité du modèle à plusieurs para-
mètres d’entrée, afin de les adapter en fonction de l’alliage étudié, et ce, en distinguant deux
domaines : le domaine des morphologies de phase α formée à partir des joints de grains (αgb qui
a germé aux joints de grains et couvre le joint β/β, et αwgb plaquettes de Widmanstätten qui se
forment à partir de αgb), et le domaine de la morphologie de phase α qui se forme dans le grain
(intragranulaire, αwi). Parmi ces paramètres, sont considérés certains paramètres géométriques,
les énergies de joints de grains, la diffusivité des éléments d’alliage qui par leur différence in-
fluencent fortement la recherche de l’équilibre thermodynamique en cours de calcul, ainsi que
la température de transformation et la composition des alliages. Des comparaisons aux don-
nées expérimentales disponibles (diagrammes Temps-Température-Transformation TTT, mi-
crostructures...) et au logiciel ThermoCalc (fractions et coupes isothermes de diagrammes de
phases, compositions des phases...) permettent de valider ces résultats.

Enfin, nous terminons par une conclusion et des perspectives par rapport aux axes d’amé-
lioration éventuels du modèle.



Chapitre 1

Généralités sur le titane et ses alliages

Dans ce chapitre, nous allons présenter des connaissances générales sur le titane pur et ses
alliages, sur lesquelles nous nous sommes appuyés au cours de nos travaux.

1.1 Le titane pur

Le titane est le 4me élément le plus abondant sur terre, après l’aluminium, le fer et le
magnésium ; il représente 0.6% de l’écorce terrestre. Il n’a jamais été trouvé dans la nature de
titane à l’état pur, ni de minerai à grande concentration, et sa production reste difficile (Leyens
& Peters, 2006). Le titane a été découvert en 1791, par le chimiste et minéralogiste britannique
William Gregor, dans la vallée de Menachan à Cornwall en Angleterre (Huot, 1841). Après avoir
isolé le “sable noir” appelé "Ilmenite” de nos jours, William Gregor sépara le fer et produisit
un oxyde impur d’un nouvel élément, qu’il a appelé “mechanite”. Quatre ans plus tard, Martin
Heinrich Klaproth, chimiste allemand, identifia cet élément dans le rutile, forme naturelle du
dioxyde de titane, et l’appela “titane” en raison de la difficulté à l’extraire du minerai. En
1910, Hunter isola l’élément pur et, en 1932, le chimiste luxembourgeois Milhelm Justin Kroll,
“le père de l’industrie du titane”, produisit une importante quantité de titane. Dans les deux
cas, le minerai est tout d’abord transformé en tétrachlorure de titane (gazeux) (1.1), puis le
tétrachlorure est réduit pour obtenir de l’éponge de titane solide (1.2). Dans le cas du procédé
Hunter, TiCl4 est réduit par le sodium (Philibert et al., 2013). Pour le procédé Kroll, TiCl4
est réduit par le magnésium. Une réduction par le calcium avait été réalisée auparavant.

Le “procédé Kroll”, est la méthode la plus utilisée mondialement de nos jours (Leyens &
Peters (2006), J. Gerdemann (2001)). Cette difficile et couteuse métallurgie extractive a conduit
à un développement tardif du marché du titane et de ses alliages, à partir de 1950.

2FeT iO3 + 7Cl2 + 6C → 2TiCl4 + 2FeCl3 + 6CO (1.1)

4TiCl4(gaz) + 2Mg(liquide) → 4Ti(solide) + 2MgCl2(liquide) (1.2)
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Fig. 1.1 – Représentation schématique des mailles élémentaires des deux phases du titane pur
(Lütjering & Williams, 2013) ainsi que les relations d’orientation entre ces phases.

Le titane occupe la 22me position dans le tableau périodique des éléments. Cet élément est
un métal de transition dont la masse atomique est de 47, 867g/mol et sa densité de 4, 5g/cm3. Sa
configuration électronique est la suivante : 1s22s22p63s23p63d24s2 (Banerjee & Mukhopadhyay,
2010).
Le titane pur présente une température de fusion élevée (1668°C) et existe, à l’état solide, sous
deux formes allotropiques :

— Une structure cristalline hexagonale compacte appelée phase α (HCP), existante jusqu’à
la température de 882°C. A température ambiante, les paramètres de maille a et c valent
respectivement 0, 295nm et 0, 4682nm, et le rapport c/a = 1, 587, est inférieur au rapport
théorique 1, 633 pour un empilement compact HCP.

— Au delà de 882°C et jusqu’à la température de fusion qui est de 1668°C, le titane pur
présente une structure cristalline cubique centrée appelée phase β (BCC).

Les mailles élémentaires des deux structures cristallines sont présentées sur la figure 1.1.
Au cours de la transformation de phases β → α, les précipités de phase α apparaissent

en gardant des relations d’orientation avec leur phase mère β, ce qui permet une réduction
de l’énergie d’activation nécessaire à la germination (Dahmen, 1982). La représentation des
deux structures cristallographiques figure 1.1 met en exergue les relations d’orientation entre
les phases α et β qui ont été proposées par Burgers (Burgers, 1934) : le plan dense de la phase α
est parallèle à un plan dense de la phase β ; la direction dense 〈111〉 de la phase β est parallèle
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à la direction 〈112̄0〉 de la phase α.
L’existence de ces relations d’orientation conduit à un nombre limité d’orientations cristal-

lographiques de la phase α par rapport à son grain parent β. En effet, un grain β possède six
plans denses {110} ; chacun de ces plans contient deux directions denses 〈111〉. Dans ce grain
β le précipité α de structure HCP ne pourra qu’adopter douze orientations possibles (douze
variants). Suivant les conditions de germination de la phase α, il peut exister une microtex-
ture de cette phase α dans un grain parent β et en conséquence à une possible anisotropie des
propriétés (Salib, 2015).

Le titane pur (ou commercialement pur) dispose de bonnes propriétés mécaniques et d’une
excellente résistance à la corrosion. A température ambiante, le module de Young du titane est
voisin de 110 GPa. Ces propriétés élastiques sont cependant anisotropes (Lütjering & Williams,
2013) et donc très dépendantes de la texture du polycristal. Le module peut ainsi varier de 100

GPa à 150 GPa suivant la texture du matériau (Lütjering & Williams, 2013) (figure 1.2). Pour
un titane commercialement pur, la limite d’élasticité est sensible à la composition chimique.
Elle est ainsi voisine de 350 MPa pour un alliage Ti40 avec un allongement à rupture de 20%

(Aubert & Duval, 2018). La valeur conséquente pour l’allongement à rupture est associée à
la faible valeur du rapport c/a qui permet un glissement possible sur d’autres plans (plans
prismatiques et plans pyramidaux) que le plan basal (0001) (figure 1.3) (Lütjering & Williams,
2013).

L’addition d’éléments d’alliage va conduire à augmenter significativement les propriétés
mécaniques par durcissement par solution solide et surtout par l’obtention d’une microstructure
multiphasée.

1.2 Éléments d’addition et types d’alliage

Les éléments chimiques dans les alliages de titane jouent un rôle important, notamment sur
les diagrammes de phases. Ils conduisent à la création de domaines biphasés, voire multiphasés
pour lesquels les compositions des phases à l’équilibre et leurs fractions varient avec la tempé-
rature comme le montre schématiquement la figure 1.4. Les diagrammes binaires métastables
(ne considérant que la phase α et β) calculés par ThermoCalc pour les éléments d’addition Al,
O, N, C, B, Mo, V, Nb, Ta, Mn, Fe, Cr, Si, Ni et Cu sont portés en annexe A.

Ces éléments d’alliage se répartissent en trois catégories :

— Les éléments α-gènes dont la concentration est plus élevée dans la phase α ; ils la stabilisent
et augmentent la température de transus 1 (exemple : Al, C, N, O ...)(voir figure 1.4).

— Les éléments β-gènes isomorphes ou eutectoïdes dont la concentration est plus élevée dans

1. La température de transus β, est la température à partir de laquelle l’alliage, à l’équilibre thermodyna-
mique, est dans le domaine monophasé β, et la température de transus α, est la température en dessous de
laquelle l’alliage est totalement en phase α (à l’équilibre) (Héricher, 2004).



Fig. 1.2 – Module d’Young E du titane en fonction de l’angle d’inclinaison du monocristal
(Lütjering & Williams, 2013).

Fig. 1.3 – Plans et directions de glissement dans la phase α HCP (Lütjering & Williams, 2013).
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Fig. 1.4 – Représentation schématique de l’influence de l’élément d’alliage X sur les diagrammes
binaires d’équilibre thermodynamique Ti-X (Héricher, 2004).

la phase β ; ils stabilisent la phase β et diminuent la température de transus (exemple :
Mo, V, Nb, Ta ...)(voir figure 1.4).

— Les éléments neutres qui partitionnent peu entre les phases (exemple : Zr, Sn).

Pour de nombreux alliages, l’addition d’éléments conduit principalement à l’existence d’un
domaine biphasé α + β jusqu’à température ambiante. Un diagramme schématique binaire de
type β-isomorphe est souvent considéré pour décrire l’évolution des phases. Ce schéma, porté
figure 1.5 montre que pour une composition donnée de l’alliage, la composition chimique des
phases à l’équilibre varie lorsque la température varie. De même, dans le domaine biphasé, la
fraction de phase α à l’équilibre varie lorsque la température varie ; elle augmente lorsque la
température décroit.

En fonction de la fraction de phase α à température ambiante, comme du comportement de
l’alliage au cours d’une trempe, on différencie trois types d’alliages de titane, représentés sur le
diagramme schématique figure 1.5.

1.2.0.1 Alliages α et pseudo-α ou quasi-α

À température ambiante, ces alliages, riches en éléments α-gènes, sont composés de 100%
de phase α. Les alliages pseudo-α peuvent retenir une faible quantité de phase β à température
ambiante. Les alliages α présentent une bonne soudabilité et une bonne résistance à la corrosion,
mais disposent par contre de faibles propriétés mécaniques par rapport aux alliages des autres
types. Dans le cas d’une trempe, ces alliages présentent une transformation martensitique.



T 

Fig. 1.5 – Influence de la nature α-gène ou β-gène des éléments d’alliage représentée sur un
diagramme binaire schématique (Combres, 2013).
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1.2.0.2 Alliages α + β

À température ambiante, ces alliages sont biphasés, voire triphasés. Dans cette famille, on
identifie l’alliage TA6V, largement utilisé dans le domaine de l’aéronautique, et qui présente
un bon compris de propriétés entre résistance et ductilité. Pour cet alliage, un refroidissement
rapide conduit à la formation d’une phase martensitique (HCP) à partir de la température Ms
qui est voisine de 800°C (Le Maitre, 1970). Des études menées par microscopie électronique en
transmission (MET) ont également montré la présence de phase Ti3Al dans cet alliage ainsi
que le prévoit le diagramme d’équilibre. Les alliages plus riches en éléments β-gènes ont une
température de transus plus faible qui facilite la mise en forme de ces alliages à chaud et
conduit à des températures de formation de la phase α plus basses. Ceci conduit à la formation
de précipités plus fins, ce qui leur attribue des propriétés mécaniques élevées (Lütjering &
Williams, 2013). La température Ms diminue avec la teneur en éléments β-gènes. Lorsque la
température Ms est inférieure à la température ambiante, les alliages appartiennent à la famille
des alliages quasi-β ou β-métastables (voir tableau 1.1).

1.2.0.3 Alliages β et pseudo-β ou quasi-β

Les alliages β sont composés uniquement de phase β à température ambiante, contrairement
aux quasi-β ou β-métastable qui, quant à eux, contiennent les deux phases α et β à l’équilibre
thermodynamique. Ils sont dits β–métastable car ils ne forment pas de martensite en cours de
trempe, en raison de la températureMs qui se situe en dessous de la température ambiante. On
peut donc obtenir une phase 100% β–métastable en effectuant une trempe rapide du domaine β
vers la température ambiante. Pour de nombreux alliages de cette famille, des études en MET
montrent cependant la présence de nanoprécipités de phase ω (structure hexagonale simple)
appelés ωanis, formés par transformation martensitique ((Prima et al., 2000), (Nag et al., 2009),
(Sun et al., 2010), (Ng et al., 2011), (Zheng et al., 2016), (Maury et al., 2018) suite à une trempe
à partir du domaine biphasé).
Ces alliages sont plus faciles à mettre en forme à chaud en raison de leur faible température de
transus par rapport aux alliages α + β ou α. Ils sont même faciles à mettre en forme à froid à
l’état métastable.
Les traitements thermiques sont également faciles à mettre en œuvre, mais nécessitent un bon
contrôle des cinétiques de formation de la phase α au cours des traitements thermiques, ce
qui donne lieu a de très bonnes propriétés mécaniques (Aeby-Gautier et al. (2011), Settefrati
(2012)).
Parmi ces alliages, on cite l’alliage Ti17, qui est composé - comme son nom l’indique - de
17%mass. d’éléments d’alliage (5% Al, 4%Cr, 4% Mo, 2% Sn, 2% Zr, 0,1-0,2% O) et est utilisé
en aéronautique pour les disques de compresseurs, ou encore l’alliage Ti555-3 (5% Al, 5% V,
5% Mo, 3%Cr) prévu pour les trains d’atterrissage (voir tableau 1.1).

Les alliages de titane peuvent être classés non pas par leurs compositions nominales, mais



par leur caractère β-gène ou α-gène, calculé à partir de concentrations équivalentes qui sont
celles de Moeq. et Aleq. respectivement, données par les équations suivantes :

Moeq.(%mass.) = Mo+
1

1, 5
V +

1

0, 6
Cr +

1

0, 35
Fe (1.3)

Aleq.(%mass.) = Al +
1

3
Sn+

1

6
Zr + 10O (1.4)

Le tableau 1.1 présente les valeurs en Moeq. et Aleq. calculées pour quelques alliages de
titane.
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1.3 Cinétiques de transformation et morphologie des phases

Les alliages de titane présentent une diversité de microstructures en fonction de leur com-
position et des traitements thermomécaniques qu’ils ont subis. Pour les alliages α+ β, les plus
utilisés, on distingue deux familles de morphologies de la phase α :

— La morphologie lamellaire ou aciculaire, issue des transformations de phase qui se pro-
duisent au cours du refroidissement après une mise en solution dans le domaine monophasé
β.

— La morphologie globulaire ou équiaxe (sous forme de nodules), obtenue après une défor-
mation plastique sévère d’une structure lamellaire ou aciculaire, suivie d’un recuit dans
le domaine α + β.

La formation de ces morphologies est régie par différents mécanismes de transformations
de phases au refroidissement d’une part puis de restauration/recristallisation, dissolution de la
phase α au cours de chauffage dans le domaine bi-phasé puis croissance ou germination/croissance
de nouveaux "grains" α au refroidissement (Lütjering & Williams, 2013).
Pour la suite, c’est au premier cas de formation des microstructures auquel nous nous intéres-
sons.

Plusieurs travaux ont été menés pour caractériser les cinétiques et mécanismes de transfor-
mations de phases à partir de l’état monophasé β. Des diagrammes TTT (Temps-Température-
Transformation) ou TRC (Transformation en Refroidissement Continu) ont été déterminés tout
d’abord par dilatométrie pour l’alliage TA6V ((Debuigne, 1988), (Le Maitre, 1970) (figure 1.6))
ou pour l’alliage Ti17 ((Bechet, 1985)). Ces travaux ont conduit à identifier les domaines de
formation de la phase α, puis celle de la martensite α′ (alliage TA6V).
À partir des années 90, plusieurs études ont permis, à partir du suivi in situ de résistivité
électrique, d’établir des diagrammes TTT et TRC identifiant les évolutions de cinétiques de

Fig. 1.6 – Diagramme TRC déterminé par dilatométrie pour l’alliage TA6V (Le Maitre, 1970).
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(a) (b)

(c) (d)

Fig. 1.7 – Diagrammes TTT du Ti17 (a, (Da Costa Teixeira, 2005)), du Ti5553 (b, (Settefrati,
2012)), du β-cez (c, (Bein & Bechet, 1996)) et du Ti6246 (d, (Bein & Bechet, 1996)), déterminés par

résistivité électrique.

transformation et mettant en exergue différents domaines où les mécanismes de transforma-
tion diffèrent ((Bein, 1996),(Laude, 1997),(Angelier et al., 1997), (Da Costa Teixeira, 2005),
(Bruneseaux et al., 2008) (Settefrati, 2012)).

Les diagrammes TTT ainsi obtenus sont illustrés figure 1.7 pour trois alliages β- métastable
(β-cez, Ti17 et Ti5553) et l’alliage α + β Ti6246.

Si ces données précisent les domaines de température de transformation de phases en fonc-
tion de la vitesse de refroidissement, elles ne conduisent pas à la nature des phases formées, ni
à leur quantité (à l’équilibre ou en cours de transformation) et sont donc complétées par des
études ex-situ pour caractériser la nature et la fraction de phases en présence (diffraction des



Fig. 1.8 – Comparaison des évolutions du taux de phase α en fonction de la température obtenues
par DRX et calculées avec ThermoCalc (base de données de Saunders (1998)) (Bruneseaux et al.,

2008).

rayons X (DRX), analyse quantitative des microstructures) et des observations microstructu-
rales pour étudier la morphologie des phases.

1.3.1 Evolution des fractions de phases en fonction de la température
pour des conditions proches de l’équilibre thermodynamique

Les fractions de phases obtenues en fin de maintien isotherme ont été le plus souvent ca-
ractérisées par DRX et/ou par analyse quantitative des microstructures. Ainsi, des premières
mesures de taux de phases ont été réalisées par (Castro & Seraphin, 1966) et (Seraphin, 1965)
pour l’alliage TA6V. Des mesures pour l’alliage β-cez ont également été obtenues par (Angelier
et al., 1997), (Bein, 1996),(Laude, 1997), et pour l’alliage Ti17 par (Da Costa Teixeira, 2005).

Plus récemment, des études in-situ de suivi des cinétiques de transformations de phases par
diffraction des rayons X à haute énergie ont conduit à préciser la nature des phases et leurs
évolutions quantitatives en présence en fonction de la température et du temps.
Pour des conditions de chauffage très lentes, l’évolution du taux de phase α en fonction de la
température a ainsi été obtenue.

Nous montrons, sur la figure 1.8, les évolutions des fractions massiques de la phase α en
fonction de la température pour trois alliages : Ti17, Ti6242 et TA6V, obtenues par (Bruneseaux
et al., 2008) par DRX au cours d’un chauffage lent. Ces évolutions sont comparées aux variations
du taux de phase α calculées par ThermoCalc. La comparaison entre les évolutions mesurées et
calculées montre, malgré certains écarts, notamment aux basses températures, un bon accord
pour ces différents alliages. Aussi, l’approche CalPhaD utilisée dans ThermoCalc, et permettant
de calculer ces taux de phase à l’équilibre, constitue un outil thermodynamique efficace dans le
cadre de la modélisation.
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Fig. 1.9 – Aspect et répartition des différentes morphologies de phase α.

1.3.2 Formation des microstructures en fonction du domaine de trans-
formation

Les diagrammes TTT des alliages α+ β et β-métastables présentent différents domaines de
transformation : trois pour l’alliage Ti6246 avec deux domaines présentant des courbes en "C"
et le domaine de transformation martensitique, trois domaines présentant des courbes en "C"
pour l’alliage Ti17 dans le domaine de température étudié, et quatre domaines présentant des
courbes en "C" pour les alliages β-cez et Ti555-3.
Chaque courbe en "C" est caractéristique d’un même mécanisme de transformation. La forme
en "C" résulte des évolutions des vitesses de germination et de croissance avec la température
(Porter et al., 2009) qui sont dépendantes, chacune, de la force motrice de transformation qui
augmente lorsque la température de transformation décroit, et de la vitesse de diffusion des
solutés qui décroit lorsque la température décroit.
Chaque courbe en C représente un mécanisme principal de transformation de la phase β donnant
lieu à une morphologie/distribution spatiale de phase α (figure 1.9), ou à des phases métastables
((Da Costa Teixeira et al., 2007),(Aeby-Gautier et al., 2007),(Bruneseaux et al., 2008),(Menon
& Aaronson, 1986),(Angelier et al., 1997)).

Les études ex-situ réalisées par DRX ou in-situ réalisées par DRX-HE (Diffraction des
Rayons X - Haute Energie) ont permis de montrer que les domaines 1 et 2 des diagrammes
TTT (figure 1.7) correspondent à la formation de phase α (HCP). Les études in-situ ont permis
de montrer que les évolutions de résistivité électrique étaient bien corrélées à l’avancement de
la transformation ((Bruneseaux et al., 2008), (Settefrati, 2012)).
Les domaines 3 et 4 (figure 1.7)correspondent à la formation de phases métastables, avec dans le



domaine 3, la formation d’une structure orthorhombique à base centrée appelée α”iso qui évolue
vers la structure HCP au cours de long maintien en température, notamment aux températures
plus élevées (450°C-500°C par exemple). Pour le domaine 4, il y formation de phase ωisot de
structure hexagonale simple qui précède la formation de phase α”iso.

L’étude des microstructures d’échantillons dont la transformation a été stoppée par une
trempe rapide a permis de préciser les mécanismes de transformation.

— Le premier domaine de transformation se caractérise par une germination/croissance de
la phase α aux joints β/β. La force motrice de transformation, fonction de l’écart T -Tβ
(Tβ étant la température de transus et T la température de transformation), étant faible,
les précipités germent et croissent préférentiellement aux joints de grains β/β, sites de
germination moins coûteux d’un point de vue énergétique. Ainsi, (Van Bohemen et al.,
2008), comme (Salib, 2015) ont montré que la germination de la phase α se produit aux
joints triples des grains β/β, puis la phase α croit par mouillage le long du joint de
grain jusqu’à le recouvrir totalement (Salib, 2015). Cette morphologie de phase α est
notée αgb (Grain Boundary). Dans tous les cas, la phase α est en relation d’orientation
avec l’un des deux grains au moins. La cinétique de germination et de mouillage de la
phase α aux joints de grains est très liée à leur nature (joints spéciaux par exemple)
et à la désorientation entre les grains adjacents (Salib, 2015). La formation de phase α
est principalement observée sur des joints de forte désorientation. La germination aux
joints de faible désorientation (sous-joints de grains) est peu observée. De plus, certains
joints spéciaux (ceux de forte désorientation pour lesquelles la phase α est en relation
d’orientation de Burgers avec les deux grains voisins) sont plus favorables et la cinétique
de germination de la phase α y est plus rapide (Salib (2015), Tao et al. (2017)). Enfin,
ces joints spéciaux sélectionnent de forts variants (Salib (2015), Tao et al. (2017)).
Lorsque la température de transformation décroit, la force motrice de transformation
augmente et la germination/croissance de αgb est plus rapide (figure 1.10) (Salib, 2015).
Les joints de grains sont plus rapidement mouillés. La croissance de la phase α implique la
diffusion des solutés qui partitionnent suivant les conditions d’équilibre local à l’interface
(voir figure 1.11). L’épaississement de αgb se produit sensiblement en front plan. L’interface
mobile est celle commune entre le grain αgb et le grain β en relation d’orientation de
Burgers.

Dans un second temps, les modes de croissance de la phase α sont modifiés ; celle-ci passe
d’un mode de croissance "en front plan" à une croissance sous forme de lamelle présentant
un plan d’habitat qui minimise l’énergie élastique associée à sa formation (Salib, 2015).
Cette lamelle, qui se forme dans le grain β, est en parfaite Relation d’Orientation de Bur-
gers (ROB) avec le grain β, et conserve quasiment la même orientation cristallographique
que le grain αgb dont elle est issue. En effet, si le grain αgb présente un faible écart à la
ROB, l’orientation cristallographique de la lamelle évolue pour tendre vers un écart quasi
nul (figure 1.12).
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Fig. 1.10 – Cartographies EBSD (Diffraction des électrons rétrodiffusés ou Electron Back
Scattered Diffraction) effectuées sur l’alliage Ti17, montrant la germination à un joint triple, ainsi
que le mouillage de la phase α pour deux températures de maintien isotherme : 750°C et 800°C

(Salib, 2015).



Plusieurs lamelles croissent ainsi à partir d’un même grain αgb formant une colonie de
lamelles appelées αwgb (Widmanstätten Grain Boundary). Ces lamelles issues du même
grain αgb sont sensiblement parallèles entre elles et possèdent la même orientation cris-
tallographique (Bhattacharyya et al. (2003), Stanford & Bate (2004)).
La croissance des lamelles impliquant la diffusion, elle conduit à une modification de la
composition chimique de la phase β au voisinage des lamelles (figure 1.11). Elles sont donc
entourées de phase β enrichie en éléments β-gènes (Dehmas et al., 2011). Il est intéressant
de signaler que les compositions chimiques de la phase α et celle de la phase β à l’interface
sont proches des compositions des phases α et β à l’équilibre thermodynamique (Dehmas
et al. (2011), Charrier et al. (2015)).
Enfin, les épaisseurs de ces lamelles sont fonction de la température de transformation :
plus la température de transformation est faible, plus leur épaisseur est faible (Salib, 2015)
(figure 1.13).

— Le second domaine de transformation correspond également à la formation de phase α
HCP. Les observations microstructurales ont montré la présence de phase α dans les grains
parents β, signe d’une germination intragranulaire. En effet, dans ce domaine de tempé-
ratures, la force motrice devient suffisamment importante pour activer d’autres sites de
germination, comme des défauts, dislocations au sein du grain β. Pour minimiser l’éner-
gie élastique associée à sa formation, cette morphologie croît sous forme de plaquettes de
forme ellipsoïdale indépendantes et enchevêtrées (Settefrati (2012), Wang et al. (2006)).
Pour ces conditions de transformation, les douze variants de phase α sont observés (ca-
ractérisation en 2D), contrairement à la formation de morphologie αwgb aux températures
de transformation proches de la température de transus β (Salib, 2015). La croissance
de la phase α, dont la composition est sensiblement constante, se produit encore avec
diffusion des solutés (Dehmas et al. (2011), Charrier et al. (2015)). On note ces précipités
αwi (Widmanstätten Intragranular) (figure 1.14).

— Le troisième domaine de transformation correspond à une séquence plus complexe. Les
essais in-situ par DRX-HR (Diffraction des Rayons X - Haute Résolution) réalisés par
(Bruneseaux et al., 2008) (Ti17) ont montré qu’à la température de 420°C, il y avait tout
d’abord formation d’une phase métastable orthorhombique notée α”

iso dont la structure
cristallographique évolue au cours du temps vers une structure HCP. Cette séquence a
été confirmée par (Settefrati, 2012) pour l’alliage Ti5553.
La morphologie de la phase formée est encore aciculaire. De très fines lamelles/aiguilles
sont formées comme le montre la figure 1.15.
La caractérisation de la composition chimique des phases réalisée par sonde atomique
tomographique (Charrier et al., 2015) a montré que la phase α”

iso se forme avec une faible
partition des solutés en début de transformation. Au cours du maintien en température,
la composition chimique de la phase α évolue avec une diminution des éléments β-gènes
(figure 1.16).
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(a)

(b)

Fig. 1.11 – Observations au MET (Microscope Électronique à Transmission) et distribution des
solutés dans les phases α et β après un maintien isotherme à 700°C pendant 48h sur l’alliage Ti5553

(Charrier et al., 2015).



Fig. 1.12 – Profil de désorientation depuis un grain αgb précurseur vers une plaquette αwgb ayant
été émise depuis une interface β/α présentant localement un écart d’environ 5° à la relation de

Burgers (Transformation à 830°C, maintien de 16h). Les interfaces soulignées en blanc présentent un
écart à la ROB inférieur à 2° (Salib, 2015).

Fig. 1.13 – Cartographies EBSD effectuées sur l’alliage Ti17, montrant la formation de colonies de
lamelles de morphologie αwgb de même orientation cristallographique que les grains αgb dont elles

sont issues (Salib, 2015).

— La complexité croit dans le quatrième domaine de transformation. Les études par DRX-
HE et par MET montrent que pour l’alliage Ti555-3, à 350°C, il y a tout d’abord formation
de la phase ωiso, de structure hexagonale simple, puis formation de la phase α”

iso. L’étude
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(a) (b)

Fig. 1.14 – Cartographie EBSD de l’alliage Ti17 (a, (Salib, 2015)) et cliché MEB (Microscopie
Électronique à Balayage) de l’alliage Ti5553 (b, (Settefrati, 2012)) présentant des précipités de αwi.

(a) (b)

Fig. 1.15 – Microstructures l’alliage Ti5553 obtenues après des maintiens isothermes à 410°C (a)
et 400°C (b), suivis de trempes, présentant la morphologie α”

iso (Charrier et al., 2015).



Fig. 1.16 – Evolution de la composition chimique dans la phase α”
iso et dans la phase β en fonction

du temps à 410°C mesurée par sonde atomique tomographique sur l’alliage Ti5553 (Charrier et al.,
2015) - comparaison avec l’équilibre thermodynamique calculé par ThermoCalc.

Fig. 1.17 – Micrographie MEB (après attaque au réactif de Kroll) d’un échantillon transformé à
350°C (Settefrati, 2012).

des cinétiques de transformation de la phase β-métastable au cours d’un revenu à ces
mêmes températures a montré que les précipités ω sont de taille nanométrique. Leur
présence favorise la germination de la phase α”, qui apparaît pour des temps de maintien
plus longs et est également de faible taille. Elle est difficilement observable en MEB
(figure 1.17). Les analyses des évolutions des paramètres de maille des phases appuient
encore pour la formation d’une structure (α) dont la composition chimique est loin de
celle d’équilibre.

Les mécanismes de formation des différentes morphologies de phase α présentés ci-dessus
pour les alliages β-métastables dans le premier et le second domaine sont également valables
pour les alliages α + β, comme le montrent les micrographies obtenues pour l’alliage Ti6242
transformé à 880°C (figure 1.18) ou les résultats de (Bein, 1996) pour l’alliage Ti6246 (fi-
gure 1.19). Pour ces alliages, la transformation martensitique se produit au refroidissement
aux températures inférieures à la température Ms avec formation d’une phase α′ (HCP) ou α”

(orthorhombique) qui a la même composition que la phase parente.
Ces différents travaux ont permis de préciser les cinétiques et mécanismes de transforma-
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Fig. 1.18 – Micrographie optique de l’alliage Ti6242 transformé à 880°C (Le Berre &
Aeby-Gautier, 2010).

Fig. 1.19 – Micrographie optique de l’alliage Ti6246 transformé à 970°C (Bein, 1996).

tions de phases (sites de germination, mode de croissance). C’est à partir de ces connaissances
que l’outil numérique TITAN a été construit. De plus, les différentes cinétiques qui ont été ca-
ractérisées, les différents résultats expérimentaux obtenus serviront d’une part pour établir des
données d’entrée nécessaires pour le modèle et d’autre part pour valider les résultats calculés
en appliquant le modèle à des alliages de différentes compositions chimiques.



Chapitre 2

Modélisation de la formation des
microstructures : Etat de l’art

Les travaux portant sur la modélisation de la formation des microstructures associées à
des transformations de phases, sont menés à différentes échelles, allant de l’échelle atomique,
à l’échelle microscopique ou encore à une échelle plus macroscopique, pour laquelle ce sont les
fractions volumiques des phases, voire la fraction volumique d’une phase mais présentant di-
verses morphologies, qui sont étudiées/calculées. Pour une transformation de phases du premier
ordre, qui se produit par germination et croissance, les modèles développés prennent plus ou
moins en compte ces deux mécanismes et la complexité physique des phénomènes mis en jeu.
Par ailleurs, des simplifications et hypothèses sont considérées pour décrire les processus mis en
jeu et mener à bien la résolution des équations. Dans le cas des alliages de titane, nous avons
considéré la modélisation des cinétiques pour les approches suivantes :

i) De nombreuses études décrivent la cinétique de transformation isotherme par une loi
globale appelée JMAK (initiales des auteurs Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov) qui l’ont in-
dépendamment développée. Cette approche a été largement développée dans le cas des aciers.
L’obtention des lois pour l’ensemble du domaine de température de transformation conduit à
un jeu de paramètres qui permet de décrire le diagramme TTT de l’alliage. Des modèles nu-
mériques ont été développés pour calculer les cinétiques de transformation en refroidissement
continu. Lorsque la composition chimique diffère, lorsque la taille du grain parent diffère, il
est nécessaire de vérifier que les mécanismes de transformation sont les mêmes, et d’établir un
nouveau jeu de données. Pour prendre en compte des variations de composition chimique de
l’alliage, des modèles de neurones ont été développés. Ces modèles s’appuient sur la connais-
sance de diagrammes TTT de diverses compositions chimiques pour calculer un diagramme
TTT pour une composition recherchée. ii) Pour atteindre des paramètres caractéristiques de
la morphologie des phases, des modèles à champ moyen ont été développés pour lesquels la
cinétique de transformation est calculée en s’appuyant d’une part, sur une description des équi-
libres thermodynamiques et d’autre part, sur des lois analytiques de germination et croissance.

36
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Ce type de modèles a été développé pour calculer la cinétique de précipitation dans les alliages
d’aluminium ou dans les aciers, comme pour les transformations de phases de la matrice pour
les aciers et plus récemment pour des alliages de titane. iii) D’autres modèles ont été développés
pour lesquels la vitesse de croissance est calculée en résolvant les équations de diffusion (par
éléments finis (EF), par volumes finis (VF)). Dans les modèles de champ de phase, la morpho-
logie du grain formée est calculée en tenant compte des interactions élastiques entre le grain
qui se forme et la matrice.

Ces différentes approches sont présentées dans la suite de ce chapitre.

2.1 Modèles de type JMAK

2.1.1 Cas des transformations en conditions isothermes

Les études expérimentales montrent que la cinétique de transformation, illustrée figure 2.1, se
caractérise par une période d’incubation durant laquelle la transformation ne se produit pas (ou
peu), puis une période d’avancement de la transformation plus marquée suivie d’une période de
ralentissement et d’arrêt. La loi de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov a été l’une des premières
utilisées pour décrire l’avancement de la transformation dans les matériaux, notamment pour
les transformations de phases des aciers ((Johnson & Mehl, 1939), (Avrami, 1939), (Kolmogorov
& Piskunov, 1937), (Denis & Simon, 1992), (Jacquet, 2013), (van der Zwaag, 2012) ,(Fan et al.,
2005), (Leeuwen et al., 1998b)).

Elle permet de calculer l’avancement de la transformation de phases, à partir d’une équation

Fig. 2.1 – Mesure de résistivité pour l’alliage Ti17 au cours d’un maintien isotherme à 750°C.



reliant la fraction de phase transformée au temps, au cours d’une transformation isotherme.
Cette loi s’écrit :

fα(t)

fmaxα

= y = 1− exp(−ktn) (2.1)

où fα(t) est la fraction de phase α formée après un temps t, fmaxα est la fraction maximale de
phase α (d’équilibre) à la température à laquelle se fait la transformation, k est une constante
de la vitesse de transformation et n l’indice d’Avrami dépendant des mécanismes et cinétique
de germination et de croissance mis en jeu. La valeur de l’indice n peut donner des informations
sur ces transformations. Une synthèse des valeurs de n suivant la nature de la transformation
et les mécanismes de germination et croissance mis en jeu est donnée dans (Christian, 2003).
Le temps t considéré dans cette équation, correspond au temps à la température de maintien
auquel est soustrait le temps de début de transformation (ou temps d’incubation).

En pratique, les coefficients n et k sont obtenus en écrivant (2.1) sous la forme suivante :

ln
(

ln(1/[1− fα])
)

= n ln(t) + ln(k) (2.2)

où n est la pente de la régression linéaire de la courbe ln
(

ln(1/[1− fα])
)

= g(ln(t)) et où k est
déduite de l’ordonnée à l’origine.

Plusieurs études expérimentales des cinétiques de transformation des alliages de titane après
mise en solution dans le domaine β montrent que la loi JMAK permet de décrire de manière
satisfaisante l’avancement de la transformation quelle que soit la température de transforma-
tion isotherme, et ce dans divers alliages de titane. La détermination de l’avancement de la
transformation a été menée avec diverses techniques : par le suivi de la résistivité électrique
((Laude et al., 1996), (Laude, 1997), (Bein, 1996) , (Malinov et al., 2001), (Bruneseaux, 2008),
(Settefrati, 2012)), par dilatométrie ((Bein, 1996)), ou pour des états partiellement transfor-
més et trempés (méthode applicable aux alliages β-métastables) (Da Costa Teixeira, 2005), et
plus récemment par le suivi in situ durant la transformation ((Bruneseaux, 2008), (Settefrati,
2012)). La mesure des taux de phase par DRX permet d’accéder directement à la fraction de
phase formée. Notamment en fin de transformation, elle permet d’obtenir la valeur de fmaxα

qui est fonction de la température de transformation (cf §1). Dans le cas d’un suivi par ré-
sistivimétrie ou par dilatométrie, une mesure du taux de phase en fin de transformation est
nécessaire. Celle-ci peut être obtenue par l’expérience (DRX et/ou métallographie quantitative
(Da Costa Teixeira, 2005)) ou estimée par calcul avec la méthode CalPhaD (Naveen et al.,
2014).

Les travaux réalisés depuis les années 1990 (Bein (1996), Laude et al. (1996), Laude (1997),
Da Costa Teixeira (2005), Da Costa Teixeira et al. (2008), Settefrati (2012)...) ont permis
d’établir les TTT d’un certain nombre d’alliages industriels ; leur analyse pour extraire les
coefficients de la loi JMAK a été menée en associant à chaque courbe en C un mécanisme :

— germination hétérogène de αgb sur les joints de grains β/β et croissance de colonies,
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— précipitation intragranulaire de αwi,

— formation de phase α” ou de phase ω suivie de α”. 1

Pour d’autres auteurs (Malinov et al., 2001; Chang et al., 2014), cette différentiation n’est pas
réalisée.

Nous rappelons ci-dessous les différents alliages étudiés, et nous portons dans le tableau 2.1
les valeurs de n déterminées pour plusieurs alliages et conditions de transformation. Une atten-
tion est portée sur les conditions des essais et les domaines de température de transformation
afin de mener cette comparaison au mieux. Enfin, pour quelques auteurs, les cinétiques ont été
caractérisées à partir d’un état mis en solution dans le domaine β et trempé, puis chauffé à
la température d’essai. Nous appelons ces états « revenus » pour les différentier des cinétiques
de transformation caractérisées directement après un refroidissement depuis la température de
mise en solution dans le domaine β.

— (Bein, 1996), (Laude, 1997), (Da Costa Teixeira, 2005) et (Settefrati, 2012) ont décrit
les cinétiques de transformations de phases β => α + β pour toutes les morphologies de
phase α (αgb, αwgb, et αwi) dans le cas des alliages βcez, Ti6246, Ti1023, Ti17 et Ti5553.
(Laude, 1997), (Da Costa Teixeira, 2005) et (Settefrati, 2012) ont considéré des valeurs
de n constantes pour décorréler les différents domaines de transformation, afin d’obtenir
des données pour les modèles, leur permettant de calculer les cinétiques qui progressent
simultanément.

— Malinov et al. ont caractérisé les cinétiques de transformations de phases β => α + β

pour les alliages Ti64, Ti6242 (Malinov et al., 2001) et Ti811 (Malinov et al., 2002). Pour
l’alliage β21s, ils ont caractérisé les cinétiques de transformations de phases à 700°C et
750°C. Pour les traitements isothermes à 650°C, 600°C, et 550°C, les caractérisations ont
été faites au cours de « revenus » (Malinov et al., 2003).

— (Naveen et al., 2014) ont étudié et décrit les cinétiques de transformations de phases pour
des cinétiques au revenu pour l’alliage Ti15333 au cours du viellissement à 500°C après
un pré-vieillissement à 300°C.

Certains auteurs (Da Costa Teixeira (2005), (Malinov et al., 2001)) ont opté pour l’utilisation
d’une valeur caractéristique moyenne de n pour chaque mécanisme.
À partir de ces résultats, on peut noter les points suivants.

— Dans le domaine de températures correspondant à la formation de phase α aux joints
de grains αgb + αwgb des alliages βcez, Ti6246, Ti1023, Ti64, Ti6242, Ti5553 et Ti17, les
valeurs de n sont comprises dans le domaine suivant : 1, 00 ≤ n ≤ 1, 30 . Pour l’alliage
Ti811 la valeur de n est par contre plus élevée notamment aux températures plus basses
(925°C, 900°C).

1. La formation de martensite, étant par nature sans diffusion, n’est généralement pas considérée.



Alliage T(°C) Morphologie de la phase α n Références

β-cez

830
αgb et αwgb

1,13 Laude (1997)

800 1,00 Bein (1996)

750 1,17 Laude (1997)

600

1ère étape : germination rapide de αwi essentielle-
ment, mais présence de αgb et αwgb

1,20

Bein (1996)2nde étape : croissance de αwi contrôlée par la diffu-
sion

0,30

αwi essentiellement 3,00 Laude (1997)

450
Germination hétérogène (sur les joints de grains et
les parois de dislocations) instantanée et croissance
par diffusion de αwgb et α” très fins

1,40

Bein (1996)

350
formation de très fines plaquettes sur les
particules ω

2,90
0,50

Ti1023

700 αgb et αwgb 1,30

Bein (1996)

550

1ère étape : germination rapide de αwi essentielle-
ment, mais présence de αgb et αwgb

1,50

2nde étape : croissance de αwi contrôlée par la diffu-
sion

0,60

450
Germination hétérogène (sur les joints de grains et
les parois de dislocations) instantanée et croissance
par diffusion de αwgb et α” très fins

1,70

350
formation de très fines plaquettes sur les
particules ω

3,00
1,00
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Ti17

850 -
700

αgb et αwgb 1,30

Da Costa Teixeira (2005)
700 -
550

αwi essetiellement 1,60

550 -
400

α” essentiellement 1,50

Ti5553

750
αgb et αwgb 1,00

Settefrati (2012)600
αwi 1,70

375
α” 1,80

Ti15333 V. 500
Croissance de très fines plaquettes de phase α contrô-
lée par une diffusion lente (La germination ayant eu
lieu au cours du pré-viellissement à 300°C)

0,37 Naveen et al. (2014)

β21s

750
αgb et αwgb

1,78

Malinov et al. (2003)

700 1,86
V. 650 1,86

V. 600
1ère étape : germination de αwi 1,20
2nde étape : croissance de αwi contrôlée par une dif-
fusion lente

0,40

V. 500
1ère étape : germination de αwi 1,17
2nde étape : croissance de αwi contrôlée par une dif-
fusion lente

0,36



Ti64

950
αgb et αwgb 1,10

Malinov et al. (2001)

920
900
870

αwi essentiellement avec présence de αgb et αwgb 1,35
850
800
750

Ti6242

930
αgb et αwgb 1,15

Malinov et al. (2001)

900
850

αwi essentiellement avec présence de αgb et αwgb 1,48
800
750
735

Ti6246

850 αgb et αwgb 1,00

Bein (1996)
700

1ère étape : germination rapide de αwi essentielle-
ment

1,00

2nde étape : croissance de αwi contrôlée par la diffu-
sion

0,60

Ti811

975
1ère étape : formation de αgb 1,01

Malinov et al. (2002)

950
925

2nde étape : formation de αwgb sur αgb existant
1,96

900
850

αwi essentiellement 1,42800
750

Table 2.1 – Synthèse des coefficients d’Avrami n pour les différentes températures de
décomposition de β et au cours de refroidissement direct depuis la mise en solution dans différents

alliages de titane : les alliages β-métastables (βcez, Ti1023, Ti17, Ti5553, Ti15333 vieilli, β21s vielli),
les alliages α+ β (Ti64, Ti6242, Ti6246) et l’alliage α (Ti811). Des valeurs obtenues à partir des
cinétiques de transformation isotherme à partir d’un état β-métastable trempé à température

ambiante puis chauffé à la température d’essai sont également portées.
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— Pour le second domaine de températures correspondant à la formation de la morphologie
αwi (alliages βcez, Ti6246, Ti1023, Ti64, Ti6242, Ti811, Ti5553 et Ti17), les valeurs de n
sont toujours dans un domaine voisin : 1, 00 ≤ n ≤ 1, 70. Pour Laude et al. la valeur de
n donnée pour l’alliage β-cez est beaucoup plus élevée (n = 3). Pour ces températures,
certains auteurs ont identifié deux domaines avec un premier domaine où 1, 00 ≤ n ≤ 1, 50,
correspondant à une étape de germination et un second domaine 0, 30 ≤ n ≤ 0, 60

correspondant à une étape de croissance.

— Pour le troisième domaine de températures des diagrammes TTT des alliages βcez,
Ti1023, Ti5553 et Ti17, correspondant à la formation de α”, les valeurs sont plus éle-
vées : 1, 40 ≤ n ≤ 1, 80.

— Pour le quatrième domaine de transformation des alliages β-métastables (βcez, Ti1023),
correspondant à la formation de fins précipités sur/au voisinage des particules de ω, les
auteurs différencient deux étapes : Une première où n ≈ 3, 00 ; où les auteurs considèrent
que la croissance est contrôlée par la cinétique de migration de l’interface en début de
transformation. La seconde étape où 0, 50 ≤ n ≤ 1, 00, les précipités deviennent plus
grands et la croissance est contrôlée par la diffusion.

— Pour l’alliage β21s transformé au cours d’un revenu après trempe à température ambiante,
les valeurs de n sont plus importantes par rapport aux autres alliages.

— à 500°C, pour les alliages Ti15333 et β21s, on retrouve des valeurs de n très similaires
pour l’étape de croissance.

En conclusion, les valeurs de n recensées pour différents alliages et différents auteurs per-
mettent de différencier les étapes de germination rapide (où les valeurs de n sont comprises
entre 1 et 1,5) et de croissance contrôlée par la diffusion (où des valeurs de n plus faibles ont
été notées, comprises entre 0,3 et 0,5). De même, ces valeurs différentient le domaine de forma-
tion des morphologies aux joints de grains αgb et αwgb avec des valeurs de n inférieures à 1,5,
du domaine de formation de la morphologie intragranulaire αwi et α” sur ω avec des valeurs de
n plus importantes (comprises entre 1,6 et 3).

A partir de ces lois, les travaux se sont poursuivis d’une part pour calculer les cinétiques de
transformation au cours de refroidissement continu et d’autre part pour calculer des cinétiques
de transformation pour de nouveaux alliages sans réaliser les caractérisations expérimentales.

2.1.2 Cas des transformations anisothermes

Différents auteurs ont calculé les cinétiques de transformation en refroidissement continu à
partir des lois de JMAK et des paramètres identifiés en condition de transformation isotherme
(temps d’incubation, valeurs de n et k) ((Laude, 1997), (Sha &Malinov, 2009), (Da Costa Teixeira,
2005)).

Pour les auteurs qui dissocient les cinétiques de formation des diverses morphologies ((Laude,
1997), (Da Costa Teixeira, 2005), (Settefrati, 2012)), une déconvolution du diagramme TTT a



Fig. 2.2 – Déconvolution en trois courbes en C du diagramme TTT de l’alliage β-cez (Laude,
1997).

tout d’abord été réalisée pour obtenir les temps d’incubation et les valeurs n et k à diverses
températures pour les cinétiques de formation de chaque morphologie (cf figure 2.2). En effet, les
deux premiers domaines de cinétique de transformation des alliages de titane se différencient
par la nature des sites de germination (germination aux joints de grains pour le domaine 1
et principalement germination sur des sites intragranulaires pour le domaine 2). A certaines
températures, la force motrice de transformation est suffisante pour activer la germination sur
les deux familles de sites. Les cinétiques de formation de phase α pour ces deux morphologies
sont alors compétitives tant que la composition de la phase parente n’est pas modifiée. Cette
approche a également été utilisée pour préciser les cinétiques de formation de la phase α”.

Le calcul des cinétiques de transformation de phases en conditions anisothermes est basé
sur la notion d’additivité, additivité de la période d’incubation et additivité de la période de
transformation. La loi de refroidissement est discrétisée en plusieurs paliers de température
durant lesquels l’avancement de la transformation est calculé à partir des lois obtenues en
condition isotherme. L’avancement de la transformation démarre lorsque la période d’incubation
est achevée et progresse suivant la loi JMAK à la température considérée. Pour chaque palier :

— le calcul d’incubation est calculé par la méthode de Scheil ((Fernandes, 1985), (Scheil,
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1935)). L’incubation est terminée lorsque la somme de Scheil atteint l’unité. La somme de
Scheil est la somme des rapports du temps passé à la température T au temps d’incubation
à la température T. Pour le modèle de (Laude, 1997), une somme de Scheil est calculée
pour chaque morphologie.

— lorsque la somme de Scheil est égale (ou supérieure) à 1, l’avancement de la formation de
phase α est calculé avec la loi JMAK et les coefficients n et k à la température considérée,
et ceci pour chaque morphologie (Laude, 1997).

? Dans un domaine où seule une morphologie se forme, l’avancement est calculé à
partir de la loi JMAK.

? Dans un domaine où deux mécanismes de transformation sont actifs, l’incrément
de transformation pour chaque morphologie est déterminé. Le pas de temps doit
être choisi judicieusement pour ne pas avoir d’incrément de transformation trop
important.

Dans les travaux de (Laude, 1997) et (Sha & Malinov, 2009), l’avancement de la transformation
étant additif, il se calcule en effectuant la somme des incréments de transformation à chaque
palier isotherme. Le calcul du taux de phase se base sur la méthode de Pumphrey et Jones
(Pumphrey & Jones, 1948).

Dans le domaine de transformation αgb + αwgb, la transformation progresse par croissance
des colonies. Cependant, lorsque la température de transformation décroit, la fraction d’équi-
libre de la phase α augmente, et la phase β enrichie entre les lamelles αwgb est susceptible
de se transformer. Pour prendre en compte cet effet, (Da Costa Teixeira, 2005) a considéré
les incréments de volumes de transformation. Pour chaque incrément de volume transformé la
fraction de phase α dans ce volume est celle de l’équilibre thermodynamique à la température
T. L’auteur a fait l’hypothèse que dans les volumes préalablement transformés, l’épaississement
des lamelles préalablement formées se fait très rapidement et rejoint la fraction à l’équilibre.

Ces modèles ont été appliqués avec un certain succès aux alliages βcez, Ti1023, Ti17 et
Ti5553. Néanmoins il faut souligner pour conclure qu’ils nécessitent la connaissance préalable
des diagrammes TTT correspondants, qui sont fonction de la composition de l’alliage et de la
taille des grains β obtenue après mise en solution. Par ailleurs, si l’utilisation de diagrammes
TTT déconvolués permet de différencier les cinétiques de formation des morphologies αgb+αwgb
et αwi, ces modèles ne prédisent aucune caractéristique morphologique de ces morphologies.

2.2 Modèles de réseau de neurones artificiels appliqués à
l’étude des transformations de phases

Les calculs des cinétiques de transformation en refroidissement continu nécessitent la connais-
sance du diagramme TTT de l’alliage. Pour prédire les diagrammes TTT des alliages de titane
en fonction de leur composition chimique, (Malinov et al., 2000) ont développé un modèle de



réseau de neurones. Ce type de modèle s’appuie sur différentes données : la température de
transus de l’alliage, les données d’équilibre et un grand nombre de diagrammes TTT pour di-
verses compositions chimiques. (Malinov et al., 2000) ne font aucune différentiation entre les
diverses morphologies de la phase α. La formation de phase α se traduit par une seule courbe
en C. Les réseaux de neurones sont généralement optimisés par des méthodes d’apprentissage
par l’expérience de type probabiliste, en particulier bayésien - méthode permettant de déduire
la probabilité d’un événement à partir de celles d’autres événements déjà évalués - combinés à
un algorithme de Levenberg-Marquardt (Moré, 1978).

Ces réseaux sont généralement composés d’une succession de couches dont chacune prend
ses entrées sur les sorties de la précédente.

(Malinov et al., 2000) ont adopté un modèle de réseau neural à trois couches :

— Une couche de données d’entrée (banque de données constituée des compositions chi-
miques des alliages et de plusieurs diagrammes TTT expérimentaux disponibles)

— Une couche cachée de calculs, contenant la méthode d’apprentissage de type probabiliste,
combinée à un algorithme de Levenberg-Marquardt

— Une couche de sortie qui donne le diagramme TTT de l’alliage souhaité et la température Ms.

Les résultats publiés mettent en évidence l’effet des éléments d’alliage sur le diagramme TTT
du système ternaire Ti-Al-V. Les résultats obtenus sont cohérents avec les modèles physiques
qui considèrent que la croissance est contrôlée par la diffusion des éléments d’alliage α-gènes
et β-gènes. Dans le cas du système Ti-Al-V, Al étant un élément α-gène, une augmentation
de sa concentration dans l’alliage conduit à décaler les courbes en C vers des températures
plus hautes et des temps plus courts. Par contre une augmentation de la concentration en V,
élément β-gène, conduit à un décalage vers le bas des nez de transformation, et des cinétiques
plus lentes (voir figure 2.3).

Fig. 2.3 – TTT calculés pour l’alliage Ti-Al-V en prenant en compte différentes teneurs en Al et
en V (Malinov et al., 2000).
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Le changement de la composition conduit à une modification de la température de transus
β : les résultats des auteurs nous mènent à déduire que si la température de transus augmente,
pour une même température de transformation, la force motrice sera plus importante et la
cinétique sera plus rapide. D’autre part, à un écart (Tβ − T ) constant, la température de
transformation sera plus haute, et le coefficient de diffusion plus important.

Grâce à ce modèle, les auteurs ont prédit les diagrammes TTT d’un grand nombre d’alliages
industriels (Malinov et al., 2000). Néanmoins, les résultats obtenus avec ce modèle dépendent
de la richesse des données expérimentales - i.e. des diagrammes TTT expérimentaux - servant
de base d’apprentissage. Cette base doit contenir suffisamment de données expérimentales, pour
que le modèle puisse tenir compte de l’influence majeure de certains solutés, comme l’oxygène,
dont la diffusion est très rapide (Malinov et al., 2000).

2.3 Modèles de germination et croissance

Les modèles présentés dans les sections précédentes permettent de calculer l’avancement de
la transformation et la fraction de phase formée, mais ne prédisent aucune des caractéristiques
morphologiques de la microstructure dont dépendent les propriétés mécaniques. Pour cela,
des modèles plus riches, mais qui restent relativement simples, ont émergé sur la base des
travaux précurseurs de Zener (Zener, 1946) et Hillert (Agren et al., 2006). Ces modèles sont
appelés modèles de précipitation ou modèles de germination-croissance, parce qu’ils dissocient
le traitement de ces étapes par des modèles dédiés. Ils ont généralement la capacité de prédire
l’évolution d’une densité et de la taille de précipités, ainsi que leur composition. Ce type de
modèle a été largement développé pour les alliages d’aluminium (Godard & Sigli, 1999; Serriere
et al., 2002; Robson & Prangnell, 2003; Gallais et al., 2008; Du et al., 2013; Liu et al., 2014;
Du et al., 2017), la précipitation dans les aciers (Wang et al., 2006; Prat et al., 2014; Boulnat
et al., 2016; Galindo-Nava et al., 2016), ou encore pour la décomposition de l’austénite (Reed
& Bhadeshia, 1992; Jones & Bhadeshia, 1997; Garrett et al., 2004).
En revanche, les seuls travaux ayant développé ce type de modèle pour les alliages de titane
sont ceux de (Héricher, 2004; Appolaire et al., 2005; Da Costa Teixeira, 2005; Di Napoli, 2010).
Dans la mesure où nous avons utilisé le modèle de Di Napoli (2010), nous en détaillerons le
principe au chapitre suivant.

Dès les premiers travaux de Héricher (2004) et Da Costa Teixeira (2005), les diagrammes
TTT des alliages β-Cez (figure 2.4) et Ti17 ont été reproduits en ajustant certains paramètres
physiques tels que l’énergie des interfaces α/β (3.4.2). Il faut souligner que si l’ajustement des
paramètres physiques est indispensable, cette procédure assure potentiellement une meilleure
transposabilité à d’autres alliages que l’ajustement des paramètres des lois JMAK. D’autre part,
les prédictions de tailles caractéristiques des microstructures se sont avérées en bon accord avec
des mesures effectuées par Laude (1997). Suite à ce travail, Da Costa Teixeira (2005) a appliqué
le même modèle pour étudier l’effet d’une prédéformation dans le domaine β sur le décalage



Fig. 2.4 – Cinétiques isothermes de formation de la phase α dans le βcez prédites par un modèle de
germination et de croissance (Appolaire et al., 2005). Gauche : comparaison des cinétiques avec des
mesures de résistivité (points) à trois températures. Droite : Comparaison des TTT calculé et mesuré.

d’un diagramme TTT vers les temps courts. Il a pour cela modifié la forme des germes aux
joints de grains et introduit la distribution d’énergies de joints de grains déduite de mesures de
désorientation par Mraizika-Chaussy (1996).

Les modèles de Héricher (2004) et Da Costa Teixeira (2005) souffraient d’une description
thermodynamique simplifiée des alliages, reposant sur une connaissance préalable des composi-
tions d’équilibre des phases α et β. Leur application à d’autres alliages que ceux pour lesquels
ils ont été développés nécessitait de nouvelles campagnes de mesures chronophages. Afin de
remédier à cette limitation, Di Napoli (2010) a intégré dans le modèle de ses prédécesseurs une
description CalPhaD des équilibres. L’implémentation d’un algorithme permettant de trouver
l’équilibre global entre les phases α et β et les équilibres locaux aux interfaces α/β donne la
possibilité en théorie de prédire les diagrammes cinétiques de tous les alliages de titane présen-
tant les mêmes séquences de transformation que celles considérées (voir 3.3).
Pour valider sa nouvelle implémentation, Di Napoli (2010) a recalculé le diagramme TTT du
Ti17. À nouveau, les prédictions étaient en accord avec les mesures, avec un jeu de paramètres
physiques proches de ceux établis préalablement par Héricher (2004) et Da Costa Teixeira
(2005). Di Napoli (2010) a par ailleurs enrichi la comparaison avec de nouvelles mesures ob-
tenues par DRX synchrotron dans des travaux complémentaires (Bruneseaux, 2008). À titre
d’exemple, la figure 2.5 montre la confrontation du modèle avec ce type de mesures in-situ dans
le cas d’un refroidissement lent à 0,05°C/s. Si l’accord est globalement satisfaisant, on peut
noter des différences qui ont été attribuées à une surestimation de la fraction de la morphologie
intragranulaire.
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Fig. 2.5 – Evolution du taux de phase en fonction de la température au cours d’un refroidissement
continu à 0,05°C/s. Les traits pleins correspondent à l’évolution des taux de phases/morphologies

calculés et les points noirs correspondent au résultats de l’expérience.

2.4 Modèles de suivi d’interface (front tracking)

Les modèles précédents reposent sur la simplification de la description des champs de concen-
tration pour décrire la croissance (cf. 3.5). Cette simplification peut avoir pour conséquence une
mauvaise estimation des cinétiques, notamment

— lorsque les histoires thermiques ne sont pas monotones ;

— lorsque les changements morphologiques et les arrangements spatiaux sont complexes.

En effet, dans ces deux cas, il est difficile de décrire la complexité des champs de concentration
par leurs moyennes.

C’est pour cela que de nombreux travaux ont été menés pour décrire plus précisément
la croissance/dissolution de précipités contrôlée par la diffusion des éléments d’alliage. Les
modèles développés en ce sens s’attachent à résoudre un problème dit de Stefan (Stefan, 1891)
constitué des équations de Fick dans le volume des phases et d’une condition à la surface de
discontinuité représentant l’interface. Cette condition exprimant la conservation des solutés à
l’interface mobile dépend de sa vitesse et rend l’ensemble du problème nonlinéaire.

Il existe des solutions analytiques pour des géométries simples et en milieu infini (Frank,
1950; Zener, 1949) qui sont d’ailleurs utilisées dans les modèles de germination-croissance. Pour
des systèmes finis, mais toujours pour des géométries simples, on peut utiliser des techniques
basées sur les fonctions de Green de la diffusion (Enomoto & Atkinson, 1993). La mise en œuvre
est néanmoins aussi compliquée que de résoudre le problème numériquement par les moyens
usuels (différences finies, volumes finis, éléments finis).
L’exemple typique des modèles numériques décrivant l’évolution d’une phase à la morphologie



simple est le logiciel DICTRA dont l’avantage principal est son couplage à ThermoCalc.
Si cet outil est souvent utilisé pour étudier les transformations de phase diffusives dans les aciers
(Agren & Vassilev, 1984; Wei et al., 2013) ou dans les superalliages base Ni (Reed et al., 1999),
son application aux alliages de titane est quasi-inexistante. On peut en expliquer la raison par
la complexité de la microstructure (cf. 1.3.2), combinant le plus souvent plusieurs morphologies
dans des agencements spatiaux difficiles à décrire par des géométries simples. Il existe néanmoins
quelques tentatives de développement de codes dédiés pour décrire la croissance/dissolution de
la phase α, reposant sur les mêmes ingrédients que Dictra :

— résolution des équations de Fick dans les phases

— et de l’équation de Stefan pour trouver la vitesse de l’interface.

Le premier exemple est le travail de Héricher (2004) sur la croissance de nodules α dans l’alliage
β-Cez. L’auteur a adopté une géométrie simple (sphérique) discrétisée par une méthode de
volumes finis, et a utilisé l’astuce proposée par Jacot & Rappaz (1997) (s’inspirant des méthodes
pseudo-enthalpiques en solidification) consistant à définir une maille interfaciale constituée d’un
mélange de phases α et β. La fraction de phase α dans cette maille interfaciale permet de
remonter directement à la position de l’interface dans le cas d’une géométrie simple. Il ne s’agit
plus de résoudre une équation de type Stefan à une surface de discontinuité mais d’intégrer un
bilan sur cette maille interfaciale. Les difficultés de conservation de soluté à l’interface, souvent
rencontrées dans les calculs de type DICTRA, sont ainsi contournées.
À titre d’exemple, nous montrons sur la figure 2.6 les profils de concentration des éléments
d’alliage du β-Cez au cours d’un refroidissement continu.
On observe qu’au cours du processus, des gradients de concentration se développent dans la
phase β (la phase α ayant été supposée stœchiométrique). La cause est d’une part l’augmen-
tation (resp. diminution) des concentrations de β-gènes (resp. α-gènes) à l’interface lorsque la
température diminue (cf. diagrammes binaires, §annexe 4.4.3), et d’autre part la diminution
concomitante des diffusivités. Si pour les vitesses de refroidissement les plus lentes, on peut
obtenir des microstructures totalement nodulaires, il est plus courant d’observer l’apparition
de structures aciculaires, souvent en colonies. La conception d’un modèle 1D ne permet mal-
heureusement pas de décrire directement ce processus. Héricher s’est donc cantonné au calcul
des domaines du TTT et du TRC aux plus hautes températures et aux plus faibles vitesses de
refroidissement où seule la croissance des nodules est observée.

Shah et Malinov ont suivi une voie similaire en adoptant le formalisme dit VOF (pour
Volume of Fluid) permettant en théorie d’aborder des morphologies plus complexes (2D, voire
3D). L’évolution de la fraction de phase α dans les mailles interfaciales est décrite par une
équation de conservation (équation aux dérivées partielles purement convective) permettant la
propagation de l’interface dans la direction et à la vitesse données par les bilans de soluté. Les
auteurs ont choisi de résoudre les équations aux dérivées partielles par la méthode des éléments
finis.
Contrairement à Héricher et à DICTRA, Shah et Malinov ont considéré la possibilité de décrire
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Fig. 2.6 – Profils de concentration des éléments d’alliage du β-Cez au cours d’un refroidissement
continu (Héricher, 2004).



Fig. 2.7 – Simulation par EF de l’évolution de 3 colonies dans différentes directions. L’échelle à
droite représente la concentration en V.

des interfaces hors équilibre à l’aide d’un modèle dit mixed-mode (voir par ex. Sietsma & van der
Zwaag (2004)). Dans ce modèle, deux processus sont à l’œuvre pour déplacer l’interface : d’une
part, la diffusion des éléments d’alliage comme pour les modèles précédents qui supposent que
l’interface est à l’équilibre localement ; d’autre part, la migration de l’interface qui est associée
à la dissipation d’une partie de la force motrice caractérisée par un écart aux concentrations
d’équilibre. L’importance relative de cette dernière contribution est pilotée par la valeur d’une
mobilité intrinsèque d’interface dont la valeur est généralement inconnue : lorsque la mobilité
est petite, c’est le processus à l’interface qui pilote la transformation ; lorsque la mobilité est
infinie, l’interface est à l’équilibre localement et c’est la diffusion en volume qui contrôle la
cinétique de migration de l’interface.

Dans leurs calculs, Shah et Malinov n’ont considéré la diffusion que d’un unique élément
d’alliage, le vanadium, pour étudier les transformations dans le TA6V. Cette simplification,
outre qu’elle diminue le nombre d’équations à résoudre, permet d’utiliser un diagramme binaire
effectif pour calculer les concentrations à l’interface (qu’elle soit à l’équilibre ou non).
Dans un premier temps, les auteurs ont appliqué leur modèle à l’épaississement des lamelles
parallèles dans les colonies αwgb en considérant un système 1D plan, et en supposant que l’inter-
face reste à l’équilibre local. Les résultats sont sans surprise similaires à ceux qu’avait obtenus
Héricher pour une géométrie différente. En jouant sur des paramètres de germination (dont le
détail n’est malheureusement pas donné), les prédictions qu’ils font en terme de distribution
d’épaisseurs et de dépendance vis-à-vis de l’histoire thermique (températures et vitesses de
refroidissement) semblent s’accorder à l’analyse quantitative des micrographies.
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Dans un second temps, Shah et Malinov ont réalisé des calculs 2D de croissance de colonies de
Widmanstätten (figure 2.7). Pour imposer une croissance anisotrope en plaquettes, les auteurs
différencient l’allongement de l’épaississement. Pour cela, ils imposent une mobilité faible dans
la direction de l’épaississement et une mobilité plus grande dans la direction de l’allongement.
Il faut souligner qu’une telle hypothèse est en contradiction avec leurs calculs 1D dans lesquels
l’interface était supposée rester à l’équilibre local. Avec ces hypothèses, Shah et Malinov re-
produisent des microstructures en colonies, où les plaquettes interagissent sur deux échelles de
longueur différentes : l’espacement inter-plaquette et la distance séparant les fronts des colonies
correspondant approximativement à la phase β au centre des grains. Si les auteurs affirment
que leur modèle est applicable à toutes les histoires thermiques pour lesquelles il n’y a pas
de germination de précipités intragranulaires, il n’en demeure pas moins que d’une part de
nombreuses hypothèses sont discutables, et d’autre part que la qualité numérique des résultats
(notamment leur dépendance au maillage) reste à démontrer.

2.5 Modèles de champs de phase

Comme nous venons de le voir, les modèles précédents nécessitent une localisation exacte
de l’interface entre les deux phases. Cette opération peut s’avérer très difficile dans le cas de
morphologies complexes.
Considérer des modèles de type champs de phase permet donc de contourner ce problème, et
de prédire les évolutions de morphologies complexes, sans faire d’hypothèses sur la forme des
grains, car la forme et la distribution des grains sont représentées par des fonctions continues
dans l’espace et le temps, appelées variables de champ de phase. Au sein des grains, les variables
de champ de phase sont constantes, et leurs valeurs sont liées à la structure, l’orientation et
la composition des phases. L’interface entre deux grains est définie comme une région étroite
où les champs varient graduellement et de manière continue entre leurs valeurs dans les grains
adjacents (l’interface est donc dite diffuse figure 2.8).
L’évolution de la forme des grains (et donc de la position des interfaces) en fonction du temps
est implicitement donnée par l’évolution des variables de champ de phases.
Pour les alliages de titane, plusieurs auteurs ont utilisé ce type de modèles pour améliorer la
compréhension de la formation et de l’évolution de la phase α (Settefrati, 2012; Cottura et al.,
2014; Boyne et al., 2014; Qiu et al., 2015, 2016; Appolaire et al., 2016).
Qiu et al. (Qiu et al. (2016) et Qiu et al. (2015)) ont utilisé un modèle de champ de phase pour
étudier les effets combinés des champs de contraintes des dislocations, de l’effet autocatalytique
et de la force motrice chimique relative au sous-refroidissement sur la sélection des variants qui
entraîne le développement d’une texture de transformation dans l’alliage Ti64.
Comme nous l’avons mentionné au §1.1, les deux phases α et β sont en relation d’orientation
dites de Burgers (ROB). Au cours de la transformation β => α + β, les deux phases main-
tiennent les relations d’orientation de Burgers (ROB). La réduction de symétrie associée à la



Fig. 2.8 – (a) Interface diffuse : les propriétés évoluent de manière continue entre leurs valeurs
d’équilibre dans les grains adjacents. (b) Interface abrupte : les propriétés sont discontinues à

l’interface.

transformation respectant les relations de Burgers génère douze variants de la phase α pour
une orientation donnée du grain β.
Si ces douze variants étaient actifs de manière égale dans un même grain β, on obtiendrait
une texture de transformation aléatoire, qui s’avérerait bénéfique aux propriétés mécaniques
de l’alliage. Des travaux précédents (Furuhara & Maki, 2001; Gey et al., 2002) ont montré que
ce n’est souvent pas le cas lors des traitements thermo-mécaniques. En effet, on observe que
certains variants de la phase α disparaissent : on appelle ce phénomène "sélection des variants".
Qiu et al. (2015) ont déduit de leurs simulations que pour un sous-refroidissement donné, les
dislocations de type coin ont un effet plus important que les dislocations de type vis sur la
sélection de variants et le développement de microtexture pour l’alliage Ti64. Ils ont également
déduit que la germination et la croissance de lattes d’α secondaire via l’autocatalyse due à la
présence de lattes d’α primaire peut supprimer la sélection de variants causée par les disloca-
tions. Ils concluent de leurs calculs que plus le sous-refroidissement est faible, plus forte est la
sélection de variants, car l’effet des dislocations devient relativement important comparé à la
force motrice chimique.
Settefrati (2012) et Appolaire et al. (2016) ont développé un modèle de champ de phase afin
d’améliorer la compréhension de la formation de la morphologie intragranulaire dans l’alliage
Ti5553, en prenant en compte l’énergie élastique générée au cours de la formation la phase
α, car elle est responsable en grande partie de la forme, de l’orientation et de la distribution
spatiale des précipités. Les auteurs ont donc mis en évidence la modification des concentrations
d’équilibre à l’interface par l’élasticité, et ont montré que la croissance des précipités se fait
dans la direction qui minimise les contraintes de cohérence.
Les auteurs ont étudié l’effet de la présence de précipités appartenant à différents variants, et
ont montré à partir de trois variants particuliers qu’on peut obtenir des clusters dont la dis-
tribution spatiale présente des formes triangulaires qui ressemblent à celles observées sur des
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Fig. 2.9 – Simulations par champ de phase de la précipitation intragranulaire : les trois couleurs
correspondent à trois variants cristallographiques de la phase α (Settefrati, 2012). Les temps indiqués

sont adimensionnels. En bas à droite : micrographie MEB d’une microstructure obtenue dans le
Ti5553 au cours d’un revenu à 500°C.



Fig. 2.10 – Simulation champ de phase de l’épaississement d’un précipité α primaire. En bas à
gauche : micrographie MET de précipités primaires après refroidissement lent dans l’alliage Ti5553
(Settefrati, 2012).

micrographies (figure 2.9), permettant au système de minimiser l’énergie élastique. Par ailleurs,
Settefrati (2012) a montré que cette minimisation est également à l’origine de l’apparition d’ex-
croissances en bout de plaquettes d’α primaire, qu’on peut observer suite à des refroidissements
lents depuis le domaine biphasé α + β (voir figure 2.10).

Cottura et al. (2014) ont développé un modèle de champ de phase pour étudier le rôle de
l’énergie élastique dans la croissance libre de précipités aciculaires (lamelle de Widmanstätten)
en conditions isothermes. Ils ont observé dans leurs simulations des régimes de croissance à
vitesse constante, en accord avec les mesures de cinétiques d’allongement dans divers alliages
présentant des structures de Widmanstätten (dont les alliages de titane). La conclusion princi-
pale de ce travail est que c’est l’anisotropie de l’énergie élastique associée à la transformation
cristallographique CC → HCP qui explique l’apparition de structures aciculaires dans les al-
liages de titane.
Boyne et al. (2014) ont utilisé un modèle de champ de phase pour comprendre les changements
importants observés au niveau de la microstructure de la phase α dans l’alliage β-métastable
β21s suite à des changements dans le traitement thermique appliqué. En effet, ces auteurs ont
observé une décroissance de la densité de précipités entre 650°C et 600°C et de la fraction de
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phase α totale. Cette tendance semblait cohérente avec le diagramme TTT de l’alliage, 650°C
étant inférieur à la température du nez de transformation le plus rapide. Cependant, des ob-
servations MEB sur des microstructures obtenues à 550°C ont révélé une augmentation de la
densité de précipités de phase α. Nag et al. (2012) avaient observé les mêmes évolutions dans
l’alliage Ti5553.
Pour étayer leur hypothèse, Boyne et al. (2014) ont réalisé des calculs de champ de phase. Ces
calculs semblent montrer que dans des alliages suffisamment chargés en éléments β-gènes, la
précipitation de la phase α est assistée par une décomposition spinodale préalable de la phase
β.

2.6 Conclusion sur les différents modèles

Les modèles analytiques de type JMAK sont des modèles simples à mettre en oeuvre. Ils
permettent rapidement de décrire des cinétiques pour des microstructures simples et homogènes.
Le point faible de cette approche est qu’elle ne prend pas en compte la taille des grains, ni la
texture : c’est une approche globale qui décrit les microstructures uniquement en calculant une
valeur moyenne du taux de phase α. Par ailleurs, ils nécessitent la connaissances des diagrammes
TTT de chaque alliage.

Les modèles de réseau de neurones artificiels permettent de prédire les diagrammes TTT
d’un grand nombre d’alliages, mais cela reste fortement dépendant de la richesse des données ex-
périmentales qui servent de base d’apprentissage. De plus, les modèles actuellement développés
ne différencient pas les différentes morphologies de la phase α.

Les modèles de champ de phase, quant à eux, décrivent la microstructure de façon impli-
cite et définissent les interfaces par des fonctions. Ils restent les plus puissants actuellement
pour prédire les évolutions microstructurales, une des difficultés de ces modèles étant la bonne
description des densités d’énergie libre, pour qu’elles soient le plus représentatives de la réalité
du problème traité. De plus, ces modèles restent très coûteux en temps de calcul et sont donc
peu développés en 3D. La modélisation de la germination reste également très difficile à inclure
dans ces méthodes.

Les modèles de champ moyen représentent un intermédiaire entre l’approche JMAK et les
modèles de champ de phase. Ils permettent la représentation simple des microstructures via
des distributions de paramètres microstructuraux et des milieux homogènes (en considérant
peu de topologie), en prenant en compte les différentes hétérogéneités des microstructures. Ces
modèles, parmi lesquels s’inscrit le modèle TITAN, représentent un bon compromis permettant
de réduire les temps de calcul, critère primordial dans le contexte industriel au sein duquel
s’inscrit cette thèse, qui est la prédiction des transformations de phases et des microstructures
qui y sont associées pour les alliages de titane.

Dans le prochain chapitre, nous décrivons succinctement les différentes composantes du
modèle "TITAN" utilisé dans cette thèse.





Chapitre 3

Le modèle TITAN

Dans ce chapitre, nous rappelons les principales hypothèses et équations constituant le mo-
dèle TITAN, développé par Di Napoli (2010), et que nous avons utilisé pour notre travail.
La microstructure complexe est décrite à l’aide de formes élémentaires simples pour lesquelles
il existe des expressions semi-analytiques pour prédire leur apparition et leurs vitesses d’évo-
lution. Leur disposition dans l’espace est également prise en compte en fonction des séquences
d’apparition des différentes morphologies observées. Enfin la cohérence de l’ensemble est assurée
par des bilans moyens des solutés sur chacune des morphologies.

3.1 Simplification de la microstructure

Comme nous l’avons vu précédemment (chapitre 1), les microstructures des alliages de titane
sont complexes car plusieurs morphologies de phase α apparaissent dans le grain parent β en
fonction des conditions de refroidissement depuis le domaine monophasé β.

Pour pouvoir modéliser les cinétiques de germination et de croissance de la phase α, sui-
vant ses différentes morphologies, à l’échelle d’un volume élémentaire représentatif, il est donc
nécessaire de simplifier leurs géométries afin de pouvoir utiliser les lois d’évolution analytiques,
bien connues pour les transformations diffusives (Frank (1950),Zener (1949)).

On considère ainsi les trois morphologies de phase α identifiées expérimentalement : la
morphologie αgb qui germe aux joints de grains et croît dans le grain β, perpendiculairement
aux joints de grains, la morphologie αwgb qui se forme à partir de αgb sous forme de colonies de
lamelles parallèles, et la morphologie αwi qui germe sur des sites intragranulaires et croît dans
le grain parent β.
L’organisation des lamelles de αwgb en colonies nécessite de distinguer deux régions de la phase
β :

— les régions βi, intracolonies, correspondant à la phase β confinée entre les lamelles des
colonies αwgb ;

— la région βe, extérieure aux colonies.
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La schématisation de la microstructure en ces différentes entités et leur disposition spatiale
dans un grain β est représentée sur la figure 3.1. Il faut souligner que la représentation du
grain β sous forme de tetrakaidécaèdre, proposée initialement par Leeuwen et al. (1998a), n’est
qu’une schématisation que nous n’avons pas adoptée.

Afin d’obtenir une description statistiquement représentative des processus de germination
et croissance, on considère un polycristal β. Pour simplifier le calcul des caractéristiques des
grains β, ceux-ci sont représentés par des sphères de diamètre moyen d (figure 3.2). Chaque
grain comporte un nombre Nf de joints de grains différents, fixé à 14 par référence au modèle
de polycristal à base de tetrakaidécaèdres proposé par van der Zwaag (2012) et Leeuwen et al.
(1998a).

On attribue une surface identique à tous les joints de grains, exprimée à partir de celle de la
sphère représentant chaque grain, soit πd2/Nf . A partir de cette surface, on définit une autre
grandeur caractéristique du grain, ξ qui est telle que (figure 3.2) :

ξ =
πd

Nf

(3.1)

Dans le cas d’un polycristal contenant Ng grains, on calcule simplement le volume total V
de phase β initiale et la surface totale S de joints de grains à partir des volume et surface des
grains individuels, à savoir :

S = πd2Ng (3.2)

V =
π

6
d3Ng (3.3)

L’aspect polycristallin est important si l’on veut prendre en compte les différences de ciné-
tiques associées aux différences d’énergies de joints de grains β/β. En effet, comme mentionné

Fig. 3.1 – Schéma des morphologies de phase α et leur disposition spatiale.
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au chapitre 1, des travaux récents ont montré sans ambiguité que la nature des joints de grains
influence fortement la cinétique en changeant notamment la possibilité d’apparition des mor-
phologies αgb et αwgb (Salib (2015); Salib et al. (2013)). Aussi, l’ensemble des Ng×Nf joints de
grains est discrétisé en Nc classes regroupant des joints de grains de même énergie qui présentent
le même comportement vis-à-vis de la transformation.

Au sein des grains β, les morphologies αgb, αwgb et αwi apparaissent dans des régions diffé-
rentes, en accord avec les observations expérimentales (figure 3.1).

— Les précipités αgb germent sur les joints de grain β en "pillbox" pour couvrir le joint
de grain, et s’épaississent en croissant perpendiculairement aux joints de grains. Ils sont
caractérisés simplement par trois grandeurs : leur épaisseur moyenne 〈e〉, et deux longueurs
associées à la surface des joints de grains. Pour s’affranchir d’une description fine du
processus de recouvrement, l’une des longueurs est fixée égale à la taille du grain d. La
seconde, étant la longueur ξ caractéristique des joints de grains, que nous appellerons
longueur de recouvrement (figure 3.3).

— Lorsque la morphologie αgb atteint une épaisseur critique e∗, les colonies de αwgb appa-
raissent sur αgb. Les lamelles, dont les extrémités sont représentées par des cylindres para-
boliques, s’allongent/rétrécissent et s’épaississent/s’affinent. On leur associe un rayon de
courbure noté rtip caractérisant leurs extrémités, une longueur et une épaisseur moyennes
notées respectivement 〈l〉 et 〈q〉, et un espacement entre les plaquettes noté λ (figure 3.3).
Ces paramètres permettent non seulement de caractériser géométriquement les colonies,

Fig. 3.2 – Représentation géométrique du polycristal par des sphères. Les portions de sphères de
même surface définissent les joints de grains. La surface des joints de grains S est fonction des

longueurs caractéristiques d, Nf et ξ.



mais également les régions βi qui en dépendent.

— Les précipités αwi germent à l’intérieur des grains, dans la région βe, en dehors des do-
maines αwgb+βi. Ils sont représentés par des sphéroïdes aplatis, comme proposé dans des
travaux précédents (Settefrati, 2012), caractérisés par leur rayon moyen noté 〈r〉 et leur
grand rayon R, ainsi que leur rapport d’aspect as = r

R
< 1 (figure 3.3).

3.2 Paramètres géométriques associés aux différentes mor-
phologies

Après avoir défini les simplifications géométriques faites pour décrire les différentes mor-
phologies, il est temps de déterminer les paramètres géométriques qui leurs sont associés. Les
volumes calculés pour chaque morphologie sont essentiels à l’établissement des bilans de solutés
dans les différentes phases.

L’évolution du volume de la morphologie αgb
dVgb
dt

est calculée selon l’équation (3.4), tenant
compte de la croissance des allotriomorphes et de la formation des nouveaux germes :

dVgb
dt

= Sgbvgb + V ∗gb
dngb
dt

(3.4)

avec Sgb la surface de morphologie αgb non couverte par les colonies de αwgb, vgb la vitesse de
croissance de αgb, V ∗gb le volume des nouveaux germes et ngb le nombre de nouveaux germes αgb.
La surface Sgb est l’écart entre la surface des allotriomorphes formés et la surface des colonies
Scol.
On en déduit l’épaisseur moyenne de αgb :

〈e〉 = Vgb/Sgb (3.5)

(a) (b)

Fig. 3.3 – Représentation schématique des morphologies (a) αgb + αwgb et (b) αwi (Di Napoli,
2010).
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L’évolution du volume de la morphologie αwgb
dVwgb
dt

tient compte de plusieurs paramètres
morphologiques et de différentes surfaces :

dVwgb
dt

= Swgbv
col + Swgbβivwgb + f ∗wgbV

∗coldn
col

dt
(3.6)

A droite de l’égalité, le premier terme représente l’allongement des plaquettes existantes, le
second leur épaississement, et le dernier terme tient compte du volume des nouvelles plaquettes.
Les termes de vitesses vcol et vwgb représentent respectivement la vitesse d’allongement et la
vitesse d’épaississement des plaquettes existantes.
f ∗wgb est la fraction volumique des plaquettes dans les nouvelles colonies formées,ncol est le
nombre de colonies et V ∗col correspond au volume de ces colonies à leur apparition :

V ∗col = ξh∗d (3.7)

f ∗wgb = q∗/λ (3.8)

où λ est l’espacement entre les plaquettes, une donnée d’entrée du modèle, fonction de la
température de transformation.
Les nouvelles plaquettes formées s’étendent sur la longueur ξ, ont une longueur l∗ considérée
égale à la hauteur critique h∗ des germes de αgb (figure 3.4), et une épaisseur critique q∗.
Swgb est la surface de αgb couverte par les plaquettes et Swgbβi est la surface des flancs (faces
latérales) des plaquettes.

Swgb = nplts〈q〉ξ (3.9)

Swgbβi = 2nplts〈l〉ξ (3.10)

où nplts est le nombre de plaquettes par colonie :

nplts = η/λ (3.11)

η étant le recouvrement latéral de l’ensemble des joints de grains :

Fig. 3.4 – Géométrie pillbox d’un germe critique de αgb et énergies γb et γa (σββ est l’énergie du
joint de grain β/β).



η = ncold (3.12)

L’épaisseur et la longueur moyennes des plaquettes, 〈q〉 et 〈l〉 respectivement, sont calculées
par les relations suivantes :

〈q〉 =
η

nplts
fwgb (3.13)

〈l〉 = V col/Scol (3.14)

où fwgb est la fraction volumique de phase α dans les colonies :

fαwgb = Vwgb/V
col (3.15)

et V col le volume des colonies :

dV col

dt
= Scolvcol + V ∗col

dncol

dt
(3.16)

À droite de l’égalité, le premier terme tient compte de l’allongement des plaquettes, et le second
de l’apparition de nouvelles entités.
Scol est la surface du front de la colonie :

Scol = ηξ (3.17)

En ce qui concerne la morphologie intragranulaire αwi, on définit l’évolution du volume des
sphéroïdes aplatis (figure 3.3) dVwi

dt
par la relation suivante :

dVwi
dt

= Swivwi + V ∗wi
dnwi
dt

(3.18)

Avec vwi la vitesse de l’interface, Swi la surface totale des sphéroïdes, V ∗wi le volume des germes
critiques qui sera pris en compte dans le calcul du taux d’apparition des germes critiques et nwi
le nombre de germes αwi.

Swi = nwiκs4π〈r〉2 (3.19)

où 〈r〉 est le rayon moyen et κs le rapport entre les surfaces d’un sphéroïde et d’une sphère de
même rayon.
Le rayon moyen est défini comme tel :

〈r〉 =

(
3

4π

Vwi
nwias

)1/3

(3.20)

Dans la suite, nous suivrons la chronologie des événements et des équations résolues dans le
modèle. Nous commencerons par présenter la description thermodynamique de type CalPhaD
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des phase α et β dans les alliages de titane sur laquelle repose le modèle TITAN. Cette des-
cription est nécessaire pour déterminer la force motrice de germination, calculée dans le modèle
TITAN. Nous exposerons par la suite comment calculer les flux d’apparition des différentes
morphologies, ainsi que la vitesse de leurs interfaces.k Nous finirons par les différents bilans de
solutés assurant la cohérence de l’ensemble du modèle.



3.3 Description thermodynamique des phases α et β

3.3.1 Le formalisme CalPhaD

Dans le but d’être capable de prédire les cinétiques de transformation quel que soit l’alliage
de titane, Di Napoli (2010) a adopté l’approche CalPhaD (Calculation of Phase Diagrams),
pour décrire thermodynamiquement les phases α et β. Cette description permet au modèle
d’être potentiellement applicable aux alliages industriels multiconstitués. L’approche CalPhaD
repose sur la description analytique empirique des énergies de Gibbs des différentes phases d’un
matériau. En effet, la connaissance de ces différentes énergies de Gibbs permet de déterminer
l’état d’équilibre du système par minimisation de l’énergie de Gibbs totale (Lukas et al., 2007) :

G =
∑
φ

nφGφ
m (3.21)

où pour une phase φ, nφ est son nombre de moles et Gφ
m son énergie de Gibbs molaire.

Dans l’approche CalPhaD, on décompose Gφ
m de la façon suivante :

Gφ
m = Gφref

m +Gφmix
m +Gφex

m (3.22)

où Gφref
m est l’énergie de Gibbs molaire de référence, Gφmix

m l’énergie de Gibbs du mélange idéal,
et Gφex

m l’énergie de Gibbs d’excès.
Gref
m s’écrit comme la pondération par les concentrations molaires xi des éléments i des énergies

de Gibbs de ces éléments considérés comme purs 0Gi :

Gref
m =

e∑
i=1

xi
0Gi (3.23)

Gmix
m correspond à l’énergie de Gibbs d’un mélange idéal des différentes espèces, négligeant

toute interaction interatomique et corrélations associées. Elle s’écrit :

Gmix
m = RT

∑
xi lnxi (3.24)

Enfin, l’énergie de Gibbs d’excès représente l’écart au comportement idéal. Dans l’approche
CalPhaD, ce terme s’écrit sous la forme d’un polynôme de concentration dit de Redlich-Kister
(Redlich & Kister, 1948). Dans le cas d’un système binaire, on a :

Gex
m = xAxB

n∑
k=0

kL(xA − xB)k (3.25)

où n est l’ordre de l’approximation polynômiale et kL le paramètre d’interaction à l’ordre k.
Quand n = 0 et 0L est une constante, on parle de solution régulière. Quand n = 1 et 0L et

1L sont des constantes, on parle de solution sous-régulière.
On peut souligner que lorsque les coefficients du polynôme de Redlich-Kister sont positifs
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et suffisamment grands, la convexité de l’énergie de Gibbs par rapport aux concentrations
peut changer, traduisant ainsi une tendance à la démixion avec l’apparition d’une lacune de
miscibilité dans le diagramme de phases à basse température.
Dans le cas des alliages multiconstitués, on peut généraliser les expressions précédentes en tenant
compte de toutes les interactions binaires possibles, mais également les termes d’interactions
entre plus de deux composés, trois ou plus.

3.3.2 Cas des solutions réciproques

Dans un certain nombre de cas, les différents atomes occupent des sous-réseaux différents.
Il n’est donc plus possible de travailler avec les expressions du paragraphe précédent reposant
sur les fractions molaires xi, insuffisantes pour décrire la constitution des phases. Il est en effet
nécessaire de différencier les différents sous-réseaux, comme le fait le modèle dit "Compound
Energy Formalism".

Ainsi, les différentes espèces chimiques d’une phase y sont distribuées dans un ou plusieurs
sous-réseaux, dans lesquels le mélange est décrit par les modèles classiques de solution présen-
tés au paragraphe précédent, avec différents paramètres d’interaction dans les différents sous-
réseaux. L’énergie de Gibbs d’une phase dépendra donc des fractions de sites yi, c’est-à-dire
des fractions molaires relatives à chaque sous-réseau, au lieu des fractions molaires globales.

Dans notre cas, les phases α et β des alliages de titane peuvent être décrites par deux
sous-réseaux : le premier constitué par les atomes dits substitutionnels sur les sites du réseau
de Bravais hexagonal compact ou cubique centré ; le second constitué par les atomes comme
l’oxygène, le carbone ou l’azote sur les sites interstitiels (généralement octaédriques). Dans la
mesure où ces sites interstitiels ne sont pas tous occupés, il faut introduire des lacunes dans ce
sous-réseau.

Considérons le cas simple de deux sous-réseaux constitués chacun de deux éléments, que l’on
note : (A,B)m(C,D)n : A et B sont les éléments du premier sous-réseau, C et D les éléments du
second sous-réseau, et m et n définissent la stœchiométrie des deux sous-réseaux. Par exemple,
pour la phase β cubique centrée, il y a trois sites interstitiels par site substitutionnel, de telle
sorte que m = 1 et n = 3.

Dans le système quaternaire (A,B)m(C,D)n, la stœchiométrie des sous-réseaux et les contraintes
yA + yB = 1 et yC + yD = 1 permettent de réduire à deux le nombre de variables permettant
de connaitre les compositions. Toutes les compositions possibles peuvent ainsi être représentées
dans un diagramme carré (figure 3.5a), dont chaque coin représente un composé du système
défini comme la combinaison d’éléments purs sur chacun des sous-réseaux.

L’énergie de Gibbs de référence de ce système s’écrit comme une fonction bilinéaire des deux
fractions de sites indépendantes, comme montré sur la figure 3.5b dans le cas où m = n = 1.

Sachant que chaque sous-réseau peut être considéré comme une solution solide, l’énergie de
Gibbs s’écrit :



Gm =yAyC
0GAmCn + yAyD

0GAmDn + yByC
0GBmCn + yByD

0GBmDn

+RT [m(yA ln yA + yB ln yB) + n(yC ln yC + yD ln yD)] +Gex
m

(3.26)

où 0GAmCn , 0GAmDn , 0GBmCn et 0GBmDn sont les énergies de formation des quatre composés
possibles.

De la même façon, le terme d’excès est pondéré par les fractions de site des espèces en
interaction, mais également par les fractions de sites des éléments dans l’autre sous-réseau. Le
terme d’excès s’écrit ainsi :

Gex
m = yAyByCIAB:C + yAyByDIAB:D + yAyCyDIA:CD + yByCyDIB:CD + yAyByCyDIAB:CD

(3.27)
où les quatre premiers termes impliquent les interactions binaires sur l’un des sous-réseaux et le
dernier, les interactions binaires conjointes dans les deux sous-réseaux. Comme précédemment,
les paramètres d’interactions peuvent s’écrire sous la forme d’un développement polynomial de
type Redlich-Kister (Redlich & Kister, 1948) en utilisant les fractions de site :

IAB:C =
n∑
v=0

vLAB:C(yA − yB)v (3.28)

Dans certains cas, il est nécessaire de considérer un paramètre d’interaction réciproque
dépendant de la composition de la façon suivante :

IAB:CD = 0LAB:CD + (yA − yB)1LAB:CD + (yC − yD)2LAB:CD (3.29)

(a) (b)

Fig. 3.5 – (a) Espace de composition pour un alliage quaternaire (A,B)(C,D), et sa réduction au
plan tenant compte de la contrainte stœchiométrique entre sous-réseaux (b) Surface de référence de

cette solution réciproque (A,B)(C,D) (Hillert, 2007).
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Néanmoins, dans la banque de données de Saunders (1998), les termes d’interactions réci-
proques sont constants, suivant en cela les recommandations de Lukas et al. (2007).

3.3.3 Le potentiel chimique

À partir des expressions précédentes de l’énergie de Gibbs G d’une phase, il est aisé d’ex-
primer les potentiels chimiques µj des éléments j dans cette phase. En effet, par définition :

µj =

(
∂G

∂nj

)
T,P,nk

(3.30)

où nj est le nombre de moles de l’élément j, et où la dérivée partielle est considérée à tempé-
rature, pression et nombre de moles des autres éléments k 6= j constants.
En injectant l’équation (3.21) dans (3.30), en faisant apparaitre les fractions molaires de tous
les éléments en fonctions desquelles l’énergie de Gibbs est exprimée, on obtient :

µj =

(
∂(nGm)

∂nj

)
T,P,nk

= Gm + n
∑
i

(
∂Gm

∂xi

)
T,P,nk

×
(
∂xi
∂nj

)
nk

(3.31)

Puis si on exprime Gm en fonction des fractions molaires de tous les éléments d’alliage, sans
utiliser la relation

∑
j xj = 1 pour éliminer l’une des variables, on obtient l’équation suivante

(où pour alléger la notation, nous omettons de préciser que toutes les autres variables sont
maintenues constantes dans le calcul des dérivées partielles) (Hillert, 2007).

µj = Gm +
∂Gm

∂xj
−
∑

xi
∂Gm

∂xi
(3.32)

où les dérivées partielles de Gm sont à température, pression et fractions des éléments, autres
que celui considéré, constantes.

Dans le cas d’une phase décrite par deux sous-réseaux qui n’échangent pas les espèces qui
y résident, le potentiel chimique d’un élément j dans un sous-réseau s s’exprime de manière
similaire en fonction des fractions de sites des éléments dans le même sous-réseau :

µsj = Gm +
1

as
∂Gm

∂ysj
−
∑
i

ysi
∂Gm

∂ysi
(3.33)

où Gm est définie pour une mole d’atomes et où as =
∑
nsi
n

.
Nous verrons dans les sections suivantes comment la connaissance des potentiels chimiques

des phases permet de calculer les forces motrices de germination d’une part, et les vitesses des
interfaces α/β d’autre part. Nous définissons pour la suite, les potentiels chimiques de l’élément
i dans les phases α et β, µαi et µβi respectivement.



3.4 Apparition des morphologies de phase α

Pour les morphologies αgb et αwi, les flux d’apparition sont calculés grâce à la théorie clas-
sique de la germination (dite CNT pour Classical Nucleation Theory)(Volmer & Weber, 1926;
Becker & Doring, 1935) que nous présentons dans les sous-sections suivantes. Nous clôturerons
cette section par la description de l’apparition des colonies αwgb qui repose sur un autre critère.

3.4.1 Force motrice de germination

La force motrice de germination des différentes morphologies concernées à partir d’une phase
β sursaturée de composition {xβ0

i } est définie de la façon suivante :

∆Gv = Gα
m({xαi })−

∑
i

{xβ0
i }µ

β
i ({xβ0

i }) (3.34)

Par définition négative, elle est calculée en supposant que la composition des germes critiques
{xαi } est celle qui maximise cette différence. Cela revient à résoudre le système suivant :

µαi ({xαi })− µαTi({xαi }) = µβi ({xβ0
i })− µ

β
T i({x

β0
i }) (3.35)

pour ∀i 6= Ti. ∆Gv est alors la distance séparant l’hyperplan parallèle de l’hyperplan tangent
à Gβ

m en {xβ0
i }.

Dans la pratique, les deux équations précédentes sont utilisées explicitement pour déterminer
la force motrice de germination, de manière inhérente à l’outil TITAN.

Fig. 3.6 – Représentation schématique de la force motrice de germination dans le cas d’un alliage
binaire.
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3.4.2 Barrière d’énergie et rayon critique de germination

Dans le cadre général, la barrière de germination s’exprime de la façon suivante dans le
cadre de la CNT :

∆G∗ = Vα(∆Gv + ε) +
∑
i

Sαiγαiβ −∆Gd (3.36)

où Vα et
∑

i Sαi sont respectivement le volume et la surface totale de l’embryon de phase α. ∆Gd

est l’énergie d’un défaut sur lequel se forme le germe dans le cas d’un processus de germination
hétérogène. Dans le cas de αgb, il s’agit d’un joint de grain d’énergie σββ : ∆Gd = Sββσββ, où
Sββ est la surface recouverte par le germe. Dans le cas de αwi, il est généralement proposé que
ce soit les dislocations qui servent de sites de germination préférentiels. A défaut de connaître la
densité de dislocations et de pouvoir estimer cette condition : ∆Gd = 0 pour αwi. Nous verrons
plus loin comment la nature hétérogène du processus est décrite de manière effective.

Lorsque les germes sont cohérents avec la matrice, il est nécessaire de prendre en compte
l’énergie élastique ε générée par l’incompatibilité des réseaux cristallins des deux phases (ou
misfits). Il n’est pas facile d’estimer précisément ce terme. C’est la raison pour laquelle on
considère que ε = 0 dans le cas de αgb, le joint de grain ββ étant supposé accommoder cette
contribution. Dans le cas de αwi, cette contribution est une donnée d’entrée calibrée à partir
des temps d’incubation expérimentaux (Di Napoli, 2010).

γαiβ est l’énergie d’une portion i de l’interface entre le précipité α et la matrice β. Dans le
cas de la morphologie αgb, (Da Costa Teixeira, 2005) a montré que la géométrie dite pillbox
(figure 3.4) proposée par Menon & Aaronson (1986) conduit à de meilleures prédictions que
la calotte sphérique utilisée par Héricher (2004). Cette géométrie rend compte de deux types
d’interface d’énergies différentes γa et γb (figure 3.4) pour les faces respectivement parallèles
et perpendiculaires au joint de grain. Dans le cas de la géométrie αwi, l’interface est supposée
présenter la même énergie γi.

Lorsque les conditions thermodynamiques sont favorables pour que la phase α germe, c’est-
à-dire lorsque Vα(∆Gv+ε)−∆Gd < 0, la variation d’énergie de Gibbs donnée par (3.36) présente
un maximum pour une taille des germes dite critique, comme illustré de manière schématique
sur la figure 3.7. Il est nécessaire que la taille des germes engendrés spontanément par les
fluctuations thermiques dépasse cette taille critique pour qu’ils soient viables. En supposant
que la population des germes sous-critiques suit une statistique de Boltzmann, la possibilité
qu’un germe soit en situation de croissance est proportionnelle à exp(−∆G∗/kT ) où ∆G∗ est
la barrière de germination correspondant au maximum de la courbe sur la figure 3.7.

On obtient les expressions de rayon critique et de la barrière critique de germination en
décrivant l’expression (3.36) en fonction du rayon. Pour αgb, en tenant compte de la géométrie
en pillbox, on obtient le rayon critique r∗gb, la hauteur critique h∗ et la barrière critique de
germination ∆G∗gb :



r∗gb =
2γb

∆Gv

(3.37)

h∗ =
2ε′

∆Gv

(3.38)

∆G∗gb =
4πε′γ2

b

∆G2
v

(3.39)

où * en exposant indique qu’il s’agit de grandeurs relatives aux germes critiques et où ε′ =

2γa − σββ.
Pour αwi, on obtient :

r∗wi =
κs
as

2γi
∆Gv + ε

(3.40)

∆G∗wi =
κ3
s

a2
s

f
16π

3

γ3
i

(∆Gv + ε)2
(3.41)

où as est le rapport d’aspect du sphéroïde et κs le rapport entre les surfaces d’un sphéroïde et
d’une sphère dont les rayons polaire et équatorial sont égaux. Ce dernier rapport s’exprime en
fonction de l’excentricité e du sphéroïde :

κs =
1

2
+
a2
s

4e
ln

(
1 + e

1− e

)
(3.42)

Fig. 3.7 – Variation de l’énergie libre de formation d’un germe en fonction de sa taille, r∗ étant la
taille critique du germe, ∆G∗ la barrière énergétique de germination correspondante, ∆Gs la force
motrice de germination surfacique et ∆Gv la force motrice de germination volumique. ∆Gv est la

force motrice de germination totale.
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La barrière de germination de αwi est pondérée par un terme correctif f < 1 pour tenir
compte du caractère hétérogène de la germination sur différents défauts cristallins intragranu-
laires(Laude et al. (1996), Furuhara & Maki (2001)).

3.4.3 Flux de germination

La théorie classique de la germination admet que le système atteint un état stationnaire
dans lequel la distribution des germes en fonction de leur taille reste la même, et à partir de
laquelle il est possible de déduire le flux de germination.

Becker & Doring (1935) ont montré qu’il faut corriger la distribution d’équilibre exp(−∆G∗/kT ) ;
en 1946, Zeldovich a proposé l’expression mathématique pour cette correction donnée dans la
relation 3.43, que nous appelons facteur de Zeldovich Z (Zeldovich, 1946), tenant compte de la
dissolution possible des germes critiques pour obtenir la distribution stationnaire des germes.
Le flux de germination stationnaire s’écrit alors, de manière générale :

J0 = β∗Z exp

(
−∆G∗

kT

)
(3.43)

où β∗ est la fréquence d’attachement des atomes sur un germe critique. Cette fréquence est
généralement associée à la vitesse de diffusion autour du germe de la façon suivante :

β∗ = Se
Dβxβ

(aβ)4
(3.44)

où Se est la surface d’échange que l’on peut calculer connaissant la géométrie et les dimensions
du germe critique, Dβ et xβ sont respectivement la diffusivité et la concentration dans β de
l’élément d’alliage le plus lent contrôlant le processus, et aβ le paramètre de la maille β.

Le facteur de Zeldovich s’exprime de la façon suivante (Zeldovich, 1946) :

Z =

√
− 1

2πkT

[
∂2∆G

∂n2

]
n=n∗

(3.45)

où n est le nombre d’atomes dans un germe (et n∗ dans un germe critique) que l’on peut calculer
connaissant son volume et le volume atomique.

Les flux de germination s’expriment en multipliant les flux stationnaires J0 et le nombre de
sites disponibles Nsites :

dn

dt
= J0Nsites (3.46)

Dans le cas de la morphologie αgb :

N gb
sites =

Nfξd− Sgb
S∗gb

(3.47)



où Nfξd est la surface des Nf faces de même énergie, Sgb la surface déjà occupée par αgb sur
le type de joint de grain considéré et S∗gb la surface couverte par les nouveaux germes critiques,
qui est donnée par l’aire du disque de rayon r∗gb.

Dans le cas de la morphologie αwi :

Nwi
sites =

Ve − Vwi
V ∗wi

(3.48)

où Ve est le volume de βe, Vwi le volume déjà occupé par αwi, et V ∗wi le volume des nouveaux
germes critiques, calculé à l’aide de (3.20) en incorporant le rayon critique de germination r∗wi.

3.4.4 Flux d’apparition de αwgb

Le mécanisme d’apparition des plaquettes de αwgb n’est toujours pas connu. Pour cette
raison, l’apparition des plaquettes repose sur un critère empirique basé sur des mesures des
épaisseurs critiques de αgb, notées e∗ à partir desquelles les colonies commencent à se for-
mer. Ces épaisseurs ont été obtenues en effectuant des mesures de l’épaisseur de αgb sur de
nombreux échantillons de différents alliages de titane (β-Cez (Laude et al., 1996) et Ti17
(Da Costa Teixeira, 2005)) dont la transformation β → α a été réalisée en conditions iso-
thermes. Afin d’éviter des transitions brutales sur les courbes cinétiques, le flux d’apparition
stationnaire varie continûment avec la valeur de l’épaisseur moyenne notée 〈e〉 de la façon
suivante :

J0
wgb = BJ exp

(
〈e〉 − e∗

e∗∆ε”

)
(3.49)

où BJ est le flux stationnaire à l’épaisseur critique e∗, et e∗∆ε” un intervalle d’épaisseurs sur
lequel le flux évolue de manière significative autour de la valeur moyenne critique.
De la même manière que pour les flux de germination, le flux d’apparition de αwgb est calculé
à partir de ce flux stationnaire et du nombre de sites disponibles :

Jwgb = J0
wgbN

wgb
sites (3.50)

Nwgb
sites = Nf − ncol (3.51)

Avec ncol le nombre de colonies, et Nwgb
sites est le nombre de sites disponibles pour l’apparition de

nouvelles colonies.
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3.5 Croissance - dissolution

Une fois apparus, les précipités évoluent par migration de leurs interfaces, suivant des pro-
cessus contrôlés par la diffusion des éléments d’alliage.

3.5.1 Équilibre local aux interfaces et vitesse d’interface

Dans le modèle TITAN, les interfaces sont supposées atteindre instantanément l’équilibre
dès le début du processus de croissance/dissolution. Dans le cas d’alliages binaires Ti-X, la don-
née du diagramme de phase suffirait à déterminer les concentrations d’interfaces, et le problème
se réduirait à la détermination de la vitesse en écrivant le bilan de soluté à l’interface.
Dans le cas des alliages multiconstitués, on ne peut pas dissocier la détermination des concentra-
tions interfaciales de celle de la vitesse (de la même façon que la conode d’équilibre finale dépend
de la composition de l’alliage). En effet, la conode interfaciale est généralement différente de
celle de l’équilibre final, sauf en fin de transformation si l’équilibre est atteint.

Le système non-linéaire à résoudre pour déterminer la conode et la vitesse interfaciales
s’écrit : {

µαi = µβi ∀i
v(xβαi − x

αβ
i ) = Di

δi
(xβαi − 〈x

β
i 〉) ∀i 6= ref

(3.52)

où l’égalité des potentiels chimiques de tous les éléments i correspond à la règle bien connue
des tangentes communes dans un espace de dimension n, où n est le nombre d’éléments (les
potentiels chimiques des lacunes étant supposés nuls).

Dans les bilans, où l’on a négligé la diffusion dans α, v est la vitesse de l’interface ; xβαi et
xαβi sont respectivement les concentrations de l’élément i dans la phase β en équilibre avec la
phase α et dans la phase α en équilibre avec la phase β. 〈xβi 〉 est la concentration moyenne de
l’élément i dans la phase β ; Di est la diffusivité de l’élément i dans la phase β. Enfin, δi est la
longueur de diffusion de l’élément i dans la phase β. L’équation peut être remaniée pour faire
apparaître les sursaturations adimensionnelles Ωi :

Ωi =
xβαi − 〈x

β
i 〉

xβαi − x
αβ
i

(3.53)

Dans le cas des très petits précipités ou pour l’extrémité des plaquettes, il faut prendre en
compte la modification de l’équilibre par la courbure de l’interface (effet Gibbs-Thomson). En
considérant qu’une interface de courbure κ et d’énergie γ induit une surpression vαmκγ dans
la phase α, où vαm est le volume molaire de la phase α, le développement au premier ordre en
pression des potentiels chimiques dans α conduit à ajouter aux µαi cette surpression. Dans le
cas des pointes de αwgb, κ = 1/rtip, alors que dans celui de αwi, κ = 1/R.

Il faut souligner que dans le cas des plaquettes αwgb, la détermination du rayon des extrémités
rtip nécessite de recourir à un critère empirique, faute de théorie satisfaisante comme dans le



cas des dendrites de solidification (Kurz & Fisher, 1986). Le critère adopté dans TITAN est
celui de la vitesse maximale proposé par Zener (1946) consistant à chercher le rayon rtip tel que
∂v/∂rtip = 0.

3.5.2 Longueurs de diffusion

La longueur de diffusion dépend de la géométrie de la morphologie considérée.
Pour l’interface βe/αgb, Di Napoli (2010) a adopté le modèle de Zener à profil plan (Zener,

1946). La longueur de diffusion δegbi à cette interface s’écrit :

δegbi = 2〈e〉1− Ωegb
i

Ωegb
i

(3.54)

où Ωegb
i est la sursaturation adimensionnelle à l’interface βe/αgb.

Pour l’interface βi/αwgb qui concerne l’épaississement des plaquettes de Widmanstätten,
Di Napoli (2010) a distingué deux cas selon que les plaquettes sont relativement proches ou
éloignées. En considérant les faces comme planes, le modèle de Zener à profil linéaire a été adopté
lorsque les plaquettes sont très éloignées. Par contre, en raison de la faiblesse de l’espacement
entre les plaquettes, les plaquettes voisines peuvent rapidement entrer en contact. Vu qu’il n’est
pas possible pour la longueur de diffusion de dépasser l’espace inter-lamellaire disponible, une
approximation géométrique a été mis en oeuvre pour ce cas. Aussi, pour éviter un changement
brutal d’une approximation à l’autre, une fonction de transition est considérée :

δiwgbi = (1− τ)δ1 + τδ2

δ1 = 〈q〉(1− Ωiwgb
i )

Ωiwgb
i

δ2 =
λ− 〈q〉

2

(3.55)

τ =
1

2

[
1− tanh

(
δ2 − δ1

∆ζ

)]
(3.56)

où ∆ζ est un paramètre qui permet de fixer l’intervalle de passage d’une longueur de diffusion
à l’autre.

En ce qui concerne l’interface βe/αwgb, Di Napoli (2010) a considéré le modèle de Trivedi-
Ivantsov (Bosze & Trivedi, 1974) pour calculer la vitesse de la pointe et la longueur de diffusion
relative à l’allongement des plaquettes de Widmanstätten :

vtip =
DiΩ

ewgb
i

δi
(3.57)

δewgbi =
rtipΩ

ewgb
i

2Pei
(3.58)
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où Ωewgb
i est la sursaturation adimensionnelle à l’interface βe/αwgb et Pei est le nombre de

Péclet, obtenu en inversant la relation donnée par les modèles d’Ivantsov et Trivedi qu’on peut
écrire de manière formelle Ωewgb

i = F(Pei). L’inversion de cette relation permet d’exprimer le
nombre de Péclet qui s’écrit :

Pei = I−1(Ωewgb
i ) + τ

′ 1

1− Ωewgb
i

(3.59)

où I−1 est l’approximation pour la fonction inverse de F et τ ′ une fonction permettant de
corriger le comportement de I−1 lorsque Ωewgb

i → 1. Ces fonctions s’écrivent :

I−1(Ωewgb
i ) =

1

π

 Ωewgb
i

1− 2Ωewgbi

π
− (Ωewgbi )2

2π

2

(3.60)

τ
′
=

[
1 + tanh

(
Ωewgb
i − 1

0,01

)]
(3.61)

Pour l’interface βe/αwi, Di Napoli (2010) a utilisé la solution analytique de la croissance
d’un précipité stœchiométrique de forme sphéroïdale dans une matrice infinie (Horvay & Cahn
(1961), Bourne et al. (1994)).

δewii =
〈r〉Ωewi

i

J −1(Ωewi
i , as)

(3.62)

avec Ωewi
i la sursaturation adimensionnelle à l’interface βe/αwi et J −1 une approximation de la

fonction inverse de la solution analytique inspirée par Di Napoli (2010) de l’approximation de
Zener :

J −1(Ωewi
i , as) = 2as

Ωewi
i

(1− Ωewi
i )n

(3.63)

où n = 1 + as/50.
Les concentrations dans les régions βi et βe devant s’homogénéiser en tendant vers l’équilibre

global, nous définissons une interface βi/βe, correspondant à une frontière fictive permettant
de séparer ces deux régions hétérogènes en composition de la phase β. A la traversée de cette
interface, les champs de concentrations sont continus, soit xiei = xeii . La concentration xiei est
donc définie par la continuité des gradients :

xiei − 〈x
βi
i 〉

δiei
=
〈xβei 〉 − xeii

δeii
(3.64)

La continuité des gradients de concentration sur l’enveloppe permettent de déterminer ces
compositions (3.65) :

xiei =
δiei 〈x

βe
i 〉+ δeii 〈x

βi
i 〉

δiei + δeii
(3.65)



La longueur de diffusion δiei est considérée égale à δiwgbi . Par contre δeii est obtenue en
résolvant l’équation de diffusion stationnaire dans un repère mobile attaché à l’interface βi/βe
supposée plane :

δeii =
Di

vtip

{
1− Di

vtiplf

[
1− exp

(
−vtiplf

Di

)]}
(3.66)

où lf est la longueur disponible pour la croissance des lamelles, qui dépend à la fois du volume
du grain et de contraintes géométriques qu’impose la présence en face à face des colonies.

3.6 Bilans de solutés

L’intégration des bilans de solutés dans les différentes phases et morphologies permet la mise
à jour de leurs concentrations moyennes. Cette dernière étape du modèle permet de prendre en
compte l’interaction entre les phases et d’assurer la cohérence entre les différentes parties du
modèle.
De manière générique pour toutes les morphologies de phase α, les bilans s’écrivent :

Vα
d〈xαi 〉
dt

=
SαD

α
i

δαβi

(
xαβi − 〈xαi 〉

)
+
dVα
dt

(
xαβi − 〈xαi 〉

)
+ V ∗

dn∗α

dt
(x∗i − 〈xαi 〉) (3.67)

où Vα est le volume de la morphologie de phase α considérée, V ∗, x∗i et n∗α sont respectivement
le volume, les concentrations et le nombre des nouvelles entités. Enfin xαβi est la concentration
aux interfaces α/β du côté α.

— A droite de l’égalité, le premier terme correspond à de la diffusion dans la phase α dont la
composition est hétérogène. Dans la suite, on ne considère pas de diffusion dans la phase
α. Ce terme est donc nul.

— Le second terme correspond au mouvement de l’interface,

— et le dernier terme à l’apparition de nouveaux germes dans la phase parente β.

Le bilan dans la région βi est plus complexe, car il tient compte de la présence de deux interfaces
βi/αwgb et βi/βe :

Vβi
d〈xβii 〉
dt

=

(
χβi1i −

dVwgb
dt

)(
xiwgbi − 〈xβii 〉

)
+

(
χβi2i +

dV col

dt

)(
xiei − 〈x

βi
i 〉
)

+
(
1− f ∗wgb

)
V col∗dn

col

dt

(
x∗i − 〈x

βi
i 〉
) (3.68)

avec χβi1i =
SwgbβiD

β
i

δiwgbi

et χβi2i =
ScolDβi
δiei

.
Enfin, le bilan dans la région βe est calculé à partir de toutes les autres morphologies :
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Ve
d〈xβei 〉
dt

= −dVe
dt
〈xβei 〉 −

∑
α

(
dVα
dt
〈xαi 〉+ Vα

d〈xαi 〉
dt

)
− Vβi

d〈xβii 〉
dt

− dVβi
dt
〈xβii 〉 (3.69)

Avec :

Ve = V −
∑
α

Vα − Vβi (3.70)

3.7 Conclusions partielles

Le modèle TITAN est capable de calculer les cinétiques de transformation au cours des
traitements thermiques des alliages de titane.
Ce modèle se base sur une description géométrique simplifiées des différentes morphologies,
permettant de décrire les évolutions du nombre de précipités, de leur taille et de leur frac-
tion volumique par des lois analytiques simplifiées. Une description thermodynamique de type
CalPhaD permet de tenir compte des évolutions des compositions chimiques des phases en
considérant les éléments substitutionnels présents dans les alliages de titane, ainsi que l’élé-
ment interstitiel O.
L’ensemble du modèle se base sur l’hypothèse que la diffusion des éléments d’alliage est le
mécanisme qui contrôle l’évolution des différentes morphologies de phase α. Une formulation
générale basée sur l’équilibre local à l’interface est adaptée à chacune des morphologies, pour
prédire l’évolution des fractions volumiques, des tailles caractéristiques et de la composition des
phases.





Chapitre 4

Résultats

4.1 Démarche suivie

Rappelons que le sujet de cette thèse s’inscrit dans le cadre d’une problématique industrielle
très importante, qui est la prédiction des transformations de phases et des microstructures asso-
ciées dans les alliages de titane. Disposant d’une corrélation entre caractéristiques microstruc-
turales et propriétés mécaniques, un tel outil permet d’optimiser les gammes de traitements
thermiques ou d’estimer l’impact de variations des paramètres des procédés. Le modèle TITAN
a pour vocation de remplir ce rôle, mais son utilisation est complexe et il reste à identifier clai-
rement les paramètres auxquels les prédictions sont les plus sensibles, en vue de sa validation
et de son amélioration. Ce chapitre apportera des réponses sur ces aspects.

Dans ce chapitre, nous présentons les résultats des calculs de cinétique de transformation
en conditions isothermes pour différents alliages de titane. Nous distinguerons le domaine de
formation des morphologies aux joints de grains αgb+αwgb du domaine de formation de la mor-
phologie intragranulaire αwi parce que les mécanismes sont différents et parce que les difficultés
numériques sont également de natures différentes.

Pour le domaine de températures où αgb+αwgb se forment, nous commencerons par présenter
les résultats d’un calcul dans des conditions dites "de référence" pour illustrer les capacités du
modèle TITAN dans le cas de l’alliage industriel Ti17 et pour une seule valeur d’énergie de joints
de grains. Nous présentons les évolutions en fonction du temps des taux de phases/morphologies,
des paramètres morphologiques et des différentes concentrations (moyennes dans les phases et
aux interfaces α/β). Les évolutions des concentrations aux interfaces s’avèrent complexes car
l’alliage considéré est multiconstitué. Pour mieux appréhender ce comportement complexe et le
chemin cinétique au cours de l’avancement de la transformation, nous considérerons deux cas
simplifiés.

— Dans une premier temps, nous étudierons la cinétique de transformation pour l’alliage
Ti17, en supposant que les diffusivités chimiques sont les mêmes quelque soit l’élément.
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— Dans un second temps, nous nous placerons dans le cas simple d’un alliage ternaire TiMoO
permettant de visualiser les chemins cinétiques.

Contrairement au cas de référence choisi, un certain nombre de calculs (que nous ne présenterons
pas dans ce manuscrit) nous ont permis d’identifier des données d’entrée affectant la stabilité
numérique du modèle TITAN. Parmi les paramètres auxquels la stabilité est la plus sensible,
mentionnons :

— l’épaisseur critique q∗ d’apparition des lamelles de αwgb,

— l’espacement inter-lamellaire λ.

Nous présenterons donc des calculs réalisés dans les mêmes conditions que le cas de référence
pour analyser la sensibilité du modèle à ces paramètres d’entrée. Contrairement à Di Napoli,
qui avait choisi arbitrairement leurs valeurs, nous évaluerons leur impact sur les cinétiques de
transformation.
Dans les premiers calculs (dits de référence) nous ne considérerons qu’une seule classe (valeur)
d’énergie de joint de grains σββ. Néanmoins, une étude récente (Salib, 2015) a montré que la
nature des joints de grains influence de manière importante la séquence de transformation et
les cinétiques qui lui sont associées. C’est pourquoi nous étudierons l’influence de l’énergie de
joints de grains sur les cinétiques et les morphologies, tout comme l’influence de la température
de transformation.
A l’issue de cette étape, des résultats de calculs considérant une distribution d’énergies de joints
de grains seront présentés.
Enfin, nous étendrons notre analyse du modèle à d’autres alliages de titane (Ti6242 et Ti6246).
Cela permettra d’étudier l’influence de la composition sur les cinétiques de formation de la
phase α, en comparaison à l’alliage Ti17, à force motrice de germination équivalente.

Pour le domaine αwi, nous reprendrons la même démarche pour établir un cas de référence,
qui nous permettra d’étudier par la suite la sensibilité du modèle au choix du rapport d’as-
pect des sphéroïdes as. Des évolutions inattendues des concentrations en O et Al en début de
transformation nous mèneront à établir une seconde étude des diffusivités des éléments d’alliage
pour mieux les comprendre.

4.2 Données d’entrée du modèle

4.2.1 Données thermodynamiques

Les données thermodynamiques utilisées sont issues de la base CalPhaD proposée par Saun-
ders (1998). Ces données se présentent sous forme de deux fichiers contenant des paramètres
correspondant aux deux phases α et β, et valides pour tout alliage de titane.
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4.2.2 Données relatives à la géométrie du système et aux classes

? Taille des grains : d = 200µm pour tous les calculs effectués.

? Nombre de faces par grain : Nf = 14 faces pour tous les calculs effectués. Ce nombre
correspond à la représentation tétrakaidécahédrique du grain β, très souvent utilisée pour
représenter la géométrie 3D d’un grain dans un polycristal.

? Paramètre de maille de la phase β : aβ = 3, 32Å à partir de mesures à température
ambiante.

? Rapport d’aspect des sphéroïdes de αwi, as : On étudiera l’impact de ce paramètre dans
la suite.

4.2.3 Énergies de joints de grains et d’interface

? Energies de joints de grains σββ.
Le calcul de ces énergies s’appuie sur l’étude expérimentale de Mraizika-Chaussy (1996).
Cet auteur a déterminé la distribution des désorientations de joints de grains β dans
l’alliage β-Cez par EBSD. L’énergie σββ est calculée à partir de la fonction de distribution
des désorientations en utilisant :

— La loi de Read et Shockley pour les faibles angles de désorientation (<15°). Cette loi
permet de calculer l’énergie σββ d’un joint de flexion, modélisé par un arrangement
de dislocations, en fonction de l’angle de désorientation Θ qui sépare les deux grains
considérés. Elle s’écrit de la façon suivante :

σββ = σ0Θ(A− ln Θ) (4.1)

où σ0 = µb
4π(1−ν)

et A = 4π(1−ν)kd, µ étant le module de cisaillement, ν le coefficient
de Poisson, et b le module du vecteur de Burgers des dislocations. kd est un paramètre
lié à l’énergie linéique de coeur des dislocations Ec :

Ec = kdµb
2 (4.2)

— La relation de Wolf pour les angles de désorientation plus importants (>15°).

σββ = σ0 sin Θ(A− ln sin Θ) (4.3)

Dans la plupart des calculs effectués sur les alliages étudiés, nous n’utilisons qu’une seule
classe d’énergie de joints de grains (celle qui facilite le plus la germination) pour réduire les
temps de calcul. Par ailleurs, nous avons considéré une distribution d’énergie de joints de
grains (figure 4.1). Cette distribution a une forme identique à celle utilisée par Di Napoli
(2010), mais le nombre de classes a été réduit. Enfin, pour les calculs menés pour obtenir
un diagramme TTT, nous avons considéré 2 grains ayant chacun 14 faces. Ces conditions
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Fig. 4.1 – Distribution réduite des énergies de joints de grains correspondant à la distribution de
désorientations mesurée par (Mraizika-Chaussy, 1996)

diffèrent de celle de Di Napoli (2010) qui a pris en compte 42 grains ayant 14 faces.
Bien évidemment, nous nous sommes assurés que cette réduction du nombre de grains
n’impacte pas les cinétiques de transformation.

? Énergies d’interface α/β : γa = 0, 4J/m2, γb = 0, 02J/m2, et γi = 0, 05J/m2 maintenues
constantes pour l’ensemble des calculs (Menon & Aaronson, 1986; Zherebtsov et al., 2010).

4.2.4 Données relatives aux éléments d’alliage

? Alliages étudiés :
Nous avons choisi de réaliser nos calculs pour trois alliages industriels, le Ti17, le Ti6242
et le Ti6246, dont les compositions nominales sont données dans le tableau 4.1 :

Les températures de transus Tβ valent respectivement 890◦C, 996◦C et 958◦C pour le Ti17,
le Ti6242 et le Ti6246 (Da Costa Teixeira, 2005; Le Berre & Aeby-Gautier, 2010; Bein, 1996).
Tous les éléments considérés sont des éléments substitutionnels, hormis l’oxygène qui est un
élément interstitiel. Dans nos calculs, nous ne considérons pas les éléments Zr et Sn, compte
tenu de leur faible partition entre les phases α et β (en exemple, voir diagramme binaire Ti-Zr
figure 4.68 en annexe).

? Diffusivités :
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% mass. Ti Al Cr Mo Sn Zr O
Ti17 Bal. 5 4 4 2 2 0,1
Ti6242 Bal. 6 - 2 2 4 0,1
Ti6246 Bal. 6 - 6 2 4 0,1

Table 4.1 – Composition des alliages de titane considérés.

Elles sont calculées à partir de la loi d’Arrhénius :

D = D0 exp− Ea
RgT

(4.4)

où Rg est la constante des gaz parfaits, T la température en Kelvin, et Ea l’énergie
d’activation. Dans les calculs qui suivent, nous n’avons considéré que la diffusion dans
la phase β pour simplifier l’analyse des résultats déjà complexes. Les différentes valeurs
du coefficient D0 et de l’énergie Ea des différents éléments d’alliage dans la phase β sont
reportées dans le tableau 4.2, et les diffusivités sur la figure 4.2.

Elément D0(m2/s) Ea(kJ/mol)

Al 6, 58× 10−9 113
Cr 2, 84× 10−7 150
Mo 5, 54× 10−8 147
O 1, 40× 10−5 138

Table 4.2 – Facteurs pré-exponentiels et énergies d’activation des diffusivités des éléments d’alliage
dans la phase β, d’après Di Napoli (2010).

L’analyse des données de la littérature montre des disparités importantes sur les valeurs
des diffusivités, notamment celle de l’oxygène. Une étude sur la sensibilité de ce paramètre est
présentée dans la suite du document.

4.2.5 Données relatives aux morphologies

? Epaisseurs critiques de αgb
Pour l’alliage Ti17, les épaisseurs à partir desquelles on a formation de αwgb ont été
déduites de mesures expérimentales sur un alliage proche, le β-Cez, effectuées par Laude
(1997). Ces mesures sont reportées en rouge sur la figure 4.3, ainsi que la fonction suivante :

e∗ =
1

2
(7, 98× 10−11T 2 − 9, 59× 10−8T + 2, 93× 10−5) (4.5)



Fig. 4.2 – Evolution des diffusivités des éléments d’alliage dans la phase β en fonction de la
température (Liu & Welsch, 1988; Héricher, 2004).
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utilisée dans le modèle pour le Ti17. Pour l’alliage Ti6242, nous avons procédé de la
même manière en mesurant des épaisseurs de αgb sur des images de microscopie optique
obtenues par Le Berre & Aeby-Gautier (2010). Nous en avons déduit l’expression suivante,
représentée sur la figure 4.4 :

e∗ =
1

2
(2, 41590× 10−6T 3− 6, 36157× 10−3T 2 + 5, 58658T − 1, 63486× 103)× 10−6 (4.6)

Pour les deux équations précédentes, la température est en degrés Celcius, et les épaisseurs
critiques obtenues en mètre.

? Epaisseurs des lamelles de αwgb en fin de transformation
Ces épaisseurs permettent de calculer l’espacement λ entre les plaquettes de αwgb, en les
divisant par la fraction de phase α d’équilibre estimée par ThermoCalc : λ = qeq/feq, qeq
et feq sont respectivement l’épaisseur et le taux de phase α à l’équilibre (cf. Chapitre 3,
section 4.3.1.3).
Les épaisseurs des lamelles ont été mesurées à partir de micrographies d’échantillons
transformés dans des conditions contrôlées pour les alliages Ti17 et Ti6242 (Aeby-Gautier
et al., 2011; Maury et al., 2018; Le Berre & Aeby-Gautier, 2010). Les résultats sont portés
figure 4.5.

? Facteur d’aspect des précipités αwi
Ce paramètre a été déterminé en se basant sur des microstructures réelles. Pour l’alliage
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Fig. 4.3 – Epaisseurs critiques de αgb pour l’alliage β-cez.
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Fig. 4.4 – Epaisseurs critiques de αgb pour l’alliage Ti6242.
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Fig. 4.5 – Epaisseurs des lamelles dans les alliages Ti17 et Ti6242 en fonction de la température.
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(a) (b)

Fig. 4.6 – Micrographies obtenues après transformation isotherme pour
(a) Ti17 (Micrographies MEB, Maury et al. (2018)), à 650°C et (b) Ti6242 (Micrographie au

microscope optique, Le Berre & Aeby-Gautier (2010)), à 850°C.

Ti17, Di Napoli (2010) a déterminé la valeur de 0,028 à partir de micrographies obtenues
au MEB (figure 4.6a).

Concernant l’alliage Ti6242, nous avons procédé de la même façon en utilisant une série
d’images MEB (figure 4.6b) issues du travail de Le Berre & Aeby-Gautier (2010).

Pour les calculs sur l’alliage Ti6246, nous avons repris les mêmes paramètres que l’alliage
Ti6242.



4.3 Cinétiques isothermes dans le domaine αgb + αwgb

4.3.1 Analyse complète d’une cinétique isotherme pour un maintien
à 810°C

Nous procédons dans cette section à l’analyse d’un cas que nous appellerons "cas de réfé-
rence", qui nous permet d’illustrer les capacités du modèle, et à partir duquel nous pourrons
étudier sa sensibilité à certains paramètres d’entrée.

4.3.1.1 Capacités du modèle TITAN : résultats issus du calcul

Sur la figure 4.7, sont portées les évolutions des taux de phase α total, des différentes mor-
phologies de phase α, et des deux régions de phase β. Ce calcul a été effectué sur l’alliage Ti17,
pour une classe d’énergie de joint de grain (σββ = 0, 787J/m2), pour un maintien isotherme à
810◦C.
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Fig. 4.7 – Evolution de la fraction de phase α, et des fractions des différentes morphologies lors
d’une transformation à 810◦C - comparaison avec la fraction d’équilibre final donnée par ThermoCalc.
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Fig. 4.8 – Evolution des paramètres morphologiques de αwgb : longueur et épaisseur moyennes des
plaquettes lors d’une transformation à 810°C.

On remarque qu’en fin de transformation, la fraction de la phase α calculée est pratiquement
celle prédite par ThermoCalc. On peut attribuer le léger écart au fait qu’on ne considère pas
de diffusion dans la phase α, de telle sorte que la composition de la phase α est hétérogène en
fin de transformation comme nous le verrons.
Concernant les morphologies, le modèle prédit que seules αgb et αwgb sont présentes, ce qui est
en accord avec le diagramme TTT de l’alliage figure 1.7. On note un peu moins de 30% de αwgb
et environ 8% de αgb. La région intralamellaire βi occupe environ 65% du volume. Sa fraction
passe par un maximum vers 6000 s puis décroît légèrement en raison de l’épaississement des
plaquettes prédominant sur l’allongement au delà de 6000 s. A l’issue de la transformation, les
colonies de αwgb remplissent quasi-intégralement le grain β, et la fraction de βe tend vers 0.

Sur la figure 4.8, sont portées les évolutions de l’épaisseur et de la longueur moyennes de αwgb
en fonction du temps. En fin de transformation, ces plaquettes ont atteint une longueur de 32
µm et une épaisseur de 2,6 µm. On note un ralentissement de l’évolution de la longueur moyenne
vers 6000 s alors que l’épaisseur continue d’augmenter en adéquation avec la diminution de βi
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Fig. 4.9 – L’évolution des vitesses d’allongement et d’épaississement de lamelles de αwgb pour une
transformation isotherme à 810°C.

après 6000 s. L’évolution des vitesses d’allongement et d’épaississement des plaquettes sont en
accord avec ces observations comme le montre la figure 4.9. On peut noter que l’allongement
est cinq fois plus rapide (23nm/s) que l’épaississement (4, 8nm/s) en début de transformation.

Intéressons nous maintenant aux évolutions des concentrations des éléments chimiques dans
les différentes morphologies : nous avons porté figure 4.10 les évolutions de Al, Cr, Mo et O en
fonction du temps dans les différentes morphologies de phase α et régions de phase β. Notons
qu’il s’agit de fractions massiques, et ce dans toute la suite du document.

On note une partition attendue des éléments d’alliages dans les différentes morphologies :
des concentrations en Al et en O plus importantes dans les précipités de phase α et plus faibles
dans les régions de phase β, et inversement pour Cr et Mo.
La décroissance des éléments α-gènes dans la région βi (vert) est plus rapide que dans βe (violet).
Cet appauvrissement est dû au déplacement de l’interface αwgb/βi résultant de l’épaississement
des lamelles.
On note également que la concentration en Al dans la morphologie αgb est sensiblement constante
à 810◦C tout au long de l’avancement de la transformation, en restant proche de 6%. Pour la
morphologie αwgb, la concentration en Al croit légèrement aux premières secondes puis décroit
légèrement pour rejoindre la concentration moyenne dans αgb vers la fin de la transformation.
Par ailleurs, on note l’appauvrissement du grain β en éléments α-gènes avec l’avancement de
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la transformation.

Concernant l’oxygène, on note une forte partition de cet élément entre les deux phases. Ceci
confirme le fort caractère α-gène de cet élément. Les premières plaquettes de αwgb sont très
riches en O (environ 5000 ppm). On peut attribuer ce comportement particulier à la position
des premières conodes interfaciales déterminée par le contraste entre les diffusivités des élé-
ments d’alliage et les longueurs de diffusion initialement très faibles, comme le confirment les
concentrations aux interfaces figure 4.11. Par la suite, la concentration moyenne en O décroit
dans les plaquettes au fur et à mesure que celles-ci croissent. On note un léger ralentissement
de cette décroissance vers 700s, lié au changement de régime qu’on peut observer sur la vitesse
d’épaississement au même temps. Vers la fin de la transformation, la concentration moyenne en
O dans les plaquettes va en deçà de la valeur à l’équilibre prédit par ThermoCalc. La concentra-
tion de O dans la morphologie αgb décroit légèrement en début de transformation puis reste à
5400 ppm bien au dessus de la valeur à l’équilibre global lorsque toute sa surface est recouverte
par αwgb. Les écarts entre les limites vers lesquelles les concentrations tendent et les prédictions
de ThermoCalc sont simplement dus à l’absence de diffusion dans α : la composition moyenne
d’une morphologie α est l’intégration dans le temps de la composition interfaciales et ne peut
pas tendre vers l’équilibre complet. Si on recalcule la composition d’équilibre final du sous-
système excluant la morphologie αgb, la plus loin de l’équilibre, on obtient les concentrations
vers lesquelles tendent les morphologies αwgb, βi et βe, comme le montrent les figure 4.12 et
figure 4.13. Ceci s’applique à toutes les concentrations dans la morphologie αwgb et les régions
de phase β.

La forte teneur en O dans les plaquettes en début de transformation peut également être
imputée à l’effet Gibbs-Thomson : le rayon de courbure étant très faible aux premiers instants,
il est probable que cet effet contribue de manière significative à l’augmentation de la teneur en
O, d’autant plus que la topologie du diagramme d’équilibre est complexe.

Les évolutions des concentrations en Cr et en Mo présentent des évolutions assez similaires
pour les morphologies de phase α, en restant proches de la concentration finale.
La phase β quant à elle, s’enrichit en éléments β-gènes. La zone intralamellaire βi s’enrichit dès
les premiers instants de la transformation, lors de la formation des colonies. car elle correspond à
des régions confinées entre les lamelles de αwgb s’homogénéisant rapidement. Les concentrations
en Mo et Cr augmentent moins rapidement dans la région βe, car le volume concerné est plus
grand que pour βi, et donc les longueurs de diffusion sont plus importantes. On note également
qu’on tend plus rapidement vers l’équilibre dans le cas de Cr comparé à Mo, ce dernier étant
l’élément qui diffuse le plus lentement.

En ce qui concerne les évolutions des concentrations aux interfaces αwgb/βe et αwgb/βi (fi-
gure 4.12), elles sont assez complexes, et pour la plupart, difficiles à comprendre de manière
intuitive, car elles mettent en jeu des équilibres locaux au cours de la croissance pour un alliage
multiconstitué. Pour mieux comprendre ces évolutions, nous analysons des cas plus simples,
notamment des alliages ternaires (section 4.3.4.1), ou encore un cas où toutes les diffusivités
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Fig. 4.10 – Évolution des concentrations moyennes des morphologies de phase α et des régions de
phase β pour une transformation isotherme à 810◦C. Traits pleins horizontaux : concentrations

d’équilibre final données par ThermoCalc (α en bleu et β en rouge).
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Fig. 4.11 – Évolution des concentrations interfaciales des morphologies de phase α et des régions
de phase β pour une transformation isotherme à 810◦C. Traits pleins horizontaux : concentrations

d’équilibre prédites par ThermoCalc (α en bleu et β en rouge).

sont supposées égales.
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Fig. 4.12 – Évolution des concentrations moyennes des morphologies de phase α et des régions de
phase β pour une transformation isotherme à 810◦C. Traits pleins horizontaux : concentrations

d’équilibre prédites par ThermoCalc (bleus pour α et rouges pour β) calculées sur le sous-système
excluant αgb.
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Fig. 4.13 – Évolution des concentrations aux interfaces des morphologies de phase α et des régions
de phase β pour une transformation isotherme à 810◦C. Traits pleins horizontaux : concentrations
d’équilibre prédites par ThermoCalc (bleus pour α et rouges pour β) calculées sur le sous-système

excluant αgb.



4.3.1.2 Influence de la diffusivité des éléments d’alliage sur les cinétiques

Dans cette partie, nous analysons les prédictions de TITAN lorsque toutes les diffusivités
des éléments d’alliage sont les mêmes.

Nous considérons une transformation isotherme à 810°C pour l’alliage Ti17, avec une unique
classe d’énergie de joint de grain σββ = 0, 787J/m2, et une taille de grain de 200µm. Les
diffusivités des différents éléments d’alliages sont toutes choisies égales à celle du Cr.
Nous portons figure 4.14 l’évolution des taux de la phase α et de ses morphologies en fonction
du temps. Ces évolutions sont très semblables à celles du calcul de référence dans le Ti17
(figure 4.7) : la première étape est associée à la germination et la croissance de αgb ; la seconde
à l’apparition et la croissance des colonies de αwgb. L’équilibre est pratiquement atteint en fin
de transformation. Cependant la cinétique de transformation est nettement plus rapide.

Les évolutions des concentrations moyennes des éléments chimiques et de leurs concentra-
tions aux interfaces sont portées figures 4.15 et 4.16. Les évolutions des concentrations dans
β sont à nouveau assez similaires à celles du cas de référence de la section 4.3.1 (par exemple
figure 4.10). On peut noter cependant que les régions intracolonies βi s’homogénéisent plus ra-
pidement que dans le cas de référence. En revanche, il faut souligner que les concentrations dans
la phase α se confondent avec les concentrations de l’équilibre final (traits bleus horizontaux),
à la différence du cas de référence. L’hétérogénéité de composition pour les différentes mor-
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Fig. 4.14 – Evolution de la fraction totale de phase α et les fractions de ses différentes
morphologies et des zones de phase β - Comparaison avec le taux d’équilibre calculé par ThermoCalc.
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Fig. 4.15 – Evolution des concentrations moyennes des morphologies de phase α et des régions de
phase β pour une transformation isotherme à 810°C. Traits pleins horizontaux : concentrations

d’équilibre prédites par ThermoCalc(α en bleu et β en rouge).



phologies de phase α observée dans les calculs des sections précédentes est donc le résultat des
chemins cinétiques complexes engendrés par les différences de diffusivité des éléments d’alliage.

Sur la figure 4.16, nous avons tracé l’évolution des concentrations aux interfaces αwgb/βe
et αwgb/βi. Contrairement au cas de référence, les concentrations sur les flancs des lamelles
(αwgb/βi et βi/αwgb) sont confondues avec les concentrations de l’équilibre final. En effet, lorsque
toutes les diffusivités sont égales, Coates (1972) a montré que les conodes opératives et finales
étaient identiques. La déviation des concentrations en pointe des lamelles (αwgb/βe et βe/αwgb)
par rapport à la conode finale peut-être imputée à l’effet Gibbs-Thomson (section 3.4.1). En
effet, l’écart est plus important en début de transformation lorsque les rayons de courbure
des extrémités sont petits, puis s’amenuise à mesure que la croissance des colonies ralentit et
que les rayons de courbure augmentent. L’analyse de ce cas modèle permet donc de mieux
appréhender la complexité des chemins cinétiques observés dans le cas de référence figure 4.13,
qui est clairement à attribuer au contraste des diffusivités.
Cette analyse est complétée, section 4.3.4.1, par l’étude d’un alliage ternaire, qui nous permettra
aisément de visualiser ces chemins cinétiques sur des coupes isothermes, ainsi que leur forte
dépendance au contraste de diffusivités.
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Fig. 4.16 – Evolution des concentrations interfaciales des morphologies de phase α et des régions
de phase β pour une transformation isotherme à 810°C. Traits pleins horizontaux : Les concentrations

d’équilibre prédites par ThermoCalc (α en bleu et β en rouge).



4.3.1.3 Sensibilité du modèle aux paramètres d’entrée q∗ et λ

L’analyse de divers calculs du type du cas de référence, a mis en exergue des problèmes de
stabilité du modèle TITAN pour certains jeux de données d’entrée bien spécifiques.
Parmi les paramètres les plus impactants sur cette stabilité, nous notons l’épaisseur critique q∗

d’apparition des lamelles de αwgb ainsi que leur espacement interlamellaire λ.
En ce qui concerne l’épaisseur critique q∗, ce paramètre ayant été défini en accord avec la sim-
plification géométrique adoptée pour la morphologie αwgb, il n’est donc pas possible de suggérer
des mesures expérimentales pour le préciser de manière réaliste. Nous allons montrer dans la
suite que le choix "arbitraire" de ce paramètre, pour se conformer au modèle géométrique de la
morphologie αwgb défini dans TITAN, n’influence que très peu la cinétique finale. Néanmoins,
un choix judicieux de ce paramètre permet de contourner les problèmes de stabilité du modèle.
Le paramètre d’espacement interlamellaire λ est quant à lui le plus impactant sur l’évolution
des cinétiques. Son choix doit donc se faire en cohérence avec les observations microscopiques.

Influence de l’épaisseur critique q∗ d’apparition des lamelles de αwgb

Comme énoncé précédemment, nous allons évaluer l’influence de l’épaisseur critique des pla-
quettes q∗ sur les cinétiques de transformation.
Pour ce faire, nous choisissons les mêmes conditions de calcul que le cas de référence : soit
l’alliage Ti17, dans lequel tous les joints de grain ont la même énergie σββ = 0, 787J/m2 (une
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Fig. 4.17 – Évolution de la fraction de phase α totale en fonction du temps, lors d’une
transformation isotherme à 810◦C, pour différentes valeurs de q∗- L’équilibre prédit par ThermoCalc

est représenté par la ligne horizontale bleue.
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classe), soumis à un maintien isotherme de 810◦C. Nous avons fait varier l’ordre de grandeur de
q∗ à partir de la valeur proposée par Di Napoli (2010), égale au diamètre des germes critiques
de αgb.

Nous portons figure 4.17 l’évolution de la fraction de phase α pour q∗ allant de 2, 82nm à
282nm.

Ainsi, pour q∗ égale à 282nm, fα s’approche de l’équilibre prédit par ThermoCalc (ligne
bleue horizontale) au bout de 12000 s. Le diagramme TTT expérimental de l’alliage figure 1.7
prévoit que la transformation est complète à 90% en 20000 s. On peut considérer que pour un
calcul sur un temps total plus long, fα continuerait de s’approcher de l’équilibre. En revanche,
on remarque que pour des valeurs de q∗ plus faibles, les résultats de calculs sont voisins de
ceux obtenus pour q∗ = 282nm, mais les calculs s’interrompent bien avant la saturation de fα.
L’analyse de l’ensemble des données montre que c’est l’épuisement de la matrice βe qui empêche
la poursuite des calculs.

L’évolution des paramètres morphologiques des plaquettes de αwgb apparait sur la figure 4.18.
L’augmentation de q∗ conduit à une augmentation d’environ 13% de l’épaisseur moyenne et une
diminution d’environ 13% de la longueur moyenne. Comme l’illustre clairement la figure 4.19
sur laquelle nous avons reporté l’épaisseur et la longueur des plaquettes en fonctions de q∗.
Enfin, il est apparu que les calculs pour q∗ < 282nm s’arrêtent brutalement sans tendre asymp-
totiquement vers une valeur constante aux temps longs. La raison en est que pour les valeurs
faibles de q∗, la croissance des colonies de αwgb ne subit aucun ralentissement induit par l’enri-
chissement de βe en éléments β-gènes. Ce comportement est clairement visible sur l’évolution

0 2000 4000 6000 8000 10000 12000
Temps (s)

0.0

0.5

1.0

1.5

2.0

2.5

3.0

E
p
a
is

se
u
rs

 m
o
y
e
n
n
e
s 

d
e
 α

w
gb
 (
µ
m

)

q ∗ =2.82nm

q ∗ =14.1nm

q ∗ =28.2nm

q ∗ =141nm

q ∗ =282nm

(a)

0 2000 4000 6000 8000 10000 12000
Temps (s)

0

5

10

15

20

25

30

35

Lo
n
g
u
e
u
rs

 m
o
y
e
n
n
e
s 
α
w
gb
 (
µ
m

)

q ∗ =2.82nm

q ∗ =14.1nm

q ∗ =28.2nm

q ∗ =141nm

q ∗ =282nm

(b)

Fig. 4.18 – Évolution en fonction du temps des (a) épaisseurs et (b) longueurs moyennes des
lamelles de αwgb, lors d’une transformation isotherme à 810◦C, pour différentes valeurs de q∗.
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Fig. 4.19 – Épaisseur et longueur moyennes des lamelles de αwgb en fin de transformation en
fonction de q∗.
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Fig. 4.20 – Évolution de la fraction de βe, pour différentes valeurs de q∗, lors d’une transformation
isotherme à 810°C.

de la fraction de βe sur la figure 4.20.

Malgré de nombreuses analyses, nous n’avons pas réussi à comprendre l’origine de ce com-
portement singulier.

Dans la suite des calculs, nous allons tenir compte de ce point pour tous les alliages et
les températures traitées. On trouvera également le récapitulatif des valeurs adoptées pour ce
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Fig. 4.21 – Les évolutions des fractions de phase α et de région βe en fonction du temps, pour
différentes valeurs de λ, pour une transformation isotherme à 810◦C - comparaison avec l’équilibre

final donné par ThermoCalc.

paramètre en choisissant des valeurs de q∗ suffisamment grandes pour éviter ce comportement
pour les différentes conditions.

Influence de l’espacement λ entre les lamelles de αwgb

L’espacement entre les lamelles λ est le paramètre qui impacte le plus la cinétique de trans-
formation. Pour le calculer, on tient compte à la fois de la fraction de phase α d’équilibre
calculée par ThermoCalc, et des épaisseurs des lamelles de αwgb mesurées expérimentalement
(figure 4.5). Or ces mesures réalisées sur des micrographies présentent une certaine variabilité
qu’on peut attribuer à plusieurs facteurs dont l’enchevêtrement des colonies et leurs orientations
différentes par rapport au plan de l’image. C’est pour cette raison que nous avons effectué une
étude sur l’influence de la valeur de λ, en considérant un intervalle de valeurs plus important
que ce que les micrographies suggèrent. Nous nous basons toujours sur notre cas de référence,
en gardant toujours les mêmes conditions de calcul.

Nous portons sur la figure 4.21 les évolutions des fractions de α et de βe pour des valeurs
de λ comprises entre 3µm et 60µm.

On remarque que le remplissage du grain β par les colonies de αwgb est d’autant plus rapide
que λ est grand. Cependant, comme pour les faibles q∗, la transformation s’arrête brutalement



par le remplissage total du grain β par les colonies αwgb pour λ > 5µm. Par ailleurs, lorsque
βe = 0 en fin de transformation, il s’avère que les fractions de phase α sont loin de la valeur
d’équilibre prédite par ThermoCalc.

Pour λ < 5µm, la fraction de phase α tend vers la valeur à l’équilibre calculé par Thermo-
Calc. A 12000s, il reste environ 20% de βe pour λ = 3µm et seulement 10% pour λ = 5µm.
L’espacement optimal entre ces deux valeurs de λ est sélectionné en examinant les paramètres
géométriques des plaquettes (figure 4.22). On remarque que plus λ est grand, plus l’épaisseur
l’est aussi. En effet, Pour des écartements plus importants, les plaquettes s’épaississent plus
vite parce que la zone βi, de largeur plus importante, reste sous-saturée en éléments β-gènes
plus longtemps.
De manière plus surprenante, on retrouve la même hiérarchie pour les longueurs : elles sont
d’autant plus grandes que λ est grand. En examinant les épaisseurs au regard de la valeur me-
surée à 810◦C (figure 4.5), il s’avère que λ = 3µm est le choix le plus satisfaisant pour le Ti 17
à cette température, à la fois en termes d’évolution globale et d’épaisseur de plaquettes. Pour
la suite des calculs, un récapitulatif des valeurs adoptées pour ce paramètre pour les différents
alliages étudiés en fonction de la température est établi.
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Fig. 4.22 – Les évolutions des paramètres morphologiques des plaquettes de αwgb en fonction du
temps, pour différentes valeurs de λ, pour une transformation isotherme à 810°C.
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4.3.2 Influence de l’énergie de joints de grains σββ sur les cinétiques
et les morphologies

La nécessité d’étudier l’influence des énergies de joints de grains sur les évolutions micro-
structurales est motivée par les travaux expérimentaux récents de Salib (2015). En effet, celui-ci
a clairement montré que la nature des joints de grains influence de manière très significative
la séquence de transformation et les cinétiques qui lui sont associées. A titre d’exemple, la
figure 4.23 présente deux cartographies EBSD, établies sur l’alliage Ti17 maintenu à 800◦C à
deux instants de la transformation, figé par des trempes. Certains joints de grains sont déjà
décorés d’allotriomorphes après 700 s alors que d’autres sont encore vierges. Après une heure
de maintien, les morphologies αgb ayant décoré certains joints de grains ont donné naissance à
des colonies, alors que d’autres joints de grains sont toujours vierges ou présentent uniquement
de l’αgb.
Nous allons dans ce qui suit étudier l’influence des énergies de joints de grains β/β sur les
cinétiques. Pour cela, plusieurs calculs ont été effectués : chaque calcul ne considère qu’un seul
grain avec des joints de grains possédant tous la même énergie σββ. Différentes valeurs de σββ
sont considérées d’un calcul à l’autre.

Sur la figure 4.24, sont portées les évolutions du taux de phase α total et de ses différentes
morphologies en fonction du temps, dans le cas de transformations isothermes à 750°C et
pour différentes valeurs d’énergie σββ allant de 0, 6 à 0, 787J/m2 (valeurs sélectionnées sur la
distribution d’énergies de joints de grains qui sera utilisée dans un second temps). Le domaine
de transformation donné par le TTT expérimental à cette température s’étend jusqu’à 6000s
(figure 1.7). On remarque que pour les valeurs élevées d’énergie σββ (0, 75J/m2 et 0, 787J/m2),
on atteint l’équilibre thermodynamique donné par ThermoCalc à cette température, pour lequel
il y a 54% de phase α. La transformation est globalement plus lente lorsque σββ décroit. On

a b 

c 

↵gb

↵wgb

Fig. 4.23 – Cartographies EBSD, alliage Ti17, en conditions isothermes à 800°C avec différents
temps de maintien : (a) 700s et (b) 1h, suivi de trempe à l’ambiante (Salib, 2015).



reproduit bien une corrélation entre énergie de joints de grains et cinétique de formation de la
phase α.
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Fig. 4.24 – Evolution de la fraction totale de phase α et des fractions de ses différentes
morphologies en fonction du temps à 750°C pour différentes valeurs de l’énergie σββ .

Maintenant, si on s’intéresse à chaque morphologie, on remarque que la formation de αgb
est très sensible aux valeurs de σββ. En effet, pour les faibles valeurs de σββ, nous n’avons
quasiment pas de formation de αgb, alors que sa fraction devient de plus en plus importante en
augmentant les valeurs de σββ : les fractions varient de 0,7% pour σββ =0, 68J/m2 à 4,3% pour
σββ =0, 787J/m2. Ceci s’explique par le fait que αgb germe aux joints de grains β/β, et donc
plus l’énergie de ces joints de grains est importante, plus la formation de cette morphologie est
favorisée. Dans la mesure où l’apparition de αwgb est conditionnée par celle de αgb, les mêmes
tendances sont observées pour cette morphologie.

En revanche, de manière moins évidente, l’énergie σββ a un effet sur la germination de
la morphologie αwi. Comme le montre la figure 4.24, la germination et la croissance de la
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Fig. 4.25 – Evolution des épaisseurs moyennes des morphologies αgb et αwgb (haut), des longueurs
moyennes de la morphologie αwgb (bas gauche) et du % de faces couvertes de colonies (bas droite) en

fonction du temps à 750°C et pour différentes valeurs de l’énergie σββ .

morphologie αwi devient significative quand la cinétique de la morphologie αwgb est suffisamment
lente, et ce quelle que soit la température. En effet, dans ce cas βe n’est que peu enrichi
(appauvri) en éléments β-gènes (α-gènes). Par conséquent, la force motrice de germination de
αwi reste élevée, pendant un temps suffisamment long pour que cette morphologie apparaisse.

Intéressons nous maintenant à l’influence de l’énergie σββ sur les paramètres morphologiques.
Sur la figure 4.25, est portée l’évolution de ces paramètres en fonction du temps pour différentes
valeurs de σββ.

On remarque une forte influence de σββ sur les paramètres morphologiques considérés.
L’épaisseur moyenne de αgb croit lorsque σββ croit alors que l’épaisseur de αwgb décroit. De
même, les longueurs moyennes de αwgb varient fortement. De plus, les évolutions des épaisseurs
de αgb ne sont pas monotones pour les valeurs de σββ faibles (0, 6, 0, 65 et 0, 68J/m2).

Pour les valeurs élevées de σββ, la vitesse de germination est très grande de telle sorte que



tous les germes d’αgb apparaissent en début de transformation. L’augmentation monotone de
l’épaisseur moyenne correspond alors à la seule croissance des germes jusqu’à leur épaisseur
critique.

Pour les valeurs de σββ faibles (0, 6, 0, 65 et 0, 68J/m2), on remarque également une décrois-
sance des courbes entre 1000 et 2000s. Ceci s’explique par le fait que pour ces faibles valeurs
de σββ, la vitesse de germination est faible. L’apparition de nouveaux petits germes est alors
progressive.

Vers 1000s, le flux d’apparition de petits germes domine la croissance des germes déjà
présents, conduisant ainsi à une diminution de l’épaisseur moyenne.

L’impact de σββ sur l’épaisseur moyenne des plaquettes de αwgb est plus simple à com-
prendre. En effet, plus σββ augmente, plus le nombre de lamelles par colonie est important. Par
conséquent, pour une même fraction de phase α, les plaquettes d’une colonie sont d’autant plus
fines qu’elles sont nombreuses.

De manière plus surprenante, σββ influence de manière significative la longueur moyenne des
plaquettes de αwgb (qu’on peut associer à la taille des colonies αwgb au sein de la microstructure),
comme pour leurs épaisseurs. On peut comprendre cette tendance en examinant l’évolution du
nombre de colonies au cours de la transformation. Pour les faibles valeurs de σββ, la germination
de αgb est plus lente de telle sorte que les colonies de αwgb apparaissent progressivement. L’en-
richissement (respectivement l’appauvrissement) en éléments β-gènes (respectivement α-gènes)
de la phase βe étant proportionnel à la quantité de phase α formée, les colonies en faible nombre
peuvent s’allonger sans avoir une croissance ralentie par leur "soft impingement" (figure 4.26
gauche).
Au contraire, lorsque σββ est grand, de nombreuses colonies apparaissent dès le début de la
transformation et enrichissent rapidement la matrice inter-colonies βe. Leur croissance est donc
plus lente et leurs longueurs finales plus faibles (figure 4.26 droite).

On peut conclure de ces résultats que la cinétique de formation des morphologies αgb et
αwgb est très sensible à l’énergie de joints de grains. Il semble qu’il soit nécessaire de prendre en
compte plusieurs classes avec différentes énergies de joints de grains pour prédire des cinétiques
de transformation réalistes (comparables avec les cinétiques expérimentales).
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Fig. 4.26 – Schématisation de l’influence de l’énergie de joints de grains σββ sur les épaisseurs et
les longueurs moyennes finales de la morphologies αwgb. Le contour bleu représente le grain β, en
orange la phase α (αgb et αwgb). A gauche, on considère une valeur faible de σββ , et à droite, une

valeur plus importante.

4.3.3 Influence de la température sur les cinétiques et les morpholo-
gies

Pour des raisons de temps de calcul et pour simplifier l’analyse des différents phénomènes
impliqués dans la formation de la phase α, dont nous avons vu que leurs interactions étaient
complexes, nous avons étudié dans un premier temps l’alliage Ti17 soumis à des traitements
isothermes entre 750◦C et 830◦C en supposant que tous les joints de grains ont pour énergie
σββ = 0, 787J/m2. Nous avons choisi cette valeur suite aux analyses de la section précédente
4.3.2, et sachant que la germination se produit en majorité sur les joints de grains sont de fortes
désorientations (Mraizika-Chaussy (1996), Di Napoli (2010), Salib (2015)).

Nous avons vu au 4.3.1 l’importance des paramètres q∗ et λ sur la convergence des calculs et
leur qualité. Nous avons donc commencé par déterminer pour chaque température les meilleures
valeurs au regard de ces critères (figure 4.27).

Nous portons figure 4.28 les évolutions au cours du temps des fractions de phase α et des
différentes morphologies pour les différents maintiens isothermes étudiés. Nous avons également
tracé les fractions de phase α à l’équilibre global prédites par ThermoCalc.

Le taux de phase α calculé augmente bien quand la température diminue, en cohérence
avec les taux prédits par ThermoCalc. On remarque également que le temps nécessaire pour
compléter la transformation s’allonge quand la température augmente. Ceci étant en accord
avec le TTT expérimental de l’alliage Ti17 (voir figure 1.7).

Le modèle prédit bien les deux morphologies observées expérimentalement (figure 1.7) aux
températures allant de 830°C à 750°C (allotriomorphes et colonies). Néanmoins, on constate la
formation de la morphologie intragranulaire à 750°C, alors qu’elle n’est observée qu’en dessous
de 710°C. Il faut cependant souligner que la fraction formée reste très faible (4, 3× 10−2%).
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Fig. 4.27 – Valeurs des paramètres d’entrée q∗ et λ en fonction de la température de maintien
isotherme.
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Fig. 4.28 – Evolution des fractions de phase α et de ses morphologies en fonction du temps entre
750°C et 830°C. Traits pleins horizontaux : fractions d’équilibre prédites par ThermoCalc.



La contribution de la fraction de morphologie αwgb au taux de phase α global constitue la
part la plus importante. Elle diminue avec la température : on note environ 50% de αwgb à
750◦C pour seulement 18% à 830◦C. Le taux de αgb quant à lui, ne suit pas cette tendance et
reste peu sensible à la température : il atteint environ 4,2% à 750◦C, et environ 5% aux autres
températures.

La variation des épaisseurs de αgb avec la température est à l’image de celle de la fraction
de cette morphologie : les épaisseur de αgb n’y sont que peu sensibles en variant de 1, 4µm

à 1, 75µm figure 4.29 (en haut à gauche). Nous comparons sur la figure 4.30 nos prédictions
aux mesures de Laude et al. (1996) réalisées sur l’alliage β-cez proche du Ti17. On peut tout
d’abord noter que les ordres de grandeurs sont les mêmes, autour du µm. En revanche, les
mesures de Laude semblent indiquer que les allotriomorphes seraient plus épais aux plus hautes
températures (voir également figure 4.3). Cette décroissance de l’épaisseur calculée par TITAN
peut être imputée aux flux de germination de la morphologie αwgb. En effet, ce léger désaccord
peut sembler surprenant dans la mesure où nous entrons une épaisseur critique e∗gb ajustée sur
les mesures de Laude et al. (1996), cf éq. (4.5) et figure 4.3. On s’attendrait alors à ce que
les allotriomorphes croissent jusqu’à atteindre cette épaisseur critique. Il ne faut cependant
pas oublier que l’épaisseur moyenne intègre les épaisseurs de précipités dont la croissance s’est
arrêtée à des instants différents par l’apparition de colonies αwgb. L’épaisseur finale de αgb
dépendra donc de la compétition entre germination de nouveaux précipités αgb et apparition
de nouvelles colonies de αwgb. En examinant cette compétition sur la figure 4.31, on remarque
que le flux d’apparition des colonies est sensiblement le même entre 800°C et 830°C (points
rouges) contrairement au flux de germination qui chute fortement à 830°C (points noirs). A
cette température, les colonies apparaissent donc plus vite que les allotriomorphes ne germent
et bloquent en quelque sorte leur croissance.
Sur la figure 4.32, nous avons comparé les évolutions des concentrations en éléments α-gènes,
Al et O, dans les précipités αgb. D’une part, on peut remarquer que ces concentrations ne
dépendent que faiblement de la température. D’autre part, elle n’évoluent que peu au cours du
temps avant d’être figées par l’apparition des colonies. Enfin, les concentrations en éléments α-
gènes dans les allotriomorphes sont très éloignées des concentrations d’équilibre : on peut ainsi
noter une très forte sursaturation de αgb en O. On peut expliquer ces évolutions particulières
par l’absence de diffusion dans la phase α, que nous avons négligée pour simplifier et faute de
données fiables pour la diffusivité. Ainsi, la composition moyenne de αgb évolue en fonction de
celle de son interface, comme dans le modèle de Scheil en solidification (Kurz & Fisher, 1986).
Même si l’interface reste à l’équilibre, sa composition n’est pas forcément celle de l’équilibre final
mais dépend du rapport des diffusivités des différents éléments, de la topologie du diagramme
de phases et de la morphologie des précipités.

Examinons maintenant la morphologie αwgb. Les lamelles deviennent plus fines et plus
longues quand la température diminue : au bout de 12000s, leur épaisseur est~0, 6µm et leur
longueur ~30µm, à 750°C, alors qu’à 830°C, leur épaisseur est ~1, 8µm et leur longueur ~15µm.
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Fig. 4.29 – Evolution des caractéristiques morphologiques de la phase α en fonction du temps
entre 750◦C et 830◦C.
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Fig. 4.30 – Points noirs : caractéristiques des morphologies de α en fonction de la température du
maintien isotherme. Points rouges : les épaisseurs moyennes expérimentales dans l’alliage β-cez

(Laude et al., 1996).

Comme le montre la figure 4.30 (en haut à droite), on observe un bon accord entre les épaisseurs
calculées et les deux mesures disponibles sur l’alliage β-cez (Laude et al., 1996). L’examen de
micrographies de l’alliage Ti17 obtenues à l’issue de maintiens longs à 750°C et 800°C par Salib
(2015) vient confirmer que nos estimations d’épaisseur sont très satisfaisantes (figure 4.33).
Si l’on compare maintenant la taille des colonies des micrographies de la figure 4.33 avec les
longueurs prédites, on remarque que les tendances sont opposées. En effet, alors que nous pré-
disons que les lamelles, et donc les colonies, raccourcissent lorsque la température augmente, on
observe expérimentalement qu’à haute température, de grandes colonies occupent entièrement
les grains dans lesquels elles ont cru. Les études de Salib (2015) montrent que la formation de
ces grandes colonies à haute température est vraisemblablement due à la forte différence de
flux de germination aux joints de grains de différentes natures. Dans la mesure où nous n’avons
considéré qu’un seul type de joint de grains dans nos calculs, on comprend très bien la source
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Fig. 4.31 – Evolutions des flux de germination de αgb et d’apparition des colonies de αwgb en
fonction du temps à 800°C et 830°C.

du désaccord.

Examinons plus en détail les vitesses d’épaississement et d’allongement des lamelles de αwgb
que nous avons reportées sur la figure 4.34. L’évolution des vitesses d’épaississement figure 4.34
(gauche) est classique. Celles-ci décroissent de manière monotone avec le temps à mesure que les
lamelles s’épaississent, comme on pouvait s’y attendre en ayant associé à l’épaisseur la longueur
de diffusion entre les plaquettes (cf (3.55)).
L’épaisseur initiale des lamelles étant une fonction croissante de la température (figure 4.27),
on comprend également pourquoi l’épaississement est initialement plus lent pour les hautes
températures. Par ailleurs, sachant que l’espacement entre les plaquettes augmente avec la
température (figure 4.27), le processus d’épaississement dure plus longtemps à haute tempé-
rature comme en témoigne clairement la hiérarchie des vitesses d’épaississement aux temps
longs.

Si les mêmes tendances sont globalement suivies par les vitesses d’allongement des lamelles,
à savoir des cinétiques rapides aux plus basses températures et des processus plus longs aux
hautes températures, on peut noter des comportements particuliers en dessous de 800°C (fi-
gure 4.34 droite). En effet, à 750°C entre 500 et ~1000s on remarque une augmentation tem-
poraire de la vitesse qu’on ne détecte pas au-dessus de 810°C, où les évolutions sont similaires
à celles des épaississements. On peut mettre en regard de ces évolutions particulières celles des
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Fig. 4.32 – Evolution en fonction du temps des concentrations moyennes en Al et en O dans les
morphologies αgb, à différentes températures. Traits pleins horizontaux : concentrations d’équilibre,

pour chaque température, prédites par ThermoCalc.

(a) (b)

Fig. 4.33 – Cartographies EBSD établies sur l’alliage Ti17 après (a) un traitement isotherme à
750◦C pendant 2h et (b) un traitement isotherme à 800◦C pendant 6h, suivis de trempes à

l’ambiante (Salib, 2015).
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Fig. 4.34 – Evolutions des vitesses d’épaississement et d’allongement de la morphologie αwgb au
cours du temps à différentes températures.
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Fig. 4.35 – Evolutions des sursaturations en Al et en Cr à l’interfaces βe/αwgb en fonction du
temps, calculées en fonction de la température du maintien isotherme.



sursaturations en Al et en Cr dans la phase βe 1 (figure 4.35). Même s’il est difficile d’attribuer
ce comportement particulier à haute température à une cause unique, il semblerait qu’il puisse
être imputé en partie aux interactions entre colonies, celles-ci étant d’autant plus étendues que
la température est basse (figure 4.30 bas gauche).

Après avoir étudié l’influence de la température sur des cas simplifiés ne considérant qu’une
seule énergie de joints de grains par calcul, nous allons maintenant considérer plusieurs classes
d’énergie de joints de grains pour prédire des cinétiques de transformation réalistes, comme
nous avons conclu dans la section 4.3.2.

Pour ces calculs mettant en jeu plusieurs classes simultanément, nous avons choisi de réduire
le nombre de faces dans la distribution des énergies de joints de grains adoptée par rapport à
la distribution considérée par Di Napoli (2010) afin de réduire les temps de calculs, cet aspect
ayant un grand intérêt dans le contexte industriel dans lequel s’inscrit la thèse. Nous avons bien
évidemment vérifié que les prédictions des calculs sont insensibles à cette réduction.

Nous présentons donc maintenant des calculs effectués sur l’alliage Ti17 en considérant la
distribution des énergies de joints de grains présentée précédemment figure 4.1. Les cinétiques
obtenues et les paramètres morphologiques sont étudiés en fonction de σββ et de la température.
Sur la figure 4.36, nous avons reporté les évolutions calculées des taux de phase α et des
différentes morphologies en fonction du temps pour des maintiens isothermes allant de 830°C à
710°C. Ces évolutions sont comparées aux temps t10 et t90 du diagramme TTT expérimental 2

de l’alliage Ti17 (figure 1.7), sur la figure 4.37.
Comme attendu, la fraction de phase α totale augmente lorsque la température diminue. En
effet, après 12000 s, on atteint environ 60% de phase α à 710°C pour seulement 12% à 830°C.
Le calcul prédit bien la formation des deux morphologies observées de manière prépondérante
au-dessus de 700°C. Il faut noter que l’on prédit la formation de la morphologie intragranulaire
dès 750°C, alors qu’on l’observe vers 710°C (figure 1.7). A cette température, la fraction calculée
est d’environ 7%.

La comparaison des temps à 10% et 90% calculés et expérimentaux de la figure 4.37 montre
que l’accord entre modèle et expérience est bon.

Il faut souligner que pour les températures les plus hautes, au-dessus de 790°C, l’équilibre
n’a pas été atteint au bout de 12000 s. Nous avons extrapolé les courbes pour estimer les temps
à 10% et nous n’avons pas reporté de temps à 90%.

On peut l’expliquer par une germination immédiate et une croissance d’autant plus précoce
que σββ est grand.

Sur la figure 4.38, nous avons porté les caractéristiques des morphologies αgb et αwgb, ob-
tenues au bout de 12000 s en fonction de σββ, et ce pour toutes les températures étudiées.
Les courbes ont une évolution complexe. On remarque l’existence de deux régimes, séparés par
une région de transition où les caractéristiques microstructurales changent avec l’énergie des

1. le comportement du Cr étant illustratif de celui des autres éléments β-gènes.
2. temps qui correspondent à la formation de 10% et 90% de phase α totale
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Fig. 4.36 – Evolutions des fractions de phase α et de ses différentes morphologies en fonction du
temps, pour des transformations isothermes entre 830°C à 710°C, en considérant une distribution

d’énergies de joints de grains σββ .
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Fig. 4.39 – Comparaison des épaisseurs moyennes des allotriomorphes issues du calcul aux mesures
expérimentales de (Laude, 1997), pour des transformations isothermes entre 830°C à 710°C.
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Fig. 4.40 – Comparaison des épaisseurs moyennes des lamelles αwgb issues du calcul aux mesures
expérimentales de Aeby-Gautier et al. (2011) et Maury et al. (2018), pour des transformations

isothermes entre 830°C à 710°C.



joints de grains. Le régime correspondant aux valeurs élevées de σββ peut être attribué à la
seule croissance, dans la mesure où la germination est quasi-instantanée aux fortes énergies
σββ. Pour le second régime, la tendance est le résultat de la compétition entre germination et
croissance car la germination reste progressive dans le temps.

La zone de transition s’étend au plus sur 50mJ/m2 avec des bornes qui dépendent de
la température. Plus la température est haute et plus la transition s’approche de la limite
supérieure de la distribution des énergies de joints de grains. En effet, plus on s’approche de
la température de transus β, moins la force motrice de germination est grande : de moins en
moins de joints de grains peuvent "promouvoir la germination". Au contraire, lorsqu’on abaisse
la température, la force motrice de germination augmente et la germination est favorisée sur
une gamme plus large d’énergies de joints de grains.

Examinons maintenant chacun des paramètres morphologiques.
Au bout de 12000 s, l’épaisseur moyenne des allotriomorphes atteint des valeurs comprises

entre 0, 1µm et 0, 9µm pour la plus basse énergie σββ, et entre 1, 1µm et 1, 8µm pour la plus éle-
vée. Ces valeurs sont proches des quelques mesures disponibles dans la littérature (Laude, 1997)
(voir figure 4.39). Quel que soit le régime, l’épaisseur moyenne des allotriomorphes augmente
avec la température et σββ entre 710°C et 790°C. Pour les températures les plus élevées, on ob-
serve que l’épaisseur moyenne diminue avec σββ juste avant d’atteindre la région de transition.
Ceci s’explique par le fait que les colonies apparaissent plus tôt, bloquant par conséquent leur
croissance. Considérant toutes les transformations, on atteint des épaisseurs comprises entre
0, 1µm et 0, 9µm pour la plus basse énergie, et entre 1, 1µm et 1, 8µm pour la plus élevée.

Au bout de 12000 s, les lamelles de αwgb se caractérisent par des épaisseurs comprises entre
0, 7µm et 2, 4µm pour la plus basse énergie σββ, et entre 0, 5µm et 2, 1µm pour la plus élevée ;
par des longueurs comprises entre 50µm et 103µm pour la plus basse énergie, et entre 32µm

et 98µm pour la plus élevée. A nouveau, on peut souligner que les épaisseurs sont tout à fait
compatibles avec les observations et les mesures dans l’alliage Ti17 de Aeby-Gautier et al.
(2011) et Maury et al. (2018) (voir figure 4.40).

La longueur et l’épaisseur des lamelles augmentent avec la température, et diminuent lorsque
σββ augmente.
Comme nous l’avons expliqué précédemment, augmenter σββ promeut l’apparition des lamelles
et des colonies : on comprend donc que les lamelles seront moins épaisses et plus courtes aux
joints de grains de plus fortes désorientations, par un simple effet stérique piloté par l’interaction
des champs de diffusion. On peut noter que la variation particulière de l’épaisseur de αgb

avec σββ n’a qu’une légère incidence sur celles des caractéristiques de αwgb. L’influence de la
température sur les caractéristiques morphologiques peut également s’expliquer par des effets
stériques pilotés par l’interaction des champs de diffusion : lorsqu’on baisse la température, la
force motrice de germination augmente de telle sorte qu’on favorise l’apparition précoce des
précipités αgb, et donc des colonies. Par ailleurs, dans la mesure où l’espacement entre lamelles
est donné comme une fonction croissante de la température (cf. figure 4.5 et 4.2.4), le nombre
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de lamelles augmente lorsqu’on abaisse la température.



4.3.4 Influence de la composition des alliages sur les cinétiques et les
morphologies

Comme on l’a vu dans la section 4.3.1, l’analyse des cinétiques est complexe dans le cas des
alliages multiconstitués. Cette complexité est associée aux évolutions des concentrations aux
interfaces (que nous avons occultées jusqu’à maintenant pour simplifier le propos), quand bien
même celles-ci sont supposées rester à l’équilibre thermodynamique. En effet, contrairement au
cas des alliages binaires, la position de la conode reliant les concentrations de part et d’autre de
l’interface (qualifiée d’opérative) dépend des conditions de croissance (cf. 3.4.1) qui évoluent au
cours du temps. En particulier, la complexité du chemin de la conode opérative est déterminée
par le contraste de diffusivité entre les différents éléments d’alliage.

Pour illustrer l’importance des diffusivités et de leur contraste, et donc mieux comprendre la
difficulté des calculs analysés précédemment, nous étudierons le cas d’école d’un alliage ternaire
TiMoO pour pouvoir visualiser les chemins cinétiques des conodes interfaciales.
Travailler avec un alliage ternaire va nous permettre de visualiser sur des coupes isothermes
les chemins cinétiques et leur dépendance au contraste de diffusivités. De plus, notre choix
de cet alliage ternaire particulièrement, réside dans le contraste important des diffusivités de
l’oxygène, élément qui diffuse le plus rapidement, et le molybdène, élément qui diffuse le plus
lentement et qui contrôle les cinétiques de transformation de phases dans les alliages de titane
(figure 4.2).

Suite à cette étude, nous avons étendu notre analyse du modèle TITAN à de nouveaux
alliages de titane, Ti6242 et Ti6246. Nous comparons les résultats obtenus pour ces alliages aux
résultats obtenus pour l’alliage Ti17. Comme ces alliages présentent des températures de transus
très différentes, nous avons choisi d’effectuer les calculs en considérant des forces motrices de
germination équivalentes.

4.3.4.1 Etude d’un cas d’école : Alliage TiMoO

Nous étudions dans cette partie, la croissance isotherme des morphologies de hautes tem-
pératures dans un alliage ternaire modèle Ti-4%Mo-0,1%O (% massiques).

Pour cela, nous analysons les calculs réalisés à 750°C pour différentes valeurs de la diffusivité
de l’oxygène correspondant aux rapports DMo/DO suivants : 1, 3× 10−3, 1, 3× 10−2, 1, 3× 10−1

et 1,3 (le premier rapport est relatif aux valeurs de la littérature).
Examinons tout d’abord les chemins cinétiques de l’interface plane αwgb/βi (sur les flancs

des plaquettes des colonies) sur les graphes de la figure 4.41 où sont portés les domaines d’exis-
tence des phases α et β et les limites de solubilité des phases α et β. La composition de l’alliage
est représentée par le carré. A tout instant, les conodes opératives se terminent bien sur les
limites de solubilité (points rouges et bleus) définissant le domaine biphasé α + β. D’autre
part, on remarque que les conodes opératives initiales (rouge), au début de l’épaississement des
plaquettes, ne coïncident pas avec la conode d’équilibre final (orange), en accord avec ce que
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nous avons déjà observé et expliqué pour l’alliage Ti17. L’écart entre la conode initiale et la
conode finale est d’autant plus important que DMo et DO sont différents. Lorsque DMo/DO < 1

(respectivement DMo/DO > 1), la conode initiale est déportée vers les plus grandes (respecti-
vement plus faibles) concentrations en oxygène.
Cet écart reste sensiblement le même entre DMo/DO = 1, 3 × 10−3 et DMo/DO = 1, 3 × 10−2,
et correspond à une position telle que < xβO >= xαO. A mesure que les plaquettes s’épaississent
et que la phase βi s’homogénéise, les conodes opératives se déplacent pour rejoindre la conode
d’équilibre finale.
Il faut préciser que dans le cas du plus faible rapport DMo/DO (figure 4.41 a) le calcul n’a pas
été mené jusqu’à l’équilibre complet pour des raisons de convergence.

Pour conclure, cette étude considérant un système ternaire simplifié nous permet de com-
prendre que les fortes teneurs en O que nous avons notées en tout début de transformation
pour les lamelles de αwgb pour certains calculs dans le cadre des alliages multiconstitués, sont
donc fortement liées au rapports de diffusivités des éléments chimiques dans les alliages, et à
la complexité de la topologie des diagrammes d’équilibre.

4.3.4.2 Comparaison des cinétiques et des morphologies à force motrice de ger-
mination équivalente pour trois alliages de titane

Nous avons montré dans les sections précédentes que les prédictions du modèle TITAN sont
très satisfaisantes pour l’alliage Ti17 dans le domaine des hautes températures, pour peu qu’on
prenne garde à certains paramètres. Nous allons maintenant étendre notre analyse du modèle
à d’autres alliages en étudiant l’influence de la composition sur la cinétique de formation de la
phase α.

Alliages Moeq Aleq Tβ (°C) Tiso = Tβ-90°C t10 (s) t90 (s) q∗(µm) λ(µm)

Ti17 10,67 6 890 800 850 2× 104 2, 5× 10−3 2,59
Ti6246 6 7 958 868 200 4500 0,9 1,94
Ti6242 2 7 996 906 5 200 1,4 3,70

Table 4.3 – Caractéristiques des alliages étudiés. Moeq et Aleq sont en % mass.

Nous avons pour cela considéré deux nouveaux alliages : les alliages Ti6242 et Ti6246, dont
nous comparerons le comportement à celui de l’alliage Ti17.
Même s’il est impossible de trouver des conditions de transformation isotherme strictement
identiques pour des alliages aux transus différents, parce que ces conditions dépendent à la fois
de la température Tiso et de l’écart au transus ∆T = Tβ − Tiso, nous avons choisi de compa-
rer les cinétiques à force motrice de germination équivalente en se plaçant à ∆T = 90°C. Les
températures correspondantes Tiso sont reportées dans le tableau 4.3. Sur la figure 4.42, nous
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Fig. 4.41 – Chemin cinétique de l’interface αwgb/βi dans la coupe ternaire de l’alliage TiMoO à
750°C. Points bleus et rouges : limites du domaine biphasé α+ β respectivement côté α et β. Carré

blanc : composition nominale de l’alliage. Ligne orange : conode d’équilibre finale donnée par
ThermoCalc. Ligne rouge : conode opérative initiale. Ligne bleue : conode opérative finale. Lignes

noires : conodes opératives au cours de la transformation (chemin cinétique).
(a) : DMo/DO = 1, 32× 10−3, (b) : DMo/DO = 1, 32× 10−2, (c) : DMo/DO = 1, 32× 10−1, (d) :

DMo/DO = 1, 32.
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Fig. 4.42 – Evolution des forces motrice de germination (∆Gm) en fonction de la température T
pour les alliages Ti17, Ti6242 et Ti6246. Les points correspondent à ∆Gm pour ∆T =90°C.

avons tracé les forces motrices de germination pour les trois alliages avec Thermo-Calc et la
banque de données de Saunders utilisée dans TITAN. On remarque que les forces motrices sont
d’une part quasi linéaires avec la température, et d’autre part que les pentes moyennes sont
très proches sur 100°C à partir des transus. Pour une même force motrice de 240 J/mol (ligne
horizontale) les écarts aux transus sont respectivement de 93°C, 90°C et 84°C pour les alliages
6242, 6246 et Ti17.
Nous reprenons également les différents paramètres employés précédemment, à savoir une taille
de grain β de 200µm et un seul type de joint de grains d’énergie σββ = 0, 787J/m2 favorisant la
germination rapide de αgb. Les valeurs des épaisseurs critiques des lamelles de αwgb et des espa-
cements interlamellaires ont été déterminées préalablement pour les températures considérées
(tableau 4.3).

Nous commençons par analyser les évolutions des taux de phase α et de ses morphologies
en fonction du temps, présentées figure 4.43.

Comme on pouvait s’y attendre, le taux de phase α en fin de transformation est fortement
dépendant de la composition, diminuant lorsque la teneur en Moeq augmente. En effet, pour
les trois alliages, on se rapproche des équilibres prédits par ThermoCalc vers la fin des calculs
qui respectent la hiérarchie des transus β et donc des Moeq.
On remarque également que la cinétique globale de transformation est ralentie lorsque la teneur
en Moeq augmente en accord avec les TTT expérimentaux. Les temps de transformation sont
en effet comparables aux temps expérimentaux à 90% de transformation (t90 dans le tableau
4.3). La hiérarchie des cinétiques globales respectent donc celle des transus et des Moeq. Pour
comprendre ce résultat, il faut se souvenir que la diffusion des éléments d’alliage qui contrôle
la croissance de la phase α est plus rapide quand on augmente la température figure 4.2.
Par ailleurs, nous avons tracé sur la figure 4.44 l’évolution des sursaturations en Mo et en Al
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Fig. 4.43 – Evolution des fractions de phase α et de ses différentes morphologies en fonction du
temps pour les alliages Ti17, Ti6242 et Ti6246. Traits pleins horizontaux : les fractions d’équilibre

prédites par ThermoCalc.

dans la phase β en fonction de la température (en considérant la composition nominale). On
observe ainsi que contrairement à la force motrice de germination, la force motrice de croissance
augmente avec la température de transus de l’alliage et donc avec le Moeq. Si cette tendance
n’est pas générale dans la mesure où elle dépend de la nature et du nombre d’éléments d’alliage,
elle s’applique très bien aux trois alliages étudiés pour un ∆T identique (la comparaison serait
différente à température identique). Pour résumer, nous assimilerons dans le suite de l’analyse
la diminution du Moreq au renforcement des conditions de croissance favorables incluant les
diffusivités et les sursaturations.

Pour les trois alliages, on se rapproche de l’équilibre prédit par ThermoCalc vers la fin des
calculs. Les temps de transformation sont en accord avec les temps t90 à 90% de transformation
des TTT expérimentaux (tableau 4.3).
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Fig. 4.44 – Evolution des sursaturations en Mo et en Al dans la phase β en fonction de la
température (en considérant la composition nominale de chaque alliage).

En revanche, la fraction de αgb figure 4.43 (en haut à gauche), et de manière similaire,
l’épaisseur moyenne des allotriomorphes figure 4.47 (en haut à gauche), ne suit pas la même
tendance que le taux global et ne respecte pas la hiérarchie définie par le classement des alliages
en fonction de leurMoeq. Pour comprendre ce comportement, nous avons tout d’abord examiné
les forces motrices de germination et le nombre de germes qui sont portés figure 4.45. Il est
clair que la germination est plus rapide pour les plus faibles Moeq en accord avec les forces
motrices de germination de la figure figure 4.42 : elle n’est donc pas la cause du comportement
particulier du taux de αgb.
De la même façon, l’examen des vitesses d’épaississement de αgb (figure 4.46) indique que la
croissance des allotriomorphes est plus rapide quand Moeq est plus faible, en accord avec la
hiérarchie des températures des traitements et des forces motrices de croissance (figure 4.44).
Le dernier élément déterminant l’évolution du taux de αgb est l’inhibition de la croissance par
l’apparition des colonies de αwgb. Pour vérifier qu’il s’agit bien du phénomène à l’origine de la
hiérarchie particulière des taux de αgb dans les trois alliages, nous avons tracé figure 4.47 (en
bas à droite) l’évolution du nombre de colonies en fonction du temps. Ainsi, on observe que
le temps nécessaire pour la formation des quatorze colonies par grain est plus court pour le
Ti6246 que pour le Ti17, en accord avec leMoeq de ces alliages. En effet, le flux d’apparition de
nouvelles colonies donné par l’équation (3.49) ne dépend que de l’écart de l’épaisseur moyenne
de αgb à sa valeur critique. La croissance de αgb étant plus rapide pour l’alliage Ti6246 que pour
l’alliage Ti17, les colonies s’y forment plus rapidement : elles empêchent donc αgb de s’épaissir
plus tôt dans l’alliage Ti6246 que dans l’alliage Ti17.

Pour la morphologie αwgb, l’épaisseur finale moyenne des lamelles (figure 4.47, en haut à
droite) suit la même tendance que la fraction de cette morphologie, à savoir qu’elle est plus
grande quand le Moeq est plus faible. L’examen de la figure 4.48 à gauche montre que les
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Fig. 4.45 – Evolution de la force motrice de germination des allotriomorphes et du nombre de
germes formés en fonction du temps pour les alliages Ti17, Ti6242 et Ti6246.
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Fig. 4.46 – Evolution de la vitesse d’épaississement des allotriomorphes en fonction du temps pour
les alliages Ti17, Ti6242 et Ti6246.



Chapitre 4. Résultats 135

0 2000 4000 6000 8000 10000
Temps (s)

0.0

0.5

1.0

1.5

2.0

E
p
a
is

se
u
r 

m
o
y
e
n
n
e
 d

e
 α

gb
 (
µ
m

)

0 2000 4000 6000 8000 10000
Temps (s)

0.0

0.5

1.0

1.5

2.0

2.5

3.0

E
p
a
is

se
u
r 

m
o
y
e
n
n
e
 d

e
 α

w
gb
 (

m
)

1e 6

0 2000 4000 6000 8000 10000
Temps (s)

0.0

0.5

1.0

1.5

2.0

2.5

3.0

3.5

Lo
n
g
u
e
u
r 

m
o
y
e
n
n
e
 d

e
 α

w
gb
 (

m
)

1e 5

0 2000 4000 6000 8000 10000
Temps (s)

0

2

4

6

8

10

12

14

N
o
m

b
re

 d
e
 c

o
lo

n
ie

s

Ti17 Ti6246 Ti6242

Fig. 4.47 – Evolution des caractéristiques des morphologies de phase α en fonction du temps pour
les alliages Ti17, Ti6242 et Ti6246.
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Fig. 4.48 – Evolution des vitesses d’épaississement et d’allongement de la morphologie αwgb en
fonction du temps pour les alliages Ti17, Ti6242 et Ti6246.

vitesses d’épaississement suivent en effet la hiérarchie du Moeq au début des transformations
lorsque ces vitesses sont suffisantes pour qu’on en observe les effets (c’est-à-dire pour des valeurs
supérieures à 1 nm/s). Il faut souligner que les épaisseurs initiales des lamelles (tableau 4.3)
dont le choix judicieux est indispensable pour que les calculs convergent (voir section 4.3.1.3)
contribuent de manière importante à la hiérarchie observée (figure 4.47 en haut à droite).
En ce qui concerne les longueurs moyennes des lamelles sur la figure figure 4.47 en bas à gauche,
la hiérarchie des conditions de croissance résumées par leMoeq n’est pas respectée, comme pour
la morphologie αgb (figure figure 4.47 en haut à gauche) : bien que les vitesses d’allongement
respectent cette hiérarchie comme attendu (figures 4.47 en bas gauche et 4.48 droite), l’alliage
Ti17 présente des lamelles plus longues que dans le Ti6246 et plus courtes que dans le Ti6242.

Pour comprendre cette tendance, il faut tout d’abord noter le rapport du simple au double
entre les épaisseurs des lamelles dans les alliages Ti6246 et Ti17, les colonies de l’alliage Ti6246
étant constituées des lamelles les plus épaisses. Cette différence conduit à ce que la quantité
de α formée lorsque les colonies croissent est bien plus importante pour l’alliage Ti6246 que
pour l’alliage Ti17 : les éléments β-gènes sont rejetés plus rapidement dans la phase β (et
inversement pour les éléments α-gènes) de l’alliage Ti6246. L’homogénéisation de la phase βi
dans les colonies d’une part et l’enrichissement en β-gènes (respectivement l’appauvrissement
en α-gènes) de la région βe d’autre part est bien plus rapide pour l’alliage Ti6246 que pour
l’alliage Ti17, comme le montre l’évolution des sursaturations sur la figure 4.49. Par conséquent,
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Epaisseur Alliage Calc. (µm) Exp. (µm)

αgb Ti6242 2,00 1,4 (Le Berre & Aeby-Gautier, 2010)
Ti17 1,75 1,5 (β-Cez, Bein (1996))

αwgb Ti6242 2,90 2,8 (Le Berre & Aeby-Gautier, 2010)
Ti17 1,05 1,3 (Aeby-Gautier et al., 2011)

Table 4.4 – Epaisseurs moyennes des morphologies de la phase α prédites en fin de transformation
pour les alliages Ti17 et Ti6242. Comparaison avec les valeurs expérimentales disponibles dans la

littérature.

la force motrice de croissance des colonies reste significative plus longtemps dans le Ti17 que
dans le Ti6426, et les lamelles peuvent atteindre des longueurs plus conséquentes dans le Ti17.

Il faut souligner que les épaisseurs moyennes calculées des morphologies αgb et αwgb sont
très cohérentes avec les valeurs expérimentales disponibles dans la littérature (tableau 4.4).

En conclusion, si la hiérarchie des Moeq est globalement respectée dans la mesure où ils
reflètent les conditions de germination et de croissance à même ∆T , le rôle de la transition
entre les morphologies αgb et αwgb s’avère fondamental pour estimer les différences des tailles
caractéristiques de ces morphologies entre les différents alliages. D’autre part, cette analyse
fait apparaître clairement que les paramètres q∗ et λ ne sont pas seulement importants pour la
convergence des calculs (section 4.3.1.3) mais également pour prédire correctement les caracté-
ristiques des morphologies dans les différents alliages.

Alliage Ti17 Ti6246 Ti6242
T (°C) 800 868 906

Epaisseur moyenne de αgb(µm) 1,75 1,25 2
Epaisseur moyenne de αwgb(µm) 1,05 1,9 2,9
Longueur moyenne de αwgb(µm) 27,5 17,2 30,7

Table 4.5 – Caractéristiques des morphologies de la phase α prédites en fin de transformation pour
les alliages Ti17, Ti6242 et Ti6246.

4.3.5 Conclusions partielles

Dans cette section, nous avons pu démontrer les capacités du modèle TITAN, moyennant
une cinétique isotherme à 810°C pour l’alliage Ti17, et considérant une seule classe d’énergie
de joints de grains. Le modèle permet de calculer les évolutions des taux de phases et des
morphologies, des paramètres morphologiques, des vitesses de croissance, et des concentrations
moyennes et aux interfaces. Nous avons vu que ces dernières peuvent être très complexes en
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Fig. 4.49 – Evolution des sursaturations en Al et en Mo aux interfaces inter-lamellaires (à gauche)
et au pointes des lamelles αwgb (à droite) en fonction du temps, calculées pour les alliages Ti17,

Ti6242 et Ti6246.
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raison de la mise en jeu des équilibres multiconstitués. Afin de mieux comprendre les évolutions
des concentrations moyennes, nous avons considéré un cas simplifié d’un alliage pseudo-binaire
(diffusivités de tous les éléments égales). Cette simplification a permis d’obtenir des concentra-
tions aux interfaces identiques aux concentrations à l’équilibre final, et de mettre en exergue
la déviation des concentrations en pointes des lamelles en début de transformation, imputée à
l’effet Gibbs-Thomson.
L’étude du cas d’un alliage ternaire TiMoO, dont les éléments chimiques présentent des dis-
parités importantes au niveau des diffusivités, a permis de compléter la compréhension de ces
évolutions en visualisant les chemins cinétiques complexes en cours de transformation. Ces der-
niers ne sont pas possible à visualiser pour les alliages de titane industriels en raison de la
complexité de la topologie des diagrammes d’équilibre.

Nous avons également analysé l’influence de certains paramètres d’entrée sur la stabilité du
modèle TITAN : l’épaisseur critique q∗ des lamelles αwgb et leur espacement interlamellaire λ.
Nous avons montré que le choix arbitraire de l’épaisseur critique des lamelles n’influence que
très peu la cinétique. Néanmoins, choisir ce paramètre judicieusement permet de contourner les
problèmes de stabilité du modèle TITAN. La définition de ce paramètre est due à la simplifi-
cation de la géométrie αwgb considérée pour le développement du modèle. Il n’a donc pas été
possible de définir ce terme moyennant des mesures expérimentales. Ce paramètre sera ajusté
pour chaque cinétique isotherme et chaque composition d’alliage. En ce qui concerne l’espace-
ment interlamellaire λ, nous avons vu que ce paramètre est le plus impactant sur l’évolution
des cinétiques. Ce paramètre étant fortement dépendant des microstructures réelles, il est donc
nécessaire de le déterminer en se basant sur des micrographies des alliages considérés ou sur la
littérature.

Les calculs précédents ont été effectués pour une seule énergie de joints de grains pour
un souci de simplification des évolutions. Une étude récente (Salib, 2015) a mis en exergue
l’influence importante de ces énergies de joints de grains sur les cinétiques de transformation.
Nous avons donc étudié l’influence de ce paramètre, considérant plusieurs énergies de joints
de grains (une énergie par calcul). Cette étude a permis d’identifier des valeurs d’énergies en
dessous desquelles les cinétiques deviennent trop lente. Cela a permis de réévaluer la distribution
d’énergies de joints de grains initialement considérée par Di Napoli, en la réduisant et en
considérant uniquement deux grains, ce qui permet de prédire des cinétiques de transformation
réalistes à moindre cout en terme de temps de calcul nécessaire. Nous avons pu reproduire dans
ces conditions un diagramme TTT pour l’alliage Ti17 compatible avec le TTT expérimental,
et des paramètres géométriques en cohérence avec les mesures expérimentales de la littérature.

Nous avons étendu notre étude à deux alliages de titane supplémentaires, Ti6242 et Ti6246.
Les calculs ont été effectués à force motrice de germination équivalente afin d’évaluer l’influence
de la composition et notamment du Moeq sur les cinétiques et les paramètres morphologiques.



4.4 Cinétiques isothermes dans le domaine αwi

Nous illustrons dans cette partie les cinétiques isothermes pour la morphologie intragranu-
laire αwi.

Nous allons commencer par analyser deux cas de référence, qui nous permettront de consta-
ter ces évolutions, et d’établir la liste des paramètres auxquels le modèle est sensible afin de
pouvoir les étudier.
Sur la figure 4.50 sont portées les fractions de phase α dans l’alliage Ti17 pour des maintiens
isothermes à 600°C et 650°C. Nous avons considéré, pour ces calculs, une énergie de joint de
grain σββ = 0, 177J/m2 permettant de négliger la germination aux joints de grains et favo-
riser la prédominance de la morphologie intragranulaire. Le rapport d’aspect des sphéroïdes
considéré est de 0,028.

A 600°C, 74% de fraction de phase α est atteint au bout de 1500s de transformation. A
650°C, on atteint environ 70% après 5000s.

Intéressons nous aux évolutions des concentrations moyennes pour la phase α de morpho-
logie intragranulaire et dans la matrice β, portées figure 4.51 et figure 4.52. On note des taux
très bas en Al (<5%) pour des taux très élevés en O (>8%) dans les premiers sphéroïdes for-
més. En cours de transformation, les concentrations en Al augmentent de plus en plus pour

0 200 400 600 800 1000 1200 1400
Temps (s)

0.0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

0.6

0.7

0.8

0.9

Fr
a
ct

io
n
s

αeq αtot αwi

(a)

0 1000 2000 3000 4000 5000
Temps (s)

0.0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

0.6

0.7

0.8

0.9

Fr
a
ct

io
n
s

αeq αtot αwi

(b)

Fig. 4.50 – Evolution de la fraction totale de la phase α et la fraction de la morphologie αwi en
fonction du temps pour des transformations isothermes à :

(a) 600°C et (b) 650°C
Comparaison avec le taux d’équilibre calculé par ThermoCalc.
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Fig. 4.51 – Ti17 - Maintien isotherme à 600°C - Evolution des concentrations moyennes des
éléments chimiques dans la morphologie αwi et la région βe en fonction du temps - Comparaison avec

le taux d’équilibre calculé par ThermoCalc.
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Fig. 4.52 – Ti17 - Maintien isotherme à 650°C -L’évolution des concentrations moyennes des
éléments chimiques dans la morphologie αwi et la région βe en fonction du temps - Comparaison avec

le taux d’équilibre calculé par ThermoCalc.

atteindre un maximum puis décroissent pour tendre vers l’équilibre en fin du calcul. Les concen-
trations moyennes en O décroissent également en cours de calcul pour tendre vers l’équilibre.
Les évolutions des éléments β-gènes dans les sphéroïdes sont quant à elles cohérentes.

L’évaluation des concentrations à l’interface αwi/βe permet de comprendre l’origine des
évolutions des concentrations moyennes (figure 4.53 et figure 4.54). Les concentrations moyennes
suivent bien les évolutions des concentrations aux interfaces (forte teneur en O et faible taux
de Al dans les sphéroïdes en début de transformation). De plus, on note une composition à
l’interface αwi/βe où βe est plus riche en Al aux premiers instants. Ces compositions évoluent
au cours du temps pour tendre vers une composition où les précipités de phase α s’enrichissent
en élément α-gène Al.

Cette inversion de la concentration en Al à l’interface des sphéroïdes a été retrouvée sur les
résultats des calculs ThermoCalc. Ces évolutions existent donc bien dans la base de données
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Fig. 4.53 – Ti17 - Maintien isotherme à 600°C - Evolution des concentrations à l’interface αwi/βe
des éléments chimiques en fonction du temps - Comparaison avec le taux d’équilibre calculé par

ThermoCalc.
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Fig. 4.54 – Ti17 - Maintien isotherme à 650°C - Evolution des concentrations à l’interface αwi/βe
des éléments chimiques en fonction du temps. Traits horizontaux : équilibre calculé par ThermoCalc.

thermodynamique, et sont liées à la détermination de l’équilibre local.

Les concentrations en Cr à l’interface αwi/βe côté βe décroissent en début de calcul, en
deçà de la valeur d’équilibre calculée par ThermoCalc pour la transformation à 600°C. Elles
atteignent un minimum (8%) puis croissent pour tendre vers l’équilibre final.

Les bilans aux interfaces font intervenir les différences de concentrations aux interfaces
et les coefficients de diffusion. Ces coefficients de diffusion, qui sont très différents pour les
éléments d’alliage comme nous avons pu le noter dans la section précédente (notamment pour
O qui diffuse très vite), conduisent à des conodes opératives avec des concentrations en O qui
semblent beaucoup trop importantes.

(Di Napoli, 2010) a également remarqué ces évolutions dans ce domaine de températures.
Son étude d’un système simplifié (ternaire TiVO) a permis d’expliquer ce comportement en
raison du contraste des diffusivités des éléments V et O. L’auteur attribue ces évolutions aux
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conditions d’équilibre local.
Nous allons dans la suite analyser les coefficients de diffusion et leur influence sur les évolutions
des concentrations en cours de transformation.

4.4.1 Influence de la diffusivité des éléments d’alliage sur la recherche
de l’équilibre thermodynamique

Afin d’analyser l’influence des coefficients de diffusion sur les évolutions des concentrations
des éléments d’alliage dans les différentes entités, nous avons effectué un calcul à 650°C, pour
l’alliage Ti17. Les conditions de calcul sont identiques à celles énoncées au paragraphe précédent,
mais en considérant une même diffusivité pour tous les éléments d’alliage (ici, nous avons repris
le coefficient de diffusion du Cr donné par la littérature).

Sur la figure 4.55, nous portons l’évolution de la fraction de phase α. L’équilibre thermody-
namique est atteint en fin de transformation.

Les évolutions des concentrations en Al à l’interface αwi/βe et des concentrations moyennes
en Al et en O dans les sphéroïdes sont portées figure 4.56 .

Il est clair que les conditions de diffusivités des éléments d’alliage (cas pseudo-binaire)
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Fig. 4.55 – Evolution de la fraction de phase α en fonction du temps à 650°C dans l’alliage Ti17.
Cas pseudo-binaire (diffusivités identiques pour tous les éléments d’alliage). Trait plein horizontal :

équilibre calculé par ThermoCalc.
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Fig. 4.56 – Evolutions des concentrations en Al à l’interface αwi/βe, et des concentrations
moyennes en Al et O dans αwi en fonction du temps à 650°C dans l’alliage Ti17. Cas pseudo-binaire

(diffusivités identiques pour tous les éléments d’alliage)

imposées pour ce calcul permettent de s’affranchir de l’inversion du taux de Al à l’interface et
des taux très élevés des concentrations moyennes en O. De même, les concentrations moyennes
en Al sont plus attendues.

Afin d’établir un lien entre ces évolutions et les diffusivités des éléments d’alliages, nous
nous sommes intéressés aux travaux de plusieurs auteurs (Liu & Welsch, 1988) ayant caractérisé
expérimentalement des valeurs très dispersées du coefficient de diffusion de O.

(Di Napoli, 2010) a choisi une forte valeur de diffusivité pour O (valeur notée "8" figure 4.57)
en raison de la plage de température correspondante qui est très proche des températures
étudiées pour l’alliage Ti17
Nous avons opté dans le cas suivant pour une valeur moins élevée (notée "7" figure 4.57) afin
de contourner les problèmes liés à la forte diffusivité de O.

Sur la figure 4.58, nous portons les évolutions de la fraction de phase α. L’équilibre atteint
en fin de transformation est légèrement plus proche de la valeur prédite par ThermoCalc, en
comparaison au calcul considérant une forte valeur de diffusivité de O (figure 4.50).

Les concentrations portées figure 4.59 présentent les mêmes évolutions que pour notre cas
pseudo-binaire (cf figure 4.56).

Ceci confirme bien que les conodes présentant cette inversion en Al à l’interface αwi/βe sont
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Fig. 4.57 – Diffusivités de O dans la phase β répertoriées dans (Liu & Welsch, 1988).
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Fig. 4.58 – Evolution de la fraction totale de la phase α et la fraction de la morphologie αwi en
fonction du temps à 650°C dans l’alliage Ti17 (cas de diffusivité de O faible). Trait horizontal :

équilibre calculé par ThermoCalc.



fortement liées à la diffusivité de O. La topologie du diagramme de phase obtenu serait donc
conditionnée par ce paramètre.

Néanmoins, même si cette inversion de la concentration de Al est fortement liée à la valeur
de la diffusivité de O choisie, elle est aussi liée à la topologie du diagramme de phase : en effet,
les calculs sur l’alliage Ti6242 dans le domaine de la morphologie intragranulaire (par exemple
pour une transformation isotherme à 850°C figure 4.60, figure 4.61 et figure 4.62) ne présentent
pas ce phénomène alors qu’un coefficient de diffusion de O important a également été adopté
dans ce cas, la différence avec l’alliage Ti17 étant l’absence de l’élément Cr. Cette inversion est
donc due à l’interaction entre les différents éléments d’alliage constituant l’alliage Ti17.
Dans la suite, nous allons nous focaliser sur le calcul de la transformation isotherme sur l’alliage
Ti6242 à 850°C, qui nous servira de support pour étudier l’influence du rapport d’aspect des
sphéroïdes.
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Fig. 4.59 – Evolutions des concentrations en Al à l’interface αwi/βe, et des concentrations
moyennes en Al et O dans αwi en fonction du temps à 650°C dans l’alliage Ti17 (cas de diffusivité de

O faible).
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4.4.2 Influence du rapport d’aspect des sphéroïdes as

Pour étudier l’influence du rapport d’aspect des sphéroïdes as, nous avons choisi de travailler
avec l’alliage Ti6242 au lieu de considérer l’alliage Ti17, car pour ce dernier, Di Napoli (2010)
avait déjà effectué un choix du rapport d’aspect pour cet alliage, valeur déduite des mesures
expérimentales effectuées par Laude (1997). Un choix validé par les évolutions des cinétiques
calculées, qui sont cohérentes avec les cinétiques expérimentales.
Nous avons effectué une étude afin de déterminer la valeur du rapport d’aspect des sphéroïdes
pour l’alliage Ti6242, conduisant à des cinétiques de transformation calculées en adéquation
avec les cinétiques expérimentales.
Nous avons porté figure 4.60, les évolutions des taux de phase α total, des morphologies de
phase α, et des deux régions de phase β. Le calcul a été effectué pour un maintien isotherme
de 850°C. Nous avons considéré, dans un premier temps, le même rapport d’aspect que celui
utilisé pour les calculs sur l’alliage Ti17. Dans la suite, nous déterminerons la valeur de as la
mieux adaptée pour l’alliage Ti6242.

Pour as = 0, 028, La fraction d’équilibre calculée figure 4.60 est bien cohérente avec les pré-
dictions de ThermoCalc. On note la présence de la morphologie intragranulaire essentiellement,
en accord avec la température de transformation. Les évolutions des concentrations moyennes
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Fig. 4.60 – Evolution de la fraction totale de la phase α, des fractions par morphologie et par
région de phase β en fonction du temps à 850°C pour l’alliage Ti6242. Trait plein horizontal :

équilibre calculé par ThermoCalc.
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Fig. 4.61 – Evolutions des concentrations moyennes en fonction du temps à 850°C pour l’alliage
Ti6242.

et à l’interface αwi/βe sont attendues (figure 4.61 et figure 4.62). On note néanmoins que le
temps de fin de transformation est très long (600s environ) alors que le diagramme TTT donne
un temps de 100s pour atteindre 90% de la transformation.

Cela peut être lié soit à une germination des sphéroïdes trop lente, soit à une vitesse de
croissance insuffisante. Le rapport d’aspect des sphéroïdes as intervient sur ces deux aspects.

Nous avons effectué des mesures des dimensions des sphéroïdes sur des micrographies obte-
nue par (Le Berre & Aeby-Gautier, 2010) (travaux internes à l’Institut Jean Lamour à Nancy, cf
exemple figure 4.63). Malgré l’enchevêtrement des précipités, on remarque aisément une prédo-
minance des petites plaquettes par rapport aux plaquettes très longues et fines. Les mesures des
longueurs et des épaisseurs de ces plaquettes ont permis de déduire différents facteurs d’aspects,
que nous avons injecté dans le modèle afin d’en étudier l’influence sur la cinétique globale.

Nous avons porté figure 4.64 les fractions de la morphologie intragranulaire pour ces diffé-
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Fig. 4.62 – Evolutions des concentrations à l’interface des sphéroïdes en fonction du temps à
850°C pour l’alliage Ti6242.

rents calculs ainsi que le rayon. Un rapport d’aspect des sphéroïdes plus important permet de
réduire le temps de transformation : l’équilibre final est atteint pour des temps différents.

Le rayon correspondant au calcul le plus proche du domaine de transformation donné par
le TTT expérimental (temps de transformation court) pour as=0,1 est égal à environ 2,1µm.
Ce rayon correspond bien à l’épaisseur de la majorité des petits précipités de αwi sur les micro-
graphies étudiées. Le facteur d’aspect utilisé pour l’alliage Ti17, quant à lui, est égal à 0,028,
valeur 3,5 fois inférieure.
Le facteur d’aspect est d’autant plus important dans le cas de l’alliage Ti6242 car le domaine
d’apparition de la morphologie intragranulaire pour cet alliage est observé à plus haute tempé-
rature. Le choix méticuleux de cette donnée d’entrée est essentiel pour garantir une prédiction
cohérente des évolutions microstructurales via le modèle TITAN.



Fig. 4.63 – Cliché de microscopie optique obtenu après une transformation isotherme pour l’alliage
Ti6242 à 850°C (Le Berre & Aeby-Gautier, 2010).

4.4.3 Conclusions partielles

Dans cette section, nous avons étudié les évolutions des cinétiques de transformation et des
microstructures pour l’alliage Ti17 en conditions isothermes à 600°C et 650°C. Des problèmes
liés à la description thermodynamique des phases ont été notés, notamment une inversion in-
attendue des concentrations en O et en Al dans les sphéroïdes en début de transformation,
accompagnée d’un taux élevé en O. Ces évolutions sont dues à la description de la base ther-
modynamique Saunders utilisée dans le modèle et à la topologie du diagramme de phase d’une
part, et au contraste de diffusivité des éléments d’alliage d’autre part.

Nouas avons réservé la seconde et dernière partie de cette section, à la détermination du
rapport d’aspect des sphéroïdes αwi le plus adapté pour l’alliage Ti6242. Ce paramètre ayant
été défini préalablement par Di Napoli pour l’alliage Ti17 en se basant sur les mesures expé-
rimentales de la littérature, nous avons effectué une étude pour déterminer une valeur pour
l’alliage Ti6242, nous permettant d’aboutir à la prédiction de cinétiques en accord avec les
cinétiques expérimentales. Contrairement à l’alliage Ti17, la microstructure de l’alliage Ti6242
dans ce domaine présente des précipités de tailles diverses, de différentes longueurs. Il a été
nécessaire de considérer plusieurs valeurs de tailles et d’effectuer une étude comparative des
cinétiques de transformation, afin de choisir méticuleusement cette donnée d’entrée permettant
des prédictions réalistes (comparables à l’expérience) des évolutions microstructurales.
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Fig. 4.64 – Evolution de la fraction des sphéroïdes αwi et de leurs petits rayons (épaisseurs) en
fonction du temps pour des transformations isothermes à 850°C.





Conclusion

Dans ce travail, nous avons poursuivi l’enrichissement du modèle TITAN et analysé de
manière approfondie ses prédictions. Ce modèle développé par Di Napoli (2010) est capable
de calculer les cinétiques de transformations de phases β → β + α au cours des traitements
thermiques, et de prédire les microstructures résultantes.
Ce modèle est constitué de plusieurs parties comprenant :

— Une description thermodynamique des phases α et β par le formalisme CalPhaD, qui
permet le calcul des forces motrices de germination de la phase α, et la recherche de
l’équilibre local aux interfaces α/β. L’association de cette description à la base de don-
nées de Saunders (1998) confère un atout considérable au modèle, en lui permettant de
s’appliquer à différents alliages de titane.

— Une cinétique de germination hétérogène basée sur les principes de la théorie classique de
germination, en considérant des géométries simplifiées pour les différentes morphologies
de phase α considérées.

— Des cinétiques de croissance des différentes morphologies de phase α contrôlées par la
diffusion, obtenues à partir des calculs des bilans de solutés aux interfaces, en considérant
des solutions analytiques pour les longueurs de diffusion en se basant sur des géométries
simplifiées.

— Des bilans de solutés calculés sur des volumes moyens des géométries simplifiées pour
estimer les surfaces spécifiques. Ces bilans permettent d’assurer une cohérence entre les
différents éléments constituant le modèle.

Nous avons calculé les cinétiques de transformation de phase ainsi que les microstructures
résultantes de différents maintiens isothermes pour trois alliages industriels : Ti17, Ti6242, et
Ti6246 et un alliage ternaire TiMoO.
Nous avons étudié la sensibilité du modèle à plusieurs paramètres d’entrée dans le but d’établir
une fenêtre des paramètres utilisables pour chaque alliage. Pour ce faire, nous avons distingué
deux domaines de températures : le domaine où la germination a principalement lieu aux joints
des grains et les morphologies αgb et αwgb se forment aux joints de grains, et le domaine de la
morphologie intragranulaire αwi.
Parmi ces paramètres :
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— L’épaisseur critique d’apparition de la morphologie αwgb et l’espacement entre ses lamelles
qui sont deux paramètres qui influencent de manière très importante la stabilité du calcul
en fin de transformation. Nous avons déterminé un jeu de ces données pour les différents
alliages et températures étudiées.

— Les énergies de joints de grains σββ, dont nous avons étudiées les cinétiques en adop-
tant deux approches différentes : en considérant une seule énergie, puis une distribution
d’énergies. Dans les deux cas, nous avons noté que la germination et la croissance des trois
morphologies αgb, αwgb et αwi sont très sensibles aux valeurs de σββ. Pour la morphologie
αwi, cette sensibilité est indirecte car une cinétique très lente de formation des morpholo-
gies αgb et αwgb conduit à la formation de la morphologie αwi. Cette étude nous a permis
de déduire qu’il est nécessaire de prendre en compte une distribution des classes des
différentes énergies pour pouvoir reproduire les évolutions au sein d’un alliage industriel.

— Le rapport d’aspect des sphéroïdes de αwi, qui diffère de manière importante en fonction
de la température de maintien isotherme à laquelle se forme la morphologie intragranu-
laire. On obtient donc des précipités plus élancés pour l’alliage Ti17, dont le domaine de
formation de la morphologie intragranulaire commence à 700°C, contrairement à l’alliage
Ti6242, qui présente des sphéroïdes beaucoup moins allongés (domaine de αwi qui débute
à des températures plus élevées, à partir de 880°C).

— Les données thermodynamiques et les diffusivités des éléments d’alliage qui contrôlent la
recherche des équilibres aux interfaces. Dans le domaine des morphologies aux joints de
grains, nous avons noté des évolutions des concentrations très complexes. Une analyse des
chemins cinétiques sur un alliage ternaire TiMoO a permis de mettre en exergue l’impor-
tance des rapports de diffusivités dans la sélection des chemins cinétiques (concentrations
aux interfaces et concentrations moyennes). Dans le domaine de la morphologie intragra-
nulaire, nous avons observé dans l’alliage Ti17 une inversion de la concentration en Al à
l’interface αwi/βe, accompagnée de taux en oxygène (resp. en Al) très élevé (resp. très bas)
en tout début de transformation. Ces évolutions ne sont pas un artefact du modèle, mais
peuvent être imputées à la banque de données thermodynamiques utilisée. Nous avons ob-
servé que cette évolution est provoquée par de fortes diffusivités de l’oxygène. Nous avons
proposé de travailler avec des diffusivités de l’oxygène plus faibles, valeurs recueillies dans
la littérature. Par ailleurs, la comparaison des alliages Ti6242 et Ti17 semble indiquer
que la présence du Cr contribue à l’apparition de ce problème d’inversion. Il serait utile
par ailleurs d’étudier un système quaternaire TiAlCrO et de représenter son diagramme
d’équilibre, afin de pouvoir visualiser l’agencement des différentes conodes.

Nous avons également étudié l’influence de la température de maintien isotherme, et de la
composition de l’alliage sur les différentes cinétiques de transformation de phase.

Suite à ces études, nous avons été capables de calculer un TTT de l’alliage Ti17, en ac-
cord avec le TTT expérimental, moyennant un moindre coût en comparaison aux travaux de



Chapitre 4. Résultats 157

Di Napoli (2010) (en utilisant une distribution d’énergies de joints de grains réduite).

Le modèle TITAN présente néanmoins certaines faiblesses, notamment la non-prise en
compte de la diffusion de la phase α. Son implémentation compliquerait certes d’avantage les
interactions entre les différentes parties du modèle, mais permettrait d’obtenir des cinétiques
plus fidèles à l’expérience.

Aussi, il est nécessaire de systématiser l’analyse des systèmes ternaires et quaternaires pour
afin de vérifier la qualité de la description thermodynamique des régions métastables.

De même, la résolution définitive du problème de stabilité du modèle s’impose. Cela nécessi-
tera une étape de réécriture complète du modèle. Ce remaniement devra permettre la possibilité
de négliger l’oxygène dans les calculs. Certes, la prise en compte de cet élément permet d’établir
les transus expérimentaux des alliages, mais il serait intéressant de s’en affranchir sur certains
calculs pour évaluer son impact.

Les géométries adoptées des germes des morphologies αgb et αwi constituent une simplifi-
cation importante par rapport au cas réel. Il serait intéressant d’améliorer la description de
ces géométries, en passant du modèle de "pillbox" pour la morphologie αgb à un modèle qui
considère une germination aux jonctions triples des joints de grains, puis une croissance par
mouillage jusqu’à recouvrement du joint de grain. Pour la morphologie αwi, le modèle considère
uniquement deux grandeurs comme étant caractéristiques de la morphologie. Il serait intéres-
sant de prendre en considération la troisième dimension/grandeur en se basant sur les travaux
de Settefrati (2012). Le mécanisme d’apparition de la morphologie αwgb étant toujours inconnu,
il pourrait être utile de considérer différents critères d’apparition en fonction des observations
in situ pour des maintiens à différentes températures, notamment dans certains cas à haute
température, où on note expérimentalement la prédominance d’une seule colonie par grain.
Une étude de l’effet de la forme de la distribution d’énergie de joints de grains sur la cinétique
globale serait intéressante à mener avec seuls quelques joints de grains ayant une énergie très
favorable à la germination aux joints de grains.

En ce qui concerne la distribution d’énergies de joints de grains choisie, les valeurs de ces
énergies reposent sur un critère empirique pré-existant utilisant les désorientations de joints de
grains. Au vu de l’étude établie dans ce travail, l’impact des énergies de joints de grains sur les
cinétiques ayant été mis en évidence, il serait intéressant de réaliser des mesures expérimentales
des énergies de ces joints de grains, et non seulement de leurs désorientations, moyennant des
changement au niveau de la texture. Enfin, les compositions des phases pourront être validées
expérimentalement par des mesures de MET + EDX ou de sonde atomique tomographique.
Ces éléments n’étaient disponibles dans la littérature qu’au très basses températures (domaine
de températures non couvert par notre étude). Ce travail expérimental étant conséquent, il n’a
pas été possible de l’effectuer en cours de cette thèse.
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Annexe : Diagrammes binaires
métastables Ti-X

Les diagrammes de cette annexe ont été calculés avec ThermoCalc et la banque de données
TTTI3 de Thermotech (Saunders, 1998) en ne considérant que les phases α et β.
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(a) (b)

(c) (d)

(e)

Fig. 4.65 – Diagrammes binaires métastables α+ β calculés par ThermoCalc avec la banque
TTTI3 pour des éléments α-gène.
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(a) (b)

(c) (d)

Fig. 4.66 – Diagrammes binaires métastables α+ β calculés par ThermoCalc avec la banque
TTTI3 pour des éléments β-gène isomorphe.



(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Fig. 4.67 – Diagrammes binaires métastables α+ β calculés par ThermoCalc avec la banque
TTTI3 pour des éléments β-gène eutectoïde.
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Fig. 4.68 – Diagramme binaire métastable α+ β l’élément neutre Zr (Thibon et al., 2006)



Table des notations du modèle TITAN

Notation Définition
αgb Morphologie de phase α aux joints de grains (allotriomorphes)
αwgb Morphologie de phase α en colonies (Lamelles de Widmanstätten)
αwi Morphologie de phase α intragranulaire (sphéroïdes)
βi Zone de phase β interlamellaire
βe Zone de phase β externe aux colonies
β∗ Fréquence d’attachement des atomes sur un germe critique
γa Energie d’interface αgb/βe
γb Energie de bord
γαiβ Energie de la portion i de l’interface entre le précipité α et la matrice β
γi Energie d’interface αwi/β

∆Gv Force motrice de germination
∆G∗ Barrière de germination
δi Longueur de diffusion de l’élément i

∆Gd Energie d’un défaut sur lequel se forme le germe (germination hétérogène)
δ1 Longueur de diffusion selon le modèle de Zener à profil linéaire
δ2 Approximation géométrique de la longueur de diffusion
∆ζ Paramètre qui permet de fixer l’intervalle de passage de δ1 à δ2

ε Energie élastique générée par l’incompatibilité des réseaux cristallins des deux
phases (misfit)

η Recouvrement latéral de l’ensemble des joints de grains
θ Angle de désorientation des joints de grains
κ Courbure de l’interface
κs Rapport entre les surface d’un sphéroïde et d’une sphère de même rayon
λ Espacement entre plaquettes αwgb
µj Potentiel chimique de l’élément j
µ Module de cisaillement
ν Coefficient de Poisson
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ξ Longueur caractéristique du grain ou longueur de recouvrement
σββ Energie des joints de grains∑
i Sαi Surface totale de l’embryon de phase α pour l’ensemble des portions i de

l’interface entre le précipité α et la matrice β
τ Fonction de transition
τ ′ Fonction permettant de corriger le comportement de I−1

φ Phase
Ωi Sursaturation adimensionnelle de l’élément i

Aegb Grandeur A à l’interface βe en équilibre avec αgb
Aewgb Grandeur A à l’interface βe en équilibre avec αwgb
Aewi Grandeur A à l’interface βe en équilibre avec αwi
Aei Grandeur A à l’interface βe en équilibre avec βi
Aie Grandeur A à l’interface βi en équilibre avec βe
Aiwgb Grandeur A à l’interface βi en équilibre avec αwgb
aβ Paramètre de maille de la phase β
as Rapport d’aspect des sphéroïdes αwi
as Proportion du nombre de moles des éléments chimiques dans le sous-réseau s
BJ Flux stationnaire de αwgb à l’épaisseur critique e∗

b Module du vecteur de Burgers
Dβ Diffusivité dans la phase β
Di Diffusivité de l’élément i dans la phase β
D0 Coefficient de diffusion pré-exponentiel
d Diamètre du grain β
Ea Energie d’activation
Ec Energie linéique de coeur des dislocations
〈e〉 Epaisseur moyenne de αgb
e∗ Epaisseur critique de αgb pour l’apparition de αwgb
e Excentricité des sphéroïdes αwi

e∗∆ε′′ Intervalle des épaisseurs sur lequel le flux de germination de αwgb évolue de
manière significative autour de la valeur moyenne critique

f Terme correctif tenant compte du caractère hétérogène de la germination sur
différents défauts cristallins intragranulaires

feq Fraction de phase α à l’équilibre calculée par ThermoCalc
f ∗wgb Fraction volumique des plaquettes dans les nouvelles colonies formées



fwgb Fraction volumique de phase α dans les colonies
f ∗wgb Fraction des nouvelles entités de αwgb
G Energie de Gibbs totale du système
Gi Energie de Gibbs de l’élément i
Gφ
m Energie de Gibbs molaire de la phase φ

Gφref
m Energie de Gibbs molaire de référence

Gφmix
m Energie de Gibbs molaire du mélange idéal
Gφex
m Energie de Gibbs d’excès
h∗ Hauteur critique des premiers germes αgb
I Paramètre d’interaction des sous-réseaux
I−1 Approximation pour la fonction inverse de F
J0 Flux de germination stationnaire
J −1 Approximation de la fonction inverse de la solution analytique inspirée de

l’approximation de Zener
k Constante de Boltzmann
kd Paramètre lié à l’énergie linéique de coeur des dislocations
kL Paramètre d’interaction à l’ordre k
〈l〉 Longueur moyenne des lamelles αwgb
l∗ Longueur des premières plaquettes αwgb
lf Longueur disponible pour la croissance des lamelles

Nsites Nombre de sites disponibles à la germination
n Nombre d’atomes dans un germe
n∗ Nombre d’atomes dans un germe critique
Nc Nombre de classes de joints de grains
ncol Nombre de colonies
Nf Nombre de joints de grains différents par grain
Ng Nombre de grains β considérés dans le système
ngb Nombre de nouveaux germes de αgb
nj Nombre de moles de l’élément j
nφ Nombre de moles de la phase φ
nplts Nombre de plaquettes par colonie
nwi Nombre de germes de αwi
n∗α Nombre des nouvelles entités de la morphologie de phase α considérée
dn
dt

Flux de germination
Pei Nombre de Péclet
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〈q〉 Epaisseur moyenne des lamelles αwgb
q∗ Epaisseur critique des plaquettes αwgb
qeq Epaisseur (expérimentale) des lamelles αwgb à l’équilibre
R Grand rayon de αwi
Rg Constante universelle des gaz parfaits
〈r〉 Rayon moyen de αwi
r∗gb Rayon des germes critiques αgb
rtip Rayon de courbure des lamelles αwgb
r∗wi Rayon des germes critiques αwi
S Surface de tous les joints de grains
Sα Surface de la morphologie de phase α considérée
Sββ Surface recouverte par le germe
Scol Surface du front des colonies
Se Surface d’échange dépendant de la géométrie et des dimensions du germe cri-

tique
S∗gb Surface couverte par les nouveaux germes critiques de αgb
Sgb Surface non couverte par les colonies de αwgb
Swgb Surface de αgb couverte par les plaquettes αwgb
Swgbβi Surface des flancs des plaquettes αwgb
Swi Surface totale de αwi
T Température
Tβ Température de transus β
V Volume total du système
V ∗ Volume des nouvelles entités de la morphologie de phase α considérée
Vαi Volume de la morphologie i de phase α considérée
Vα Volume total de l’embryon de phase α
Vβi Volume de la zone βi
vcol Vitesse d’allongement de αwgb
V ∗col Volume des colonies à leur apparition
V col Volume des colonies
Ve Volume de βe
Vgb Volume de αgb
V ∗gb Volume des nouveaux germes
Vwgb Volume de αwgb
Vwi Volume de αwi



V ∗wi Volume des germes critiques de αwi
v Vitesse d’interface
vgb Vitesse de croissance de αgb
vwgb Vitesse d’épaississement de αwgb
{xαi } Composition en élément i des germes critiques de phase α
xβ Concentration dans la phase β
xβαi Concentration de l’élément i à l’interface de la phase β en équilibre avec la

phase α
xi Concentration molaire de l’élément i
x∗i Concentration de l’élément i dans les nouvelles entités de la morphologie de

phase α considérée
〈xβi 〉 Concentration moyenne de l’élément i dans la phase β
yi Fraction de site
Z Facteur de Zeldovich



Résumé

L’étude réalisée porte sur le calcul des cinétiques de transformation de phase β → β + α et la
prédiction des microstructures résultantes au cours des traitements thermiques isothermes appliqués à
trois alliages de titane industriels Ti17, Ti6242 et Ti6246 et un alliage ternaire TiMoO, en poursuivant
l’enrichissement du modèle TITAN, développé par (Di Napoli, 2010).

Nous avons étudié la sensibilité du modèle à plusieurs paramètres d’entrée, en distinguant deux
domaines de températures : le domaine des morphologies aux joints de grains αgb+αwgb, et le domaine
de la morphologie intragranulaire αwi. Parmi ces paramètres : l’épaisseur critique d’apparition de
la morphologie awgb et l’espacement entre les lamelles, afin de déterminer un jeu de données pour
les différents alliages et températures étudiées ; les énergies de joints de grains σββ , qui présentent
une influence importante sur la germination et la croissance des trois morphologies de phase α ; le
rapport d’aspect des sphéroïdes αwi, qui varie en fonction de la température de maintien isotherme ;
les paramètres thermodynamiques et les diffusivités des éléments d’alliage, qui contrôlent la recherche
de l’équilibre thermodynamique, et dont l’étude a permis de mettre en exergue des évolutions très
complexes.

L’influence de la température de maintien isotherme et de la composition de l’alliage sur les ciné-
tiques de transformation de phase a également été traitée.

Ces études ont permis d’établir un TTT calculé de l’alliage Ti17, en accord avec les résultats
expérimentaux.

Abstract

The present study is mainly about the calculation of β → β + α transformation kinetics and the
prediction of resulting microstructures in three industrial titanium alloys Ti17, Ti6242 and Ti6246 and
a ternary alloy TiMoO during isothermal heat treatments, by pursuing the development of TITAN
model, developed by (Di Napoli, 2010).

A study of the sensitivity of the model to several input parameters is first presented, distinguishing
two temperature domains : the domain of morphologies at the grain boundaries αgb + αwgb, and
the domain of the intragranular morphology αwi. Among these parameters : the critical thickness of
appearance of awgb morphology and the spacing between the lamellae, in order to determine a dataset
for the different alloys and temperatures studied ; the σββ grain boundary energies, which have a
significant influence on the nucleation and growth of the three α phase morphologies ; the aspect ratio
of the αwi spheroids, which varies according to the isothermal holding temperature ; the thermodynamic
parameters and diffusivities of the alloying elements, which control the thermodynamic equilibrium,
and whose study allowed to highlight complex evolutions.

The influence of the isothermal holding temperature and the alloy composition on phase transfor-
mation kinetics has also been addressed.

These studies allowed to establish a calculated TTT of Ti17 alloy, in agreement with the experi-
mental results.
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