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Intioduction Généale

INTRODUCTION GENERALE

Depuis plus d'une vingtaine d’années, les alliages 2 base de composés intermétalliques
connaissent un intérét grandissant au sein de la communauté scientifique, en vue d’applications
structurales dans les secteurs de 'aéronautique, de Pautomobile et du transport maritime. Avec
leur faible densité associée a de trés bonnes propriétés mécaniques, les aluminiures de titane
constituent d’excellents candidats pour l'amélioration des performances de turbomachines
devant fonctionner a haute température [LIP84, KIM94, HUAC95]. Dans le secteur aéronautique,
de nombreux exemples d’applications possibles de ces alliages, sous forme de composants pour
turboréacteurs (aubes de turbines basse pression, carters de compresseur), ont été rapportés et mettent
en évidence des améliorations notables en termes de rapport poussée/poids et de tenue mécanique 2
hautes températures [CHE92, AUSK95, CHEHL96, RAMB96, MCQ98, DRALPNO1, TETSKTO2].
Dans les secteurs automobile et maritime, en plus d'applications potentielles sous formes de soupapes,
les performances élevées des alliages de base TiAl répondent d'ores et déja aux exigences de service de
certains turbocompresseurs (roues a4 aubes de turbines a faible inertie) de moteurs équipant des
véhicules 2 hautes performances [TET099, MCQO1, TETO1].

Parmi les aluminiures de titane, les alliages de base 0,-Ti;Al et y-TiAl, dont la densité est de
I'ordre de 4, sont particulierement attractifs en raison des propriétés intéressantes qu'ils offrent jusqu'a
des températures de Pordre de 800°C, 2 savoir un module élastique, une résistance mécanique
(traction, fluage), a Yoxydation et 2 la corrosion élevés. Ces composés présentent en outre une
résistance intrinséque a Pinflammation ainsi qu'une dilatation thermique comparable a celle des
alliages conventionnels [KIM89, KIMD91, BOYWC94, KIM95].

Comme le présentent la Figure 1 et le Tableau 1, les alliages de base o, et de base 1y représentent
un compromis intéressant entre les alliages classiques a base de titane et les superalliages a base de
nickel. Cependant, a I'état monophasé, ces alliages présentent une faible ductilité et une fragilité
importante a température ambiante. Au cours des dix derniéres années, I'industrie aéronautique a
particulierement investi dans le développement d’alliages de fonderie biphasés o,-y - mais composés
majoritairement de phase v, d'ou l'appellation d'alliages y-TiAl - permettant d'atteindre des niveaux de
ductilité améliorés. La plupart des auteurs cités précédemment s'accordent sur I'effet bénéfique de Ia
structure dite bimodale ou duplexe «,-y, vis-a-vis de la résistance et surtout de la ductilité a
température ambiante des alliages de base TiAl. Dans cette recherche d'une ductilité plus élevée et
suffisante pour autoriser le dimensionnement de composants de moteurs d'avions a base d'alliages 0,7,
I'établissement des relations entre microstructures et propriétés mécaniques a conduit 2 la définition de
plusieurs nuances d’alliages de fonderie de base TiAl, binaires ou plus complexes, toutes généralement
de composition proche de 48%at.Al (composition correspondant 2 l'optimum de ductilité).
Parallelement, les additions d’éléments d’alliage, tels que Cr, Mn, Nb ou W, ont été reconnues
bénéfiques vis-a-vis du comportement plastique et de la résistance a I'oxydation de ces alliages
a structure duplexe. Ces demieres nuances sont aujourd’hui considérées comme celles présentant le
potentiel d’application 2 haute température le plus important.

Néanmoins, en dépit davancées technologiques certaines et d'effets bénéfiques largement
démontrés, il apparait au vu de la littérature qu'un des freins majeurs a l'utilisation de cette nouvelle
classe de matériaux dans le secteur aéronautique réside, dune part, dans la variabilité de leurs
propri€tés mécaniques, qui impose pratiquement aux bureaux d'études d'adopter de nouvelles
approches lors de la conception de pieces et, d'autre part, dans le coiit prohibitif des procédés de
fabrication permettant d'élaborer ces pieces tout en réduisant cette variabilité [LASO1]. Du fait des
contraintes imposées par leur réactivité a I'état liquide, de leur niveau de ductilité et de leur usinabilité
limités, le rendement attendu pour la production de picces a base d'alliage TiAl reste encore inférieur a
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celui des alliages courants. De plus, la variabilité notable du comportement mécanique qui est associée a
la variété des microstructures présentes dans les piéces aprés élaboration, constituent une barriere
psychologique supplémentaire a franchir avant le lancement en série de I'élaboration de produits a base

dalliage y-TiAl [DIMMK99, MCQO1].

(=]
o
(=]

&
=)

L]

[=]

(=]
i

___________

-k

[41]

(=]
L

MONOCRISTAUX
SUPERALLIAGES

-k

(=3

(=]
L

METAUX
REFRACTAIRES

(4]
(=]
'

VERREeat

Résistance spécifique [MPa.m>.Mg™"]

| SUPERALLIAGES

AP AP IR AP PRIV IR TR S S T SAPA AT Y187 ISl il
cletp oz | t 0 T 1 ¥

0 250 500 750 1000 1250 1500 1750 2000
Température [°C]

NN R

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900
Température [°C]

Figure 1 : Propriéiés spcifiques (rapponides a lamasse volumiique) de quelques matériauix stnictunaix;, (a) modle
specifique et () résistance pecifique en fonction de la temperatune (dapres [DIMMK99)).

Alliages | Alliages | Alliages | Superalliages
Propriétés base Ti | oy (TizAl) | v (TIAl) base Ni
Structure hc/cc DOyo L1, cfe /L1,
Masse volumique (g/cm?) 45 41-47 | 37-39 8,3
Module d'Young a 20°C (GPa) 95-115 | 110-145 | 160 - 180 206
Limite d'élasticité a 20°C (MPa) 380-1150( 700 -990 |350-600| 800 -1200
Résistance a la traction a 20°C (MPa) 480-1200|800-1140(440-700( 1250 - 1450
Ténacité a 20°C (MPa.m'?) 12 -50 13-30 12-35 30-100
Ductilité a 20°C (%) 10-20 2-5 1-4 3-5
Ductilité entre 660 et 870°C (%) 12 - 50 10-20 10 -60 10-20
Température limite de résistance au fluage, 1% / 100MPa (°C) 600 750 950 800 - 1090
Température limite de résistance a l'oxydation (°C) 600 650 950 1090
Température limite de stabilité (°C) - 1180 1440 1450
Conductivité thermique (W.m™".°C™) - 7 22 11

Tableau 1 : Propriciés des alliages conventionvels de tilane, des aluminiues de titane de base o d 'y eldes superalliages base

nickel (dapres KIM89, BOYWC94, KIM94 et HUAC95).

Il est depuis longtemps établi que I'élaboration d'un matériau multiconstitué par la voie de la
fonderie conduit presque systématiquement a des niveaux d'hétérogénéité chimique significatifs, dont
les conséquences, généralement peu bénéfiques vis-a-vis des produits finis, sont souvent difficiles a
éliminer. Paradoxalement, parmi les nombreux travaux relatés dans la littérature et relatifs a
l'élaboration par fonderie dalliages TiAl multiconstitués, il apparait que la mise en place des
hétérogénéités lors de leur é€laboration et les conséquences de ces demiéres sur leurs
microstructures - et donc sur leurs propri€tés - ont ét€ trés peu étudiées. Par ailleurs, apres
I'élaboration par fonderie, la recherche d'une microstructure garantissant des propriétés mécaniques
optimisées conduit naturellement 2 la réalisation de traitements thermiques supplémentaires. La encore,
il apparait que les relations entre conditions de traitements et microstructures produites sont loin
d'étre maitrisées. Clest pourquoi nous proposons, dans le travail présenté ici, d'étudier et
d'interpréter la formation des microstructures observées dans les alliages de base TiAl a I'issue
de la solidification ainsi que 1'évolution de ces microstructures lors de traitements thermiques
post-€élaboration.
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Introduction Genéile

A Theure ot la réduction de la consommation des énergies non renouvelables et la protection
de I'environnement sont au coeur des préoccupations de chacun, le potentiel d'applications des alliages
de base TiAl est plus que jamais d'actualité. Il s'agit 12 de raisons essentielles justifiant d'efforts
importants menés dans le but de concrétiser la mise en ocuvre de ces nouveaux matériaux, notamment
dans les moteurs aéronautiques. En 1999, un Contrat de Programme de Recherche (CPR) intitulé
"Intermétalliques de base Titane", établi entre le CNRS, la DGA et le groupe SNECMA, a éé
lancé en étroite collaboration avec 'ONERA afin d'accélérer, au niveau frangais, le développement des
alliages structuraux de base TiAl. Le travail présenté dans ce manuscrit a été réalisé dans le cadre de ce
CPR lequel, en fédérant au total sept laboratoires universitaires francais, a eu pour principale mission
l'optimisation de l'alliage d'étude retenu par le groupe SNECMA, lalliage Ti-48Al-2Cr-2Nb
(teneurs en %at). Comme lors du développement de tout nouveau matériau, l'optimisation de la
nuance choisie dans le cadre de ce CPR passe, d'une part, par la compréhension des mécanismes
fondamentaux qui contrélent la genése des microstructures et, parallelement, les propriétés
mécaniques et, d'autre part, par la compréhension et la réduction des sources de dispersion. C'est
dans cette problématique que s'inscrit précisément le travail mené au LSG2M a Nancy dans le
cadre de la thése présentée ici. Notons que le contexte précis dans lequel cette dernieére a été
effectuée conduira 2 ce que certains points qui pourront paraitre primordiaux au sens du lecteur ne
seront pas abordés dans ce manuscrit, puisque faisant précisément l'objet des travaux menés au sein des
laboratoires partenaires.

Ce manuscrit se divise en cinq chapitres.

Le premier chapitre présente une synthése bibliographique des connaissances relatives aux
caractéristiques microstructurales et, dans une moindre mesure, aux propriétés mécaniques des alliages
de base TiAl. Cette premiere partie a également pour projet de dresser un bilan des connaissances
relatives aux dispersions chimiques et microstructurales inhérentes a I’élaboration et an
traitement de ces alliages.

Le second chapitre est consacré a la description des matériaux et moyens expérimentaux
mis a disposition au cours de cette étude. Hormis les différents outils et techniques de caractérisation
utilisés, une attention particuliére est portée a la description des expérimentations spécifiques en termes
d'élaboration et de traitements mises en ceuvre au cours de ce travail.

La dispersion des microstructures et des propriétés finales dun produit métallurgique est
conditionnée par les hétérogénéités générées lors de I'élaboration et par celles subsistant aprés des
traitements conduits a ['état solide. Le troisiéme chapitre est entiérement consacré a l'étude des
hétérogénéités hérit€ées de 1'élaboration par fonderie. Dans un premier temps, les niveaux de
dispersions chimiques et structurales caractérisant des produits coulés industriellement sont précisés.
La mise en place des ségrégations chimiques au cours de la solidification est ensuite présentée grace a la
mise en ceuvre, a l'échelle du laboratoire, d'expériences de Trempe en cours de Solidification
Dirigée (TSD).

La microstructure des produits finis est, quelle que soit la voie d'élaboration, le résultat des
transformations de phases subies par le matériau 2 I'état solide. La maitrise de la microstructure finale
de l'alliage d'étude passe donc nécessairement par la connaissance des équilibres de phases qui le
caractérisent. En conséquence, l'étude de la genése des microstructures a 1'état solide est I'objet
spécifique du quatrieme chapitre de ce manuscrit. Dans un premier temps, les équilibres entre phases a
haute température sont précisés. Dans un second temps, un intérét particulier est porté a la
détermination de l'influence des conditions de traitement thermique sur les microstructures produites.
Notons que les travaux présentés dans ce chapitre sont effectués sur un lot d'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb
élaboré par métaltlurgie des poudres (MdP), que nous considérons donc comme chimiquement
homogene 2 notre échelle de caractérisation.



Introdhuction Gérénale

Pour finir, au cours du cinquieme chapitre, nous tentons de préciser les relations existant
entre les hétérogénéités héritées de la solidification éudiées au troisieme chapitre, et les
microstructures résultant des transformations de phases a 1'état solide caractérisées au quatrieme
chapitre. En particulier, nous nous attachons a préciser les mécanismes de développement des
structures lamellaire et duplexe en rapport avec les hétérogénéités. Notre attention est également
focalisée sur la stabilisation au sein de lalliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, du fait des hétérogénéités de

composition héritées de I'élaboration, de phases autres que les phases o, et .
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Chapitre I : REVUE BIBLIGGRAPHIQUE

I. Introduction

Ce premier chapitre a pour objectif de dresser un bilan des connaissances relatives aux alliages
de base TiAl nécessaires pour aborder les sujets qui sont traités dans cette étude. Les caractéristiques
microstructurales et les transformations de phases caractéristiques des alliages binaires et plus
complexes sont présentées dans un premier temps. Au cours de la seconde partie, les différentes
hétérogénéités rencontrées dans les alliages de base TiAl sont passées en revue, en accordant une
attention particuliere aux hétérogénéités liées a la solidification et aux composés spécifiques stabilisés
par les éléments d'addition dans les alliages 2 la chimie complexe. Dans une troisiéme patrtie, les
relations entre composition, microstructures et propriétés mécaniques sont brievement abordées.
Enfin, sur la base de cette revue bibliographique, les objectifs des travaux rapportés dans ce manuscrit
sont développés au cours d'une quatriéme et derni€re partie.

11
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II. Présentation générale des alliages intermétalliques de base TiAl

Le premier point de cette partie concerne I'établissement du diagramme de phase binaire Ti-Al,
la cristallographie des phases présentes, les différents chemins de solidification ainsi que la morphologie
des microstructures les plus caractéristiques observées dans les alliages binaires de base TiAl biphasés
0,-Y. Dans cette partie, nous présentons également les transformations de phases rencontrées dans ces
alliages, afin de préciser la formation des différentes microstructures caractéristiques. Le dermier point
de cette partie détaille I'influence des éléments d’addition sur les microstructures caractéristiques et sur

les domaines d’équilibre des différentes phases.

11.1. Alliages binaires

I1.1.1. Diagramme d’équilibre Ti-Al

La Figure 1.1 présente le diagramme de phase binaire Ti-Al établi par Murray en 1986 [MURSG6]
et utilisé comme référence jusquen 1989. La composition de l'alliage Ti-48Al (teneurs en %at.) est
reportée a titre de référence pour les transformations intervenant dans les alliages biphasés de base TiAl
qui présentent le plus grand intérét d'apres la littérature actuelle. Ainsi, pour une teneur de 'ordre de
48%at.Al, quatre phases sont a prendre en considération, a savoir les deux variétés allotropiques du
titane, solutions solides désordonnées (B-T1), de structure A2 cubique centrée (ag = 0,320 nm), et (o
Ti), de structure A3 hexagonale compacte (a, = 0,290 nm et ¢, = 0,460 nm), et les deux phases
intermétalliques ordonnées o,-Ti,Al, de structure DO, et ¥TiAl, de structure L1, Jusqua des
températures de 'ordre de 1100°C, seules les phases o, et ¥ sont observables dans les alliages binaires.

Dans la partie centrale du diagramme d'équilibre, les phases o et B sont présentes uniquement a haute
température et ne peuvent étre retenues sous forme métastable a température ambiante, méme apres un
refroidissement rapide. Ceci est a l'origine des incertitudes concernant les limites entre domaines

d’équilibre pour des températures supérieures a la température T, du palier eutectoide o <> o, +7.
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Figure L1 : Diagrammede phases Ti-Al proposé par Murnay en 1986 [MURSG6/.

Comme le présente la Figure 1.2, les travaux de McCullough et coll. [MCCVLM89] les ont
conduit a proposer une version révisée du diagramme de phase binaire pour la gamme de compositions
comprises entre 30 et 60%at.Al. En remplacement des deux paliers péritectique B+L <> 7y et
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péritectoide B+y <> @, situés respectivement a 1480°C et 1285°C, le diagramme proposé par
McCullough et coll. incorpore a haute température deux paliers péritectiques, B+L <> 0 aux environs
de 1480°C et o+L <> 7y aux environs de 1450°C. En comparaison du diagramme proposé par Murray,
le domaine d’équilibre de la phase o se trouve étendu aux températures plus élevées. Bien que la
majorité des lignes de transition entre domaines d'équilibre fasse encore l'objet de discussion et soit
conditionnée par la présence d’'impuretés en solution, cette version du diagramme binaire Ti-Al
constitue, d’'apres Denquin [DEN94], la version de référence pour I'étude des alliages biphasés de base
TiAl. Depuis son établissement en 1989, de nombreux travaux portant sur la caractérisation
expérimentale des transformations de phases et la modélisation des équilibres thermodynamiques dans
ces alliages, ont en effet largement confirmé les résultats obtenus par McCullough et coll., en particulier
en ce qui conceme la détermination de la température de transition 0/0+y ou transus 0, comme en
atteste la Figure 1.3 [KATLC92, HUA93, OKA93, ZHACCKY97, VEEPNV98, JUNKLOY9.
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—_ g ¢ 67Blo = 78Shi a 8BWat e 91Mis
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2 2]
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600 e A y ¥ ' §c ' |'oj' 20 30 40 | s0 60 70 8o 80 | 1€
30 3 40 45 50 55 60 i so w0 too
Aluminium [% at.] ' At.% Al
Figure 1.2 : Partie conirale du diggramme Ti-Al rvisce Figure 1.3 : Diagravve Ti-Al : companison entre
par McCitllough et coll. [MCCV LM89). experieves et aakeuls déquilibres thermadyvomiques
[KATLC92].

Des incertitudes subsistent toujours quant a la position des réactions invariantes figurant dans le
diagramme d'équilibre, notamment en raison de l'influence sur les équilibres de phases, des éléments
interstitiels indésirables présents en solution dans ce type d'alliages. La précision sur la température du
palier eutectoide o ¢> 0,4y, aujourd'hui située entre 1100 et 1125°C, ne peut que difficilement étre
améliorée compte tenu du caractere délicat de son observation du point de vue expérimental
[JONK93]. Par ailleurs, il a également été démontré que pour ses teneurs les plus élevées en Al, la phase
cubique centrée B peut exister dans les alliages binaires sous forme ordonnée B2 [KAIFMOOO,
OHNFMIO0]. La transition ordre-désordre B2-f est particulicrement sensible aux éléments d'addition
et sera davantage examinée au cours des paragraphes II.2 et II1.3.

I1.1.2. Caractéristiques cristallographiques des alliages biphasés a,-y

Les phases observables a température ambiante pour des compositions proches de 48%at. Al
sont les phases y-TiAl et o,-Ti,Al, dont les caractéristiques cristallographiques sont détaillées ci-apres.
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- Phase y-TiAl :

La Figure 14 présente la structure quadratique ordonnée de la phase v, construite sur le réseau
cubique a faces centrées et notée L1, dans la notation du Strukturbericht (tP4, P4/mmm). La séquence
d’empilement suivant la direction [001] est constituée d'une alternance de plans purs de Ti et Al. Les
séquences d’empilement suivant les directions [100] et [010] sont quant a elles constituées d’une
alternance de plans mixtes de composition stoechiométrique TiAl. D’apres la littérature, la valeur du
parametre de maille @ est comprise entre 0,397 et 0,401 nm et celle du parametre ¢ ertre 0,404 et 0,408
nm. La quadraticité de la structure est donc minime, puisque le rapport ¢/z reste de 'ordre de 1,01,
valeur qui correspond a la composition stoechiométrique exacte Ti-S0AlL Cette valeur peut atteindre
1,03 pour des teneurs supérieures a 50%at.Al et est relativement sensible a la teneur en Al ainsi qu’a
d’éventuels éléments d'addition [BOYWC94, MENFM96]. D'aprés le diagramme d'équilibre, la phase y
est stable sur une gamme de compositions comprises entre 48%at. (palier eutectoide aux environs de
1120°C) et 69%at.Al (palier péritectique y+L — & a 1380°C) et garde son caractére ordonné jusqu’au
point de fusion de l'ordre de 1450°C. La Figure 1.4 présente également la position des sites
octaédriques préférentiels pour les éléments d'insertion tels que H, C, N et O. Dans la structure L1,,
deux types de sites sont a considérer, qui se différencient par I'environnement chimique qu’ils offrent
aux €éléments interstitiels, a savoir les sites 77,4/, et 7i,Al,. Nous aurons l'occasion de détailler plus
amplement ces caractéristiques relatives aux éléments d’insertion au cours du paragraphe 111.2.4.

foo1) e%““‘“
: © it
i,
[ g
K L —s{010)
./ o
- 121
ﬁ Titane Positions des atomes : Al : 000 332
SRS RS S ;%%0 @ Aunisiom Ti:U';_ﬂ}%OO‘.%%“
aikoLioll @ i 111511 521
£ % 362662632
Figure L4 : Repiésenilation schénatique de la stnichue Figure 1.5 : Represeriiation schématique e stucture
L1 de laphase ¥ TiAl DOsy de la phase 0 Tiz Al
- Phase 0,-Ti;Al :

La Figure L5 représente la structure ordonnée de la phase o,-Ti;Al. Celle-ci résulte d'une mise
en ordre sur le réseau hexagonal compact de type A3 de la phase o, nommée DO0,, sdlon la notation du
Strukturbericht (hP8, P6,/mmc). La maille élémentaire contient 2 atomes Al et 6 atomes Ti. Les plans
denses (0001) ont la composition Ti,Al. Le long de la direction [1010], la séquence d’empilement est
constituée d’une alternance de plans purs de Ti et de plans de composition stoechiométrique TiAl. La
phase o, est stable sur une gamme de compositions comprises entre 22%at. et 39%at.Al (palier
eutectoide) et perd son caractére désordonné au point de congruence ot <> 0, rrespondant a une
composition de l'ordre de 32%at.Al et une température d’'environ 1180°C. D’apres la littérature, les

parametres cristallins de la phase o, sont reliés a ceux de la phase o par les relations @, =2a, et
Cq, = G- La valeur du paramétre a est de l'ordre de 0,574 nm et celle du parametre ¢ c& lordre de 0,462
nm. Par analogie avec la phase v, la Figure 1.5 présente les deux sites octaédriques présents dans la
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structure DO,, de la phase o,. Ceux-ci peuvent étre notés 7i; et 7i,4/, et se distinguent principalement
par l'environnement chimique qu'ils offrent aux éléments d'insertion. La taille des sites octaédriques, a
la fois dans la structure L1, de 7y et DO,, de o, est sensiblement identique. D’aprés Menand et coll.
[MENHN96], ces sites offrent un rayon interstitiel de l'ordre de 58 pm.

I1.1.3. Influence de la composition sur le chemin de solidification et sur la microstructure brute
d'élaboration

D’apres le diagramme d'équilibre binaire Ti-Al, les alliages ayant une composition proche de
48%at.Al présentent, a 'état brut de solidification, un mélange des deux phases ordonnées 7y et o,. En
pratique, comme l'illustre la Figure 1.6, ces deux phases coexistent sous la forme d'une structure
lamellaire. Cette derniere résulte, d'une part, de la traversée du domaine monophasé o au cours du
refroidissement de l'alliage depuis l'état liquide et, d'autre part, de la mise en ordre de la phase o en
phase @, et de la précipitation de lamelles 7y a partir d'une matrice désordonnée o ou ordonnée 0. La
particularité de cette structure lamellaire est que, lors de la mise en ordre 0. — 0., ke plan de base de
la phase o. reste invariant. L’orientation cristallographique initiale des grains o. est conservée.
Dans tous les cas, comme postulé par Blackburmn au début des années 1970 [BLA70], la phase vy
précipite de maniére 2 ce que les lamelles des deux phases o, et 7 possédent la rehtion
d’orientation suivante :

(0001),, // {111}, et (1120), // {170),

Comme cela est largement admis, un grain monophasé o. donne naissance a2 un seul grain
lamellaire. De ce fait, de larges grains lamellaires sont généralement obtenus suite a une
solidification directe en phase 0., ce qui a pour conséquence une forte texturation du matériau et
généralement une forte anisotropie de ses propri€tés mécaniques.

Figure 16 : Mcbmmem 0p-Yobsenie dans les alliages de base TiAl (a) awmicrosape gtiqueet (b) au
microsaope Electronique a balayge en imagerie délectons 1etrodiffusé.

Des différences de microstructures importantes peuvent étre expliquées par les différents
chemins de solidification (domaines de phases traversés par l'alliage au cours du refroidissement
depuis l'état liquide) possibles dans la gamme de compositions proche de la limite entre les domaines
(o+y) et v du diagramme déquilibre. Si I'on considére que la solidification seffectue dans des
conditions proches de I'équilibre, la phase primaire de solidification est la phase f paur les alliages
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contenant moins de 49,5%at.Al et la phase o0 pour ceux contenant moins de 55,5%at.Al [JUNKLO99,
JUNPC99]. Au dela de 55,5 %at.Al, l'alliage se solidifie directement en phase .

Conformément aux descriptions d'ordre général de Kurz et Fisher [KURF98], lorsque l'alliage
considéré se solidifie en mode dendritique 2 partir du domaine B, de par la nature cristallographique de
la phase primaire, les bras de dendrites présentent une symétrie cubique et se développent selon les
trois directions orthogonales <100>. Lorsque l'alliage est plus chargé en Al et qu'il se solidifie a partir
du domaine q, les bras de dendrites qui se développent au sein du métal liquide, croissent suivant I'axe
principal [0001] ainsi que dans les directions <1010> du plan de base hexagonal. La Figure 1.7 illustre
la morphologie dendritique caractéristique de la phase primaire de solidification, observable dans les
retassures d'alliages solidifiés depuis le domaine § ou oo [MCCVLMB89]. Une des particularités liées a la
formation de la structure lamellaire o~y est que l'inclinaison du plan d'accolement des lamelles par
rapport a la direction de croissance des bras de dendrites principaux différe suivant que l'alliage s'est
solidifié en phase o ou en phase B. Suite 2 une solidification en phase @, le plan dhabitat des Jamelles
peut apparaitre parallele a I'axe de croissance des troncs de dendrites. La Figure 1.7.b illustre ces propos
en présentant une vue micrographique de bras dendritiques de symétrie hexagonale et comportant la
trace des plans d'accolement des lamelles paralleles 2 leur axe. Lorsque l'alliage s'est solidifié en phase 3,
le plan d'accolement des lamelles est toujours incliné par rapport a l'axe des bras dendritiques. Ceci
s'explique par la décomposition, au cours du refroidissement, des grains $ en plusieurs grains
monophasés a. D’aprés McCullough et coll., cette transformation se produit conformément a la
relation d’orientation suivante (relation de Burgers) :

{ooot}, // {110}, et (1120), // (111),

D'apres la relation ci-dessus, le plan de base de la structure hexagonale compacte de la phase o
peut étre accolé de maniere équiprobable sur chacun des six plans {110} de la phase B cubique centrée.
En comparaison du cas de la solidification directe dans le domaine «, cette transformation a pour
principale conséquence une réduction de la taille des grains o devant subir la formation de la structure

lamellaire o~y au cours du refroidissement et une réduction de la texture associée a l'anisotropie de la
structure lamellaire. Les mécanismes de formation de la structure lamellaire seront davantage décrits au
cours du paragraphe I11.1.5.1.

Dans les alliages de base TiAl, Al présente un coefficient de partage inférieur a 1'unité et
tend a étre rejeté dans le liquide en avant du front de solidification. Cette ségrégation peut
conduire 2 la précipitation de la phase o hexagonale compacte 2 la périphérie des dendrites cubiques ,
du fait de la premiere réaction péritectique B+L <> o prévue par le diagramme de phases. Lorsque la
ségrégation de Al est importante, elle peut également donner lieu a la précipitation de la phase y-TiAl
dans les zones de fin de solidification, a4 savoir les espaces interdendritiques, du fait de la seconde
réaction péritectique o+L <> 7. Ainsi, la ségrégation de Al au cours de la solidification conditionne le
degré d'hétérogénéité des alliages de base TiAl a 'état brut de coulée et est souvent a l'origine de la non
uniformité des propriétés des alliages €laborés par fonderie. Celle-ci doit étre limitée car ses
conséquences sur le plan microstructural sont généralement difficiles a atténuer lors des traitements
thermiques ultérieurs 2 la solidification.
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Figure 1.7 : Miciostructures derdhitiquies observables a l'intérieur de retassures dalliages de base TiAl solidlfiés (@) depuis le
domarine B et (b) dgpuis le domaire .

En résumé, pour différencier les différentes structures brutes d'élaboration, McCullough et coll.

[MCCVLM89] proposent les chemins de solidification et de transformations a I'état solide
schématiques suivants pour la gamme de compositions comprises entre environ 46 et 55%at.Al (cas

pour lesquels la mise en ordre o0 — o, précede la précipitation des lamelles ) :
- pour 46 < X, < 49%at. :
Lo>[Bl+L>[B+a]+L—>[B+a]l+ys—[a]+7s = [o2] +vs = [(02 +7)L] +7¥s
- pour 49 < X, < 55%at. :
Lo[a]+L > [a]+ys = [o+ye]+vs = [0z +7]+7s = [(02 + )L+ Y] +¥s

Notons que les auteurs différencient ici la phase 7y, associée a la ségrégation de l'aluminium dans
les espaces interdendritiques, de la phase 7y, formée par germination et croissance lors de la traversée du
domaine (0+y). La phase 7. se forme uniquement dans les alliages les plus chargés en aluminium (X,, >
49 % at.) et provient essentiellement de la consommation des extrémités des dendrites o. par la phase y
ségrégée. Localement, les phases 7, et 7, ont donc la méme orientation cristallographique. En revanche,
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les mémes auteurs rapportent que la phase y ayant précipité sous forme lamellaire, présente, du fait de
mécanismes de formation différents, des orientations cristallographiques distinctes des phases v, ety..

I1.1.4. Microstructures caractétistiques observées apres traitements thermiques

A partir des états bruts d’élaboration, constitués principalement de grains o,-y lamellaires, des
traitements thermiques appropriés permettent d’obtenir une variété de microstructures. La Figure 1.8
présente les quatre microstructures typiques pouvant étre obtenues suite a différents traitements
thermiques représentés schématiquement.

> La microstructure presque monophasée ¥ est obtenue suite 2 un traitement réalisé a une

température proche du palier eutectoide ou aprés un traitement dans le domaine (o+y) suivi dun
refroidissement lent (vitesse de refroidissement de l'ordre de 5°C/min). La durée du traitement

controle l'uniformité de la microstructure, qui est composée de grains y équiaxes plus ou moins
grossiers, souvent épinglés par des particules de phase o,

» La microstructure duplexe est obtenue suite a un traitement réalisé dans le domaine (oY)
et suivi dun refroidissement plus rapide. Elle est caractérisée par un mélange de grains
monolithiques 7 et de grains lamellaires o,-y, la proportion de grains lamellaires dépendant a
priori de la température et de la durée du maintien.

> La microstructure presque lamellaire est composée majoritairement de grains lamellaires.
Il s’agit de la microstructure la plus proche de celle caractérisant les états bruts d'élaboration dans les
alliages biphasés de base TiAl. Cette derniere peut étre obtenue suite a un traitement réalisé a une

température légérement inférieure a celle du transus o.

> La microstructure entierement lamellaire est obtenue, quant 2 elle, aprés un traitement 2
une température supérieure a celle du transus ., ayant pour but de dissoudre entieérement les
grains monophasés Y présents avant traitement. L'homogénéisation de l'alliage dans le domaine o
entraine un grossissement extrémement rapide des grains o, ce qui résulte, apres refroidissement, en
un indice de grain beaucoup plus faible que celui caractérisant les microstructures précédentes (cf.
différence d'échelle entre les micrographies a, b, c et d de la Figure 1.8).

I1.1.5. Transformations de phases dans les alliages binaires o.,-y

I1.1.5.1. Formation de la structure hmellaire o,,-y

Dans les alliages biphasés de base TiAl destinés a des pieces de fonderie, la structure lamellaire
0,,-Y est la plus fréquemment observée. La formation de la microstructure lamellaire décrite ici concerne
les grains o qui composent l'alliage aprés une mise en solution dans le domaine monophasé o mais
également ceux obtenus au cours du recuit dans le domaine (o+y) d'une structure initiale presque
monophasée . Cette transformation fait intervenir, d'une part, la mise en ordre de la phase 0. en o,
et, dautre part, la précipitation de la phase y sous forme de plaquettes, indifféremment dans une
matrice désordonnée o ou ordonnée o, D’apres Denquin [DEN94], les mécanismes de
précipitation et de croissance de la phase 7y restent rigoureusement identiques dans les deux domaines

d’équilibre (o+y) et (0, +Y) et conduisent a l'obtention de structures lamellaires présentant, hormis des
épaisseurs de lamelles différentes, des caractéristiques similaires.
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Figure 1.8 : Micostnictures obsenides dans les alliages biphass 00~y qhes differents traitements thenmiquies : (@) presque
mongphasée y; (b) duplexee ; (©) presque lamellaire ; () entierement lamellaire.

La mise en ordre de la phase o en o, procede, d’aprés Lipsitt [LIP84], suivant des
mécanismes de germination/croissance de petits domaines ordonnés, lesquels, lors de leur
rencontre, donnent lieu a la formation de parois d’antiphase. Cette mise en ordre peut intervenir au

cours de deux séquences distinctes, a savoir (1) o0 = 0, = 0,+Y € (2) o0 = o+y — o, +Y. Lapremiére
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séquence est toujours observée pour des compositions inférieures a la composition eutectoide. En
revanche, pour des teneurs en Al supérieures a la composition eutectoide, la sélection entre ces deux
séquences de formation dépend de la vitesse de refroidissement. La ligne T définie par Takeyama

ooy ?

et Kikuchi [TAKK98] et schématisée sur le diagramme de phases de la Figure 1.9, permet également de
préciser le role de la température de transformation sur la mise en ordre effective a0 — o.,. Pour des
refroidissements lents ou modérés, la précipitation des lamelles y débute dans le domaine (ai+y), soit 2
une température supérieure a la température de la mise en ordre o0 = «,, T,,, , qui dans ce cas
coincide avec la température du palier eutectoide. La mise en ordre saccompagne alors d'un
changement de composition de la matrice hexagonale. Pour des refroidissements plus rapides, la mise
en ordre massive de la phase o peut précéder la précipitation des lamelles v et se produire 2 une
température inférieure ou égale a T,,, . Dans ce cas, la mise en ordre ne s'accompagne pas d'un
changement de composition de la matrice hexagonale. Comme l'illustre la Figure 1.10, cu point de vue
microstructural, l'indicateur immédiat de cette seconde séquence de formation réside dans la continuité
des parois d'antiphase présentes a l'intérieur de la phase o, et héritées de la mise en ordre, de part et
d'autre des lamelles .

1800 _ . 48 % at.

T

|

' L. .
— | iquide
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o

1200 |

Température [°C]
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Figure 1.9 : Partie cenirale du dicgranme Ti-Al el représentation sdmatique des lignes méiastables T, et'T,,., prosies
par Takeyamaet Kikudi [TAKK9S] et Warget Vasudewn [WAN V2],

Figure 1.10 : Micrgraphies ME T d'un alliage Ti-46Al (a) trenpédgpuis le domaine mongthase o et (b) treampé apiesun
maintiende 72h a 1230°C [DEN94]. Les parois dantiphase obseruables a l'intérievr des lamelles ot ivdiguent que lamise en
ondre ot — 02 a ew liew (@) avant (panois dlantiphase capées par les lamelles ) et (b) apies la précipitation des lamelles .
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- Pré-germination, germination et croissance des lamelles y

Comme explicité par Denquin [DEN94, DENN96-1], le mécanisme de formation de la
structure lamellaire se décompose en trois €tapes distinctes. La premicre étape, dite de pré&
germination des lamelles v, consiste en la propagation, dans le plan de base de la phase hexagonale
mere et sous l'effet des contraintes provoquées par le refroidissement, de dislocations partielles de
Shockley de type 1/3<1010> et 1/3<0110>. Ces dislocations proviennent de la dissociation d'une
dislocation de type 1/3 <1120 > au niveau des joints de grains et cisaillent chaque grain d'une extrémité 2
l'autre et suivant des plans paralleles. Comme illustré schématiquement sur la Figure .11, le passage de
chacune des partielles de Shockley décrites ci-dessus alteére la séquence d'empilement ABABAB de
Ia structure hexagonale initiale, en une séquence ABCABC ou ACBACB caractéristique d'une
structure cubique a faces centrées. En se propageant dans la matrice, la paire de partielles de
Shockley laisse derriere elle une bande de fautes d’empilement dont Parrangement atomique de
type cfc va favoriser la germination de la phase y. Ce pré-geme est tel que le plan d’interface
coincide avec les plans denses de la matrice hexagonale et de la structure cfc produite. Sa
création est d'autant plus facile que l'interface plane a créer est de faible énergie.

8 Q000000000 B
A Q000000000 A
8 0000000000 | — B
A Q000000000 c
B 0000000000 | — A \ cFC
A QOOO0O00000O0 B
8 Q000000000 | — ¢
A QOO00000000 A
8 Q000000000 B
A QOO0000000QE A
8 Q000000000 B
A Q00000000 A

Figure 111 : Représenitation scharatique de | altération de la séquencedempilement ABABAB d'vre stnicture bexagonale
amprcle en e sequence ACBACB de tpe cubique a faces cantrées, par le passage de trois disloaatiors partielles de Shockley dians
le plan de base (000Duc ld'aprés RAMOO).

La seconde étape constitue le véritable stade de germination des lamelles 'y puisque intervient
la mise en ordre des atomes Ti et Al sur les sites cfc des pré-germes décrits ci-dessus, associée 2
une diffusion chimique 2 courte distance pour accomplir le changement de composition entre
Ia matrice et la phase y. D'aprés Denquin, la diffusion chimique accompagne la séparation et la
propagation des partielles de Shockley. La mise en ordre, qui s'effectue au niveau local par la
germination de différentes variantes d'orientation, est également trés rapide. L'énergie d'activation de la
germination des lamelles y 2 partir des fautes d'empilement est donc tres faible.

La croissance et 'épaississement des lamelles 7y, qui requiert une diffusion chimique a plus
longue distance, a lieu au cours de la troisiéme et derniere étape. De part le caractére bidimensionnel
des lamelles, seule la croissance latérale des plaquettes est nécessaire. L'absence de gradient de
composition dans la matrice hexagonale au niveau des interfaces révele une croissance controlée par
les réactions interfaciales. Devant la difficulté qu'ont généralement les atomes a traverser des
interfaces cohérentes, associée a la nature ordonnée de la structure des lamelles 7y et o, épaississement
des lamelles ¥ ne peut étre assuré que par un mécanisme de marches. Ce mécanisme requiert a
nouveau la propagation longitudinale de partielles de Shockley en téte de marche mais présente
I'avantage de maintenir le caractére plan des interfaces. De plus, en respectant la relation d'orientation
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décrite au paragraphe I1.1.3, apres mise a composition des différentes lamelles, l'interface entre ces
lamelles y et o/, présente une grande cohérence, notamment en raison des distances interatomiques

qui sont tres proches dans les plans denses des deux réseaux cfc et he (écart paramétrique de l'ordre de
1,7 %).

- Variantes d'orientation des lamelles y

Comme proposé par Zghal [ZGH97, ZGHNC97], 'altération de la séquence d'empilement HC
en CFC lors de la pré-germination des lamelles vy, nécessite de distinguer deux familles ou groupes
d’orientation des lamelles v, suivant que leur séquence d'empilement est du type ABCABC (groupe
Y ou ACBACB (groupe 7Y,p). La mise en ordre CFC — L1, qui débute au cours de la germination des
lamelles 1y et qui se poursuit durant leur croissance, s'accompagne intrinsequement d'une perte de
symétrie. Du fait de la quadraticité et de l'arrangement atomique de la phase v, les trois directions

<110 > du plan dense (111) ne sont pas équivalentes. Scule la direction [110] peut étre exactement

parallele 2 une des directions <1120 > équivalentes du plan dense de la phase o,. En toute rigueur, la
relation d'orientation présentée au paragraphe 11.1.3. doit donc s'écrire

{t11},/7(0001),, et (1101, // <1120>,

Pour chaque groupe d’orientation défini ci-dessus, la non-équivalence des directions < 110 >
de v donne lieu a la formation de trois variantes d’orientation distinctes. Dans le plan d'interface, la
direction monoatomique de type < 110] de la phase y peut se positionner parallélement a l'une des trois

directions denses <1120 > du plan de base de la structure hexagonale. Comme l'illustre la Figure 1.12
établie par Zghal et coll,, les lamelles ¥ d'un méme grain lamellaire peuvent étre orientées suivant six
orientations différentes notées VO1-6, réparties entre les deux groupes d'orientations 7, et ;.
La propagation des différentes variantes d'orientation au sein des lamelles 7y lors de leurs croissance et
épaississement donne lieu au morcellement de celles-ci en plusieurs domaines ordonnés et a des
relations d'orientation spécifiques caractérisant les différentes interfaces. Lorsque les deux

domaines 7y considérés présentent des séquences d'empilement des plans (111) identiques, ils sont en
relation d’antiphase (APB pour "Antiphase Boundary") en l'absence de défaut d'ordre dans le plan
d'interface et en relation de domaine d’ordre (ODB pour "Order Domain Boundary") lorsqu'un

défaut d'ordre est présent dans le plan d'interface. Lors de la rencontre de deux domaines v, et ,, ces
derniers sont en relation de macle (IB pour "Twin Boundary") en l'absence de défaut d'ordre au
niveau de l'interface et en relation de pseudo-macle (PTB pour "Pseudo-Twin Boundary"™) lorsque
l'interface présente un défaut d'ordre. En outre, il est important de noter que la présence de plusieurs
Jamelles y accolées, dans l'espace séparant deux lamelles @, est pratiquement systématique dans la
structure lamellaire a,-y. En conséquence, les relations d'orientation définies ci-dessus s'appliquent
également aux interfaces séparant deux lamelles 'y adjacentes.

11.1.5.2. Influence de la vitesse de efroidissement sur les transformations de phases

- Refioidissements lents : caractéristiques de la structure lamellaire ;-

Comme nous l'avons abordé au cours du paragraphe 1I.1.4, lorsqu'un alliage de composition
proche de 48%at.Al est refroidi lentement depuis le domaine monophasé o, comme lors de
I'élaboration par fonderie, a une vitesse de l'ordre de 10°C/min, la microstructure produite est de type

presque entierement lamellaire, composée de larges grains lamellaires o,y et de petits grains
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monophasés 7. Ces derniers ont pu se former grice au refroidissement lent dans le domaine (0t+y).
Comme Perdrix a pu le montrer dans ses travaux portant sur l'alliage binaire Ti-48Al [PEROO,

PERTBC99], la formation de ces grains y monolithiques peut étre inhibée en augmentant la vitesse de
refroidissement, ce qui garantit I'obtention d'une microstructure entierement lamellaire.

Joint de
ain
gra Ny
i fu
7] T

1. Pré-germination 2. Germination/ Croissance

ODB APB ODB ODB

TB ou PTB

='Y1
='Yu

Relations d’orientationy/y :
- antiphase : VO1/VO1, VO2/V02, VO3/V03, VO4/V04, VO5/ VOS5, VO6/VOG6
- domaine d’ondte : VO1/VO2, VO2/V03, VO3/ V01, VO4/VO05, VO5/ V06, VO&/ VO4
- macle : VO1/VO4, VO2/VO05, VO3/VO6
- pseudo-macle : VO1/ VOS5, VO 1/ VO6, VO2/ VO4, VO2/VOG VO3/VO4, VO3/VO5

Figure 112 : Représeniation schandtique de la séquevice de fonmaticndes lamelles 'y et des différentes variantes dorientation de la
phase ypar mapport a la phase 0 [DEN96-1, ZGH97).
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Les caractéristiques de la structure lamellaire o,-y sont trés sensibles a la vitesse de
refroidissement. Pour des vitesses de refroidissement inférieures 2 50°C/min, les travaux de Perdrix
montrent que plus le refroidissement est rapide plus 1'épaisseur des lamelles 0., et I'espace
interlamellaire (distance entre lamelles «1,) sont réduits et plus Ia fraction de phase o, est
importante. L'affinement de la microstructure lamellaire avec la vitesse de refroidissement contribue
également 2 rendre celle-ci plus homogene.

- Refroidissements intermédiaires : structures Widmanstitten et en plumeaux

Comme le rapporte Denquin [DEN94], pour des vitesses de refroidissement intermédiaires
entre le refroidissement a Iair et la trempe a I’huile, une transformation supplémentaire peut étre
observée et conduit a la formation d'une microstructure de type Widmanstitten. Perdrix [PEROO]
précise que cette microstructure peut étre observée deés lors que la vitesse de refroidissement est
supérieure a 50°C/min. Comme l'illustre la Figure .13, la structure Widmanstitten se présente sous la
forme d’aiguilles aciculaires ou de fines colonies de lamelles, d'orientations diverses, au sein de la
structure lamellaire 0,y habituelle. Denquin rapporte également que ces aiguilles et fines colonies
lamellaires sont composées dans leur quasi-totalité de lamelles v, qui présentent des caractéristiques
identiques a celles composant la structure lamellaire. Les relations d'orientation existant entre les
lamelles de la structure Widmanstitten et la structure lamellaire environnante sont encore tres discutées.
Zhang et coll. [ZHAFEC97] rapportent que les lamelles ¥ de la structure Widmanstitten observée dans
un alliage proche de Ti-48Al peuvent présenter deux inclinaisons préférentielles, 64 et 87°, par rapport
au plan de base (0001) de la structure hexagonale. Nakai et Ohmori [NAKO99] avancent quant 2 eux,
que les plans d'habitat des lamelles ¥ de la structure Widmanstitten correspondent aux six variantes
équivalentes {0111} // {111}y dans le cas de l'alliage Ti-48Al. La fraction volumique représentée par
Ia structure Widmanstitten pouvant étre formée dans les alliages de base TiAl augmente avec la
teneur en aluminium ainsi qu’avec la vitesse de refroidissement. Les mécanismes de formation de
cette microstructure sont encore incertains. Aussi, parmi plusieurs hypotheses, Wang et Vasudevan
[WANV93] proposent un mécanisme reposant sur la formation de macles sur les plans {1012} de la
phase o. Ces macles seraient générées lors du refroidissement, sous l'effet de l'accumulation des
contraintes internes, entre la température de traitement et la température T,y en dessous de laquelle la
phase o doit se transformer (cf. Figure 1.9). Les lamelles 'y composant les colonies caractéristiques de la
structure Widmanstitten proviendraient de la germination de la phase y sur ces macles de diverses
orientations. Ce mécanisme permettrait d'expliquer l'arrangement particulier des colonies, qui suggere
fortement une dépendance vis-a-vis de la structure cristallographique de la phase meére o. Nakai et
Ohmori rapportent que la structure Widmanstitten se développe dans le matériau jusqu'a ce qu'elle soit
stoppée par la réaction de mise en ordre 00 — @, et par le déclenchement de la formation de Ia structure
lamellaire o,y décrite précédemment.

Une microstructure présentant une morphologie légerement différente de celle de la
microstructure Widmanstitten peut également étre observée dans les alliages de base TiAl [WANV93,
ABENKN99, ZHACE99]. Cette microstructure est observée aprés des refroidissements légérement
plus sévéres que ceux conduisant a Ia formation de la structure Widmanstitten. Comme l'illustre
la Figure 1.14, celle-ci est caractérisée par de nombreuses colonies lamellaires de faible taille (52 10
pm), dont l'orientation tend a dévier progressivement par rapport a celle des colonies voisines.
De part sa morphologie particuliere, cette microstructure a recu l'appellation de miaostructure en
plumeaux (de l'anglais "feathery microstructure"). D'aprés les travaux rapportés par Abe et ses
collaborateurs [ABENKN99], la microstructure en plumeaux produite dans un alliage proche de Ti-
48Al, lors d'un refroidissement 2 60°C/min entre 1400 et 1370°C, contient moins de 5 % vol. de phase
o,. Les fines lamelles y qui composent cette microstructure sont a priori exemptes de parois
d'antiphase, ce qui suggere que chaque lamelle résulte de la mise en ordre compléte d'un seul et méme
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domaine Y. En ce sens, pour les auteurs cités ci-dessus, ce type de microstructure constitue une forme

métastable de la transformation massive hors équilibre ot— 7y pouvant se produire lors de
refroidissements rapides et que nous abordons au cours du paragraphe suivant.

Figure I.13 : Vues micrographiques de stnicures Widmanstéitten obierves davs un alliage Ti-48Al aprés un refioidissament a
Lair depuis le domainemongpbasé ot [WAN V93],

Figure 1.14 : Ve micgraphique de la stnichire en phimeaix oblenve dans un alliage Ti-48AI-2Cr-2Nb refioids depuis
1385°C a 650°C/min.

- Refividissements intenses : mise en ordre o. — a, et transformation massive a — 7,

Dans le cas de refroidissements intenses, de type trempe a 'huile, a 1'eau ou au gaz depuis le

domaine o (vitesse de refroidissement de l'ordre de 100 a 1000°C/s), le déclenchement de la formation
de la structure lamellaire devient sensible a la composition de l'alliage. Ainsi, la formation de la structure

lamellaire peut laisser place a deux autres transformations : la réaction de mise en ordre 0. — 0,
observée d’aprés Denquin [DEN94] dans des alliages de composition inférieure a 46%at.Al, ou la
transformation massive de la phase 0. en phase 7, notée 7,,,, pour des teneurs en Al plus élevées.

La microstructure résultant de la mise en ordre o0 — o, est caractérisée par de larges grains
monophasés o, pourvus de nombreuses parois d’antiphase. Les mécanismes de formation de ces
grains sont a priori identiques a ceux décrits précédemment pour la mise en ordre de la phase o,
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constituant la structure lamellaire o,~y. Pour des alliages binaires, dont la teneur en Al est plus élevée,
typiquement 48%at.Al, la microstructure obtenue apres un refroidissement sévére est constituée de
nombreux domaines monophasés v,,. Ces domaines présentent de multiples variants ainsi qu'une
grande quantité de défauts (fautes d'empilement, dislocations). Comme rapporté par Lefebvre
[LEF01], la transformation massive est souvent incompléte. Les zones non transformées massivement
sont occupées soit par la phase o, soit par une structure lamellaire o~y ultrafine, soit par un mélange
des deux. L'obtention d'une structure lamellaire ultrafine dans ces zones non transformées massivement
dépend a priori de la composition et de la vitesse de refroidissement. La formation de cette structure est
d'autant plus probable que la teneur en Al est élevée et que la vitesse de trempe est modérée. La
cinétique de la transformation massive et les caractéristiques de la phase 7, pouvant étre générée dans
des alliages binaires proches de Ti-48Al ont fait 'objet de nombreux travaux, notamment de la part de
Vasudevan, Veeraraghavan et Wang [WANV92, WANV93, VEEV95, WANKHV98, WANKVV9S8,
VEEWPV99, VEEWV99, WANKV00]. Ces travaux ont permis de montrer que la transformation
massive se produit dans une gamme de température comprise entre 1000 et 1150°C erviron et
que sa cinétique est contrdlée par la propagation de l'interface o/7y,,, dont la vitesse de
progression est de l'ordre du mm/s. Selon Wang et Vasudevan [WANV93], la gamme de température
dans laquelle la transformation massive peut avoir lieu, est comprise entre les deux lignes métastables
du diagramme Ti-Al, T, et T, représentées sur la Figure 1.9.

o/o,?

En ce qui concermne les mécanismes propres a la transformation massive o¢ — v,,, k modele
communément admis aujourd’hui postule que Ia phase v, germe de maniére hétérogéne sur les
joints de grains o/, sous la forme de précipités, voire de lamelles, en relation de cohérence avec
Ia matrice 0. composant un des grains adjacents. La phase v,, peut croitre uniquement dans les
grains o voisins du site de germination pour lesquels l'interface /v, est inocohérente, cc qui
expliquerait le fait que cette transformation s'effectue tres rapidement, a priori sans diffusion
chimique, et que la phase v,, conserve la composition de Ia phase o initiale. La croissance de la
phase v, est de cette maniére assimilée 2 la migration des anciens joints de grains o/ et est assurée par
l'activation thermique de sauts d'atomes individuels a travers les interfaces. Plusieurs auteurs [DEN94,
DENNO96-1I, ZHAGWS96] proposent que la phase v, se propage d'abord sous la forme d'une
structure CFC, avant d'étre le siege de la formation aléatoire de multiples domaines ordonnés L1, en
relation de domaines d'ordre ou d'antiphase. La croissance de la phase vy, dans les grains o est
stoppée par la mise en ordre de la phase o en 0, laquelle est d'autant plus favorisée que la
vitesse de refioidissement est €levée. Les travaux de Lefebvre [LEF01] mettent en évidence que la
formation de la structure lamellaire ultrafine est préférée a la transformation massive dans les
alliages possédant une teneur en oxygene élevée. De méme, dans les alliages moins riches en
oxygene, il a été montré que, au niveau des joints de grains qui peuvent jouer le rdle de court-circuit
pour la diffusion de l'oxygeéne, la transformation massive est également inhibée au profit de la

formation de la structure lamellaire ultrafine ou de la mise en ordre o0 — o, La Figure 1.15 présente
quelques exemples de zones ayant subies la transformation massive dans un alliage Ti-48Al.

- Synthese : Influence de l'bomogénéité chimique de lalliage

Plusieurs travaux rapportés dans la littérature ont tenté de préciser l'influence de la vitesse de
refroidissement sur les microstructures pouvant étre générées dans les alliages binaires proches de Ti-
48Al et ont alors proposé des représentations schématiques de diagrammes TRC (Transformation
en Refroidissement Continu). Ces demiers présentent l'intérét de foumnir une vue d'ensemble des
domaines de transformation pouvant étre traversés successivement lors de différents refroidissements
depuis le domaine monophasé o, par exemple. La Figure .16 piésente une synthese de quelques-uns de
ces résultats.
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Figure 115 : Vues micrgraphiques de zones ayant subie la trangonation massive 6 — Y das undliage Ti-48Al trempe
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Figure 1.16 : Representation scharatique sous forme diun diggramme TRC de l'influence de la vitesse de refioidissement depuis
1400°C, sur les temperatures de déout de trangfonmation et sur la miciostructure d'un alliage prodhe de Ti-48Al ld'apres
RAMYV93, VEE V95, KUMAN9S et ABENKN99).

De cette synthese, il apparait que les transformations pouvant étre déclenchées lors de
refroidissements continus dans un alliage Ti-48Al, sont non seulement dépendantes de la vitesse de
refroidissement mais également de l'état initial du matériau. Les alliages utilisés dans ces travaux
contiennent tous une teneur en oxygene de l'ordre de 0,1 % at.. Les résultats rassemblés sur la Figure
.16 traduisent l'effet d'un traitement préalable sur le début des transformations lamellaire et
massive. Les travaux rapportés par Ramanath, Veeraraghavan et Vasudevan [RAMV93, VEEV95]
correspondent a des refroidissements réalisés depuis le domaine monophasé ¢, sur un matériau ayant
subi préalablement un traitement de stabilisation (vieillissement) dans le domaine (ai+y). Ce traitement
a vraisemblablement eu pour conséquence d'améliorer I'homogénéité chimique du matériau. Les
travaux de Kumagai, Abe et collaborateurs [KUMAN98, ABENKN99] correspondent quant a eux a
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des refroidissements réalisés depuis le domaine monophasé o, sur un matériau brut d'‘élaboration, a
priori beaucoup moins homogene chimiquement. Au vu du diagramme de synthese présenté sur la
Figure 1.16, la principale conséquence de ces différences en terme d'état chimique de départ semble
consister en un décalage global des domaines de transformations de phases. Ainsi, pour une
vitesse de refroidissement de l'ordre de 100°C/s, la microstructure obtenue sera de type Y massive
pour un matériau brut d'élaboration et de type lamellaire o,-y pour un matériau ayant été
homogénéisé chimiquement au cours d'un traitement long dans le domaine (0i+y).

I1.1.5.3. Formation des grains mondithiques y

Comme nous I'avons abordé au cours du paragraphe 11.1.3, la microstructure des états bruts de
solidification des alliages de base TiAl est souvent caractérisée par 'existence d’'une phase vy issue des
derniéres fractions de liquide se solidifiant et donc ségrégée dans les espaces interdendritiques.
Pour les alliages de composition de l'ordre de 48%at.Al, la croissance de ces cellules y pour obtenir des
grains monolithiques peut étre obtenue lors d'un maintien isotherme juste au-dessus du palier
eutectoide. En raison d'une cinétique de formation visiblement lente, la formation des grains y
monolithiques dans les alliages coulés, sous simple sollicitation thermique, dépend particulierement du
niveau de ségrégation avant traitement et du temps de maintien dans le domaine (0i+y) [DEN94].
Néanmoins, la formation de ces grains monolithiques y peut étre considérablement facilitée,
notamment lors de la réalisation de traitements thermomécaniques de forgeage, grace aux phénomenes
de recristallisation qui sont mis en jeu [KIMD91]. Enfin, il est important de souligner le fait que
I'obtention de grains monolithiques 7y peut étre rendue délicate en raison du phénomene de croissance
discontinue de la microstructure lamellaire rapporté par Denquin [DEN94, DEN96-1I]. Cette
croissance discontinue correspond 2 la formation d’une structure lamellaire grossiere, préférée a la
formation de grains monolithiques . D'aprés Denquin, le mécanisme de cette transformation implique
la migration des joints de grains lamellaires, la dissolution des phases précipitées, la diffusion le long des
joints de grains des éléments d'alliage et la précipitation des différentes phases sous forme lamellaire
grossiére a l'arriere du joint de grain.

Les paragraphes précédents nous ont permis de passer en revue les différentes transformations
possibles dans les alliages biphasés de base TiAl. Cette revue a été volontairement limitée au cas des
alliages binaires. A présent, afin de mieux comprendre le développement d’alliages de compositions
nominales plus complexes, et avant d’en préciser l'intérét du point de vue des propriétés mécaniques au
cours de la quatritme partie, I'objet des prochains paragraphes consiste a préciser I'état des
connaissances relatives aux caractéristiques et aux conséquences microstructurales de l'addition
d’éléments chimiques supplémentaires dans les alliages biphasés de base TiAl.

I1.2. Influence des éléments d’addition — Alliages multiconstitués

I1.2.1. Classification des différades additions et conséquences sur les transformations de
phases

D'une mani¢re générale, I'addition d'éléments chimiques aux alliages binaires de base TiAl est
motivée par la recherche de propriétés physiques et mécaniques améliorées. 1a littérature relative
aux alliages multiconstitués de base TiAl s’accorde sur le fait que le diagramme binaire Ti-Al peut étre
utilisé comme référence lors de I'étude d’alliages ternaires ou plus complexes ne contenant que quelques
pour-cents atomiques d'éléments d’alliages mineurs. Plusieurs études se sont attachées a caractériser
I'influence de la teneur en éléments d’addition sur les transitions entre domaines d'équilibre des
différentes phases et sur les fractions de phases obtenues a température ambiante. La connaissance des
effets des éléments d'addition sur les équilibres entre phases est primordiale puisqu'elle offre une
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premic¢re compréhension de linfluence des différentes additions sur les propriétés mécaniques.
L'influence proprement dite des différents €léments d'addition sur les propri€tés mécaniques
sera détaillée au cours du paragraphe IV.

D’apres Kim et Dimiduk [KIM89, KIMD91] et Naka et coll. [NAKTSK97], deux types
d'éléments d’addition sont a distinguer si l'on considere uniquement leur influence sur la forme du
domaine de stabilité de la phase 7y et sur la limite de solubilité de Al dans cette phase dans le diagramme
binaire Ti-Al. On distingue ainsi les éléments o,-génes, qui stabilisent la phase o, en augmentant
la concentration minimum en Al dans la phase v, des €éments y-génes, qui stabilisent plutdt la
phase 7 en diminuant la concentration en Al dans celle-ci. D'apres la classification établie par les
auteurs cités ci-dessus, les éléments tels que Ta, Zr ou Nb tendent a stabiliser Ia phase o, alors que
les éléments tels que V, Cr, Mn, Fe, Mo, Re ou W agissent plutot en faveur de la phase y. Pour un
rapport Ti/Al constant (rapport des teneurs atomiques), un élément o,-géne aura tendance 2 favoriser
les transformations observées naturellement dans les alliages binaires moins riches en Al, alors qu'un
élément y-géne aura tendance a favoriser les transformations de phases caractéristiques d'alliages
binaires dont la teneur en Al est plus élevée. Dans le cas de lalliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, Denquin
[DEN94] précise que Paddition simultanée d'un élément o,-géne et d'un élément y-gene revient a
considérer un alliage binaire possédant un rapport Ti/Al légerement supérieur a l'unité. Cest la raison
pour laquelle de nombreux auteurs s'accordent a dire que les transformations de phases
caractéristiques de cet alliage quaternaire peuvent €tre assimilées aux transformations propres
a l'alliage binaire Ti-48Al (rapport Ti/Al de l'ordre de 1,08).

I1.2.2. Diagrammes ternaires Ti-Al-X : exemples avec X = Cr, Nb

Dans la limite de teneurs de l'ordre de quelques %at., les éléments d'addition participant a la
composition chimique des principaux alliages de base TiAl entrent en solution dans les différentes
phases que nous avons considérées jusqua présent. Certains travaux visant a mieux comprendre
I'influence de ces éléments d’addition sur les microstructures et les propriétés des alliages de base TiAl
ont conduit a létablissement de diagrammes ternaires relativement précis, notamment pour les
systemes Ti-Al-Cr et Ti-Al-Nb [TAKKK96, PALI97, HASKM98, TAKOKM98, SAU99, KAIFMOO00,
OHNFMI00, SADSCO01]. En comparaison du diagramme binaire Ti-Al, ces travaux ont permis de
mettre en évidence de nouveaux équilibres entre phases a haute température. Ces travaux
établissent notamment que les phases o, et 7 peuvent étre en équilibre avec la phase 3, sous sa
forme désordonnée A2 ou ordonnée B2, a des températures de 'ordre de 1000 a 1200°C. A titre
d’exemples, la Figure 1.17 présente des portions de coupes isothermes des systémes Ti-Al-Cr et Ti-Al-
Nb 2 1000 et 1200°C et, en particulier, les domaines d’équilibre entre les phases o, o, v et B/B2 Les
caractéristiques cristallographiques de la phase B2 sont présentées sur la Figure 1.18.

Si l'on considere les équilibres entre phases a une température de l'ordre de 1000°C, les coupes
isothermes des diagrammes Ti-Al-Cr et Ti-Al-Nb proposées dans la littérature mettent en évidence que
les phases o, et Y présentes dans les alliages de base TiAl possédent des limites de solubilité de
l'ordre de 2-3%at.Cr et 8-10%at.Nb. Les travaux qui ont conduit a I'établissement de ces diagrammes
mettent également en évidence que, pour des teneurs en Cr et Nb supérieures a ces limites de solubilité,
la présence de la phase B2 est attendue dans cette gamme de températures dans la catégorie d'alliages
nous concernant ici. Des observations similaires ont été rapportés pour des alliages multiconstitués
enrichis en Mo ou V [SAU96, SAU99]. Dans les alliages de base TiAl, les domaines d'équilibre entre
phases sont assez peu modifiés dans la gamme de températures inférieures 2 1000°C. 1l est donc
légitime, sous certaines conditions d'élaboration et de traitement, de s'attendre a observer cette
troisieme phase au sein des alliages de base TiAl ternaires ou plus complexes contenant un ou plusieurs
des éléments d'addition cités ci-dessus. Nous reviendrons plus largement sur la solubilité des éléments
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d'addition les plus courants au sein des différentes phases composant les alliages de base TiAl et sur les
conséquences de ces additions sur les propriétés mécaniques au cours des paragraphes I11.2 et IV.2.
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Figure 1.17 : Représeniation de portions de coaupes isothenmes des systames Ti-Al-Cret Ti-Al-Nb a 1000 et 1200°C, dapies
unesynithese des tmuaix de [TAKKK96, PALI97, HASKM9S, TAKOKM9S, SAU99, KAIFMOOO, OHNFMI00, SADSCO1].
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Figure .18 : Repréeniation de la stnicture cristallograpbique de la phase B2 (bype CICs, groupe degacen221 PnBim),
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I1.2.3. Présence des éléments interstitiels : cas particulier de 'oxygéne

L'élaboration des alliages de base TiAl les plus courants, binaires ou plus complexes, étant
réalisée a partir de produits généralement de pureté commerciale, les €léments interstitiels tels que O, C
et N sont de fait toujours présents, en quantité parfois non négligeable, au sein de ces matériaux. De
par son affinité naturelle pour Ti et Al, O est l'élément interstitiel le plus souvent rencontré dans ces
alliages. Les nuances a vocation commerciale sont caractérisées par une teneur généralement comprise
entre 500 et 2000 ppm at.O. La quantit¢é d'O présente en solution dans ces alliages dépend non
seulement de la quantité présente au sein des matieres premieres mais surtout des précautions prises
lors de I'élaboration et des traitements post-élaboration. Comme le soulignent Lefebvre [LEF01] et
Perdrix [PEROO], devant la sensibilit¢ manifeste des transformations de phases et des propriétés
mécaniques de l'alliage binaire Ti-48Al a la teneur en O, il est important de garder a l'esprit que la
plupart des alliages de base TiAl a vocation industrielle doivent €tre considérés au minimum
comme des alliages ternaires Ti-Al-O. Il semble établi que O conditionne fortement la température
des transitions entre phases, notamment la température du transus o et l'intervalle de solidification. La
distribution des éléments interstitiels, en particulier celle de O, entre les principales phases composant
les alliages de base TiAl sera davantage détaillée au cours du paragraphe II1.2.4. Néanmoins, a partir des
informations et des quelques coupes isothermes du systéme ternaire Ti-Al-O relevées dans la littérature,
nous pouvons rapidement constater que pour des teneurs de l'ordre de quelques %at.O, la présence
d'alumine en équilibre avec les phases ¢, et y peut étre rencontrée dans les alliages proche du
composé TiAl La Figure 1.19 présente une portion de la coupe isotherme Ti-Al-O a 1000°C
déterminée a partir des travaux de Zhang et coll. [ZHAHDC92] et Saunders et coll. [LEES97, SAU99].
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Figure 1.19 : Representation d'vwe portion de la. coupe isothenme dusystame Ti-Al-O a 1000°.
I1.3. Synthése

En conclusion, nous pouvons retenir que, pour des additions de l'ordre de quelques %at. en
éléments o,-génes et/ou y-génes, l'alliage de base TiAl étudié peut encore étre considéré comme faisant
partie de la catégorie des alliages biphasés 0,,-y. Les alliages complexes sont donc le siége des mémes
transformations de phases que celles caractérisant les alliages binaires. Ceci reste valable a priori dans la
limite de teneurs en éléments d’addition de 'ordre de 3 a 5%at.. Pour des teneurs en éléments mineurs
supérieures, la connaissance de quelques diagrammes d'équilibre ternaires nous enseigne que des
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composés supplémentaires peuvent entrer en jeu et affecter les équilibres entre phases, les
microstructures et par conséquent les propriétés mécaniques des alliages de base TiAl. Par ailleurs,
I'influence des éléments interstitiels sur les équilibres de phases propres a ces matériaux doit également
nous inciter 2 attacher une attention particuliere a la quantité d'O présente dans les alliages binaires ou
plus complexes étudiés. Ces considérations sont importantes en regard de la composition nominale de
l'alliage dans le cas d'un matériau homogene mais également en regard des dispersions locales de
composition chimique dans le cas dun matériau hétérogene sujet aux phénomenes de ségrégation,
comme dans le cas de I'élaboration par fonderie. En somme, pour parvenir a2 une meilleure
compréhension de Ia geneése des microstructures dans les alliages de base TiAl contenant des
€léments d'addition, il cotivient de connaitre 2 la fois les transformations propres aux différents
systemes chimiques considérés mais aussi la nature des hétérogénéités qui peuvent étre
rencontrées.

III. Hétérogénéités rencontrées dans les alliages biphasés o,-y

L’objet de cette partic est de préciser I'état des connaissances relatives aux dispersions
chimiques et au partage préférentiel des éléments d'addition et des interstitiels, caractéristiques des
alliages multiconstitués de base TiAl

[11.1. Hétérogénéités associées au processus de solidification

H1.1.1. Sélection de la phase primaire de solidification

II1.1.1.1. Influence de la compositicn chimique

Comme nous avons pu le souligner au cours du paragraphe 1I.1.3, la composition nominale en
Al influence considérablement le chemin de solidification suivi par l'alliage ainsi que la succession de
transformations subies a I'état solide. Suivant la position de la composition nominale de I'alliage par
rapport au palier péritectique B+L <> o, la premiere phase solidifiée peut étre la phase B oula phase o
(transition correspondant a X = 49%at.AD). Méme s'ils résultent en des structures brutes d’élaboration
de type lamellaire, ces deux modes de solidification se distinguent trés nettement par le degré de
texture cristallographique auquel ils conduisent. Contrairement au cas de figure que nous avons
décrit précédemment pour la solidification depuis le domaine B, les grains dendritiques hérités de la
solidification en o ne se décomposent pas en plusieurs colonies lamellaires mais en une seule et unique
colonie. Chaque grain dendritique d’'un alliage solidifié dans le domaine o est donc caractérisé par une
orientation unique des lamelles qui le composent. La solidification de I'alliage depuis le domaine o
a donc pour conséquence directe une texturation plus importante de celui-ci, du fait de
Panisotropie de la structure lamellaire et de la taille caractéristique des colonies de lamelles
composant Pétat brut d’élaboration. Le gain représenté par la réduction de ces effets de texture
associés a la solidification en phase o est la raison majeure ayant conduit au développement de
nuances de base TiAl se solidifiant par la voie B [NAKTSK97]. D'un point de vue pratique pour le
métallurgiste, notons que, lorsque la détermination de la morphologie des dendrites ne peut étre
effectuée sans ambiguité, 'observation des relations entre taille des colonies lamellaires et taille des
grains primaires, caractérisés par une orientation unique des dendrites qui les constituent, représente un
moyen permettant de différencier les deux modes de solidification possibles.

La présence d'éléments d'addition en solution modifie les valeurs de composition critique
correspondant aux transitions entre phases primaires de solidification. Ainsi, Kim et coll. [KIMOLI9S]
se sont intéressés a l'effet stabilisateur d'éléments comme Nb, Cr et Mo sur la phase 3 au cours
de la solidification d'un alliage contenant 46%at.Al. Ces auteurs ont montré notamment qu'un alliage
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Ti-46Al-2X, ol X = Cr, Nb ou Mo, qui équivaut 2 un alliage binaire Ti-47Al en supposant l'absence
deffet des éléments daddition, se comporte comme un alliage Ti-44Al et tend a sélectionner

prioritairement la phase B au cours de sa solidification. Ces travaux mettent en évidence que, en
comparaison d'alliages binaires, des additions de Cr, Nb, ou Mo permettent de garantir une

solidification en B pour des teneurs en Al plus élevées. Ces travaux ont depuis été confirmés par Muto
et coll. [MUTYLJO1] qui proposent une série de coefficients permettant de quantifier le décalage induit

par l'addition d'un pour-cent atomique d'élément d'addition sur la transition entre solidification en f§ et

solidification en ot Ces coefficients permettent d'évaluer une limite équivalente 2 partir de la limite du
diagramme binaire et de la teneur en élément(s) 1, selon la formule suivante (X; en %at.) :

B/a _
x¥ _49+Z/e,..x,

Le Tableau 1.1 rassemble les coefficients k; relatifs aux principaux éléments d'addition des
alliages de base TiAl, qui sont positifs pour les éléments stabilisateurs de la phase B et négatifs pour les
éléments stabilisateurs de la phase o

C Si Cr Vv Nb Ta Mo Re w

L k; -4,2 -2,8 +0,1 +0,3 +0,3 +0,3 +0,6 +0,8 +1,0
Tableau 1.1 : Cogfficients ; des principaux élements dladdition dbs alliages de base Ti Al perettant dévalver la limite entre
solidification en B et solidificationen o (dapres [MUTY LJO1)).

11.1.1.2. Influence des conditions délaboration

La microstructure des alliages de base TiAl est particulierement sensible a la cinétique de
refroidissement imposée a l'alliage. Dés l'état brut d'élaboration, des différences en termes de vitesses
de refroidissement et de solidification donnent lieu 2 la formation de microstructures aux morphologies
différentes. D’apres les travaux rapportés par Muraleedharan et coll. [MURRDP97] au sujet de 'alliage
Ti-48A1-2Cr-2Nb, I'épaisseur des grains colonnaires formés au cours dune solidification dirigée
diminue lorsque la vitesse de refroidissement augmente. Pour des vitesses de refroidissement faibles,
I'état brut d’élaboration posséde une microstructure lamellaire o,~y, ayant comme particularité des
lamelles orientées parallelement 2 la direction de croissance des grains colonnaires. Pour des vitesses de
refroidissement plus élevées, les lamelles ont tendance a s'orienter perpendiculairement 2 la direction
d’extraction de la chaleur et donc perpendiculairement a la direction de croissance des grains
colonnaires. En comparaison des microstructures obtenues aprés un refroidissement lent, ces
différences suggerent des modifications notables du chemin de solidification suivi par lalliage,
conduisant ces auteurs a avancer que la solidification primaire de la phase o est favorisée par des
vitesses de solidification élevées. Considérant la forme du diagramme d'équilibre Ti-Al et
notamment les valeurs proches des pentes de liquidus des domaines B+L et a+L, ceci peut s'expliquer
par la possibilité d'atteindre un degré de surfusion suffisant pour permettre la solidification de Ia
phase o prioritairement 2 celle de la phase [3. Des résultats similaires concernant la sélection de la
phase primaire de solidification ont été rapportés par Johnson et coll. [JOHIY98] dans le cas d’alliages
binaires proches de Ti-48Al. Comme le présente la Figure 1.20, pour des conditions thermiques
données, des calculs d’ordre de grandeur effectués a partir de modeles théoriques développés par Kurz
et coll. [KURGT86] permettent de préciser la vitesse de solidification correspondant 2 la transition
entre une solidification en phase B et une solidification en phase o, suivant la composition en Al de
Ialliage.
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Figure 1.20 : Représeniation de [&olution (@) ck ln temparature dk V'interfoce solide/ liquidk en forction de I vitesse de
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e l'interfaceest la plus devie) et (b) ce la vitesse de transition entre la solidification en phase o au B enforction de lacompusition

rnanialeen Al [JOHIY9S).

II1.1.2. Distribution des éléments chimiques au cours de la solidification

Au cours du processus de solidification, la distribution des éléments chimiques présents dans
l'alliage, entre la phase solide et la phase liquide, est représentée par le coefficient de partage de chaque
élément (rapport entre la composition mesurée dans le solide et celle mesurée dans le liquide). En ce
qui concerne la dispersion des éléments majeurs présents dans des alliages binaires ou plus complexes,
des observations en microscopie électronique peuvent aisément révéler la ségrégation systématique de
Al dans les espaces interdendritiques. Celle-ci est propice 2 la formation de grains monophasés v,
comme nous l'avons souligné précédemment. Le aceur des dendrites est donc naturellement enrichi en
Ti. D’apreés McCullough et coll. [MCCVLMS89], l'application du modele de redistribution de soluté
proposé par Gulliver et Scheil [GUL22, SCH42] a partir du diagramme d'équilibre Ti-Al proposé par les
auteurs, indique que la fraction volumique de phase ¥ ségrégée dans les espaces interdendritiques ne
doit pas excéder 10 % pour un alliage binaire proche de 48%at.Al. Pour des alliages plus complexes,
certains auteurs rapportent la possibilité de rencontrer 20 2 40 % vol. de phase v ségrégée. Cest le cas
notamment d’alliages ternaires ou quaternaires contenant au moins 2%at.Nb [BRYS91, SEMM92].

Peu de travaux ont abordé les phénomenes de macroségrégation (dispersion de composition
chimique a l'échelle de produits coulés) pouvant étre rencontrés lors de l'élaboration d'alliages de base
TiAl par la voie de la fonderie. Les travaux de Loretto et coll. [GODDL96, GOUL90] traitent le cas de
la fabrication de lingots d'alliage Ti-48A1-2Mn-2Nb d'un diametre de 100 mm par un procédé de fusion
par arc-plasma en creuset refroidi. Ces travaux mettent en évidence une macroségrégation notable de Al
dans la partie basse des lingots, sous forme de bandes distinctes alternant zones riches et zones pauvres
en Al. Ce type d’hétérogénéité d’élaboration est, d’apres les auteurs, associé au régime transitoire du
début de I'€laboration. Ces travaux font état d'une variabilité globale sur la teneur mesurée apres la
premiére élaboration proche de 3%at.Al sur l'ensemble d'un lingot. La refusion des produits, associée a
un meilleur contrdle de la vitesse dextraction des lingots (de lordre de 10 mm/min), réduit
considérablement ce degré de macroségrégation (variabilité inférieure a 0,2%at.AD. La fusion de la
charge a plus haute température semble également propice a une réduction de la dispersion relevée sur
la composition en Al. Ces auteurs rapportent que la variation des conditions de fusion et de coulée a
malgré tout tres peu deffet sur la taille caractéristique de la microstructure dendritique formée. A titre
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dexemple, ces auteurs rapportent des valeurs de distance entre bras dendritiques secondaires
systématiquement de l'ordre de 100 pm. De méme, la microségrégation en éléments majeurs
(dispersion de composition chimique a l'échelle des bras de dendrites) apparait peu sensible a la
position dans le lingot (distance depuis le centre ou depuis le bas du lingot). Notons que, pour des
alliages binaires de type Ti-52Al ou Ti-54Al, soit de composition proche de la composition du
péritectique 0.+L <> v, Bi et Abell [BIA94] et Johnson et coll. [JOHIY98] rapportent des résultats
similaires de structures brutes de solidification en forme de bandes plus ou moins riches en Al, apres
des élaborations par un procédé a fusion de zone. La formation de ces structures en forme de bandes
s'explique par la redistribution de Al de part et d’autre du front de solidification, qui accompagne une
solidification tantot en phase o, tantdt en phase v, sous l'effet d'oscillations de 1a température du front
de solidification de part et d'autre de la température du palier péritectique.

Peu d'études ont été consacrées 2 la caractérisation quantitative du partage des éléments
mineurs dans les alliages de base TiAl a 1'échelle des structures de solidification. Loretto et coll.
[GODDL96, GOUL90] rapportent que Mn présente une tendance similaire 2 Al 2 se retrouver
s€grégé dans les espaces interdendritiques et que Nb tend plutdt 2 étre retenu au coeur des
dendrites riches en Ti. Les auteurs de ces travaux annoncent un coefficient de partage pour Al de
l'ordre de 0,94 a 0,99 mais ne proposent aucune valeur concernant les éléments mineurs. D'un point de
vue qualitatif, McCullough et coll. [MCCVLM91 et MCCVLM92] et Martin et coll. [MARRM93]
précisent que les éléments lourds réfractaires, notamment Nb, Ta et W, présentent une tendance
nette 2 la ségrégation a l'intérieur des dendrites, au cours de la solidification d’alliages dont la
teneur est voisine de 50%at. Al

I11.2. Distribution des éléments chimiques 2 I'état solide

Le comportement des différents éléments chimiques observé au cours de la solidification, en
particulier celui des éléments mineurs dans le cas des alliages multiconstitués, doit étre distingué de
l'affinité qu'ont ces mémes éléments pour les différentes phases générées au cours des transformations
a l'état solide. En particulier, les éléments se localisant de préférence dans la phase o, doivent étre
différenciés de ceux ayant plutdt tendance 2 étre incorporé dans la phase .

I1.2.1. Distribution des €lémens y-génes

Drapres Kainuma et coll. [KAIFMOOQO), les €léments y-génes comme W, Mo, Cr, Mn et Fe
présentent une affinité prononcée pour la phase o,. Des analyses a la sonde atomique, telles que
celles réalisées par Menand et coll. [NERM96, NERME96, MENZN98], mettent en évidence le
partage préférentiel de Cr pour la phase o, dans l'alliage quaternaire Ti-48Al-2Cr-2Nb brut
d'élaboration. Ces auteurs rapportent une teneur moyenne de 'ordre de 4,35%at.Cr dans la phase o,
ainsi qu'un coefficient de partage, défini comme le quotient des compositions mesurées dans chacune
des deux phases considérées, de l'ordre 2,6. Apres un vieillissement de l'ordre d'une centaine dheures a
1000°C, Menand et coll. mettent toutefois en évidence que Cr peut se redistribuer dans des proportions
égales entre les deux phases o, et . Apres ce type de vieillissement, une ségrégation en Cr et W au

niveau des interfaces o,/y et y/y pourrait également étre observée dans les alliages contenant ces
éléments d'addition [LARLM97, LARM98, MENZN98].

II1.2.2, Distribution des éléments o,-génes

Dans le méme ordre d'idée, Kainuma et coll. [KAIFMOOO] rapportent que les éléments o,-

génes comme Zr et Nb tendent 2 enrichir la phase 7. Les travaux rapportés par Menand et coll.
[NERME96, MENZN98] ayant porté sur le partage des éléments d'addition dans l'alliage quaternaire
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Ti-48A1-2Cr-2Nb, le partage spécifique de Nb entre les phases o, et ¥ a également pu étre quantifié.
Suite 2 leurs analyses par sonde atomique, ces auteurs rapportent une teneur de 'ordre de 2,1%at.Nb
dans la phase v, ainsi qu'un coefficient de partage d’environ 2,3. Contrairement au cas de Cr relaté ci-
dessus, aucune redistribution de Nb n'est observée apres un traitement de vieillissement 2 1000°C.

II1.2.3. Explication du partage préférentiel des éléments mineurs

Les comportements présentés ci-dessus suggerent P'existence d'interactions privilégiées entre les
différents éléments d’addition et les éléments majeurs constituant les alliages biphasés de base TiAl. Par
des approches atomistiques (variation de clusters, potentiels de Lennard-Jones, structure électronique)
ou des mesures ALCHEMI (Atom Location Channelling Enhanced Microanalysis), plusieurs auteurs
ont démontré que, dans les alliages ternaires ou plus complexes, la distribution des éléments
mineurs entre les phases o, et 7 est liée 2 la nature de leurs sites de substitution préférentielle.
Yang et coll. [YANHL99, HAOYCL00] ont démontré que, pour les éléments chimiques appartenant a
une méme période (ligne) de la table périodique, la tendance a se substituer a Al augmente avec le
numéro atomique. De méme, pour les éléments chimiques d'un méme groupe (colonne), la tendance a
se substituer a Ti augmente avec le numéro atomique. Dans les phases y-TiAl et o,-Ti;Al, les éléments
Ta, W, Zr et Nb occupent les sites Ti et les éléments Fe, Co, Ni, Cu, Ga et Sn occupent les sites Al Le
comportement des éléments Mo, V, Cr et Mn, en particulier en ce qui concerne leur localisation dans la
phase v, dépend du rapport Ti/Al. Ces éléments ont davantage tendance a se substituer a Ti lorsque la
teneur en Al augmente. Ces quatre éléments se substituent a priori toujours a Ti lorsqu'ils sont en
solution dans la phase o,. Onodera et Abe [ONOA96] précisent par ailleurs que certains éléments
présentent des interactions plus fortes avec l'un des deux éléments majeurs composant les alliages de
base TiAl et tendent a s'entourer le plus possible d'atomes Ti ou d'atomes Al . W, Mo, Cr et Co
interagiraient plus fortement avec Ti alors que Nb, V et Mn pourraient interagir de facon plus marquée
avec Al. Ces préférences en termes de sites de substitution, d'interactions avec les éléments majeurs,
couplées a une distribution préférentielle entre les phases o, et 7y, permettent d'appréhender l'effet
stabilisant de certains éléments d'addition sur ces deux phases. Les éléments comme W, Mo ou Cr se
distribuent préférentiellement dans la phase o, plus riche en Ti, du fait de leur affinité pour cet élément.
En se substituant 2 Ti dans le réseau de la phase o, ils contribuent a augmenter la teneur en Ti et de
facon concomitante 2 réduire la teneur en Al dans la phase y. Ces éléments sont donc bien stabilisateurs
de la phase . De méme, lorsque Zr et Nb entrent préférentiellement en solution dans la phase v, is
tendent, en se substituant également a Ti, 2 augmenter la teneur en Al de la phase y et donc a jouer le
r6le d'éléments stabilisateurs de la phase o,.

I11.2.4. Distribution des éléments interstitiels : exemple de 'oxygeéne

Comme nous l'avons signalé précédemment, les alliages de base TiAl contiennent toujours une
quantité plus ou moins importante d'éléments interstitiels en solution. Le partage des éléments
d’insertion tels que H, C, N et O, entre les deux phases o, et 7y, est fortement lié a
Penvironnement chimique offert par les différents sites octaédriques des deux structures DO,
de la phase o, et L1, de la phase v (cf. Figure 1.4 et Figure 1.5). Le partage préférentiel de ces
éléments interstitiels pour la phase o, a été particulierement mis en évidence dans la littérature par
Menand et coll. [MENHN96, NERM96]. Ces tendances ont depuis été vérifiées par Qin et coll.
[QINSIDOO0] dans le cas dun alliage Ti-47A1-2Nb-1Cr-1V. Pour une teneur habituelle de 500 a 2000
ppm at., les analyses effectuées par sonde atomique par ces différents auteurs ont permis notamment de
déterminer la limite de solubilité de O dans chacune des phases o, et . Celle-ci est de l'ordre de 250
ppm at. dans la phase 7y et serait au maximum de l'ordre de 2,1%at.O dans la phase ,. La limite de
solubilité des éléments interstitiels dans la phase v, qui est ici nettement plus faible que le maximum
prévu a partir de la coupe isotherme Ti-Al-O présentée sur la Figure 1.19, est a priori peu sensible 2 la
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présence d'éléments d'addition et est relativement constante dans la gamme de températures comprises
entre 800 et 1300°C. Comme le rappelle Lefebvre [LEFO01], cette différence de solubilité en éléments
d'insertion réside principalement dans la nature des sites octaédriques présents dans la structure DO,
de la phase o,. Les €éléments interstitiels semblent avoir une préférence marquée pour les sites
offrant un environnement chimique de type Ti, et trouvent donc intrinséquement davantage de
sites d’insertion dans la structure cristalline de la phase o, que dans celle de 1a phase .

I11.3. Phases secondaires stahilisées par les éléments d’additions : cas de la phase B2

Nous avons pu souligner au cours des paragraphes précédents que laddition d'éléments
mineurs dans les alliages de base TiAl s'accompagne presque toujours d'un effet de stabilisation d'une
ou plusieurs phases, que ce soit au moment de la solidification ou bien lors de la genése des
microstructures a I'état solide. Indépendamment des effets de stabilisation concemant les phases
principales que sont vy et o, les additions les plus mentionnées dans la littérature, a savoir Cu, Ni, Co,
Fe, Mn, Cr, V, Mo, Nb, Zr, W et Ta, peuvent se traduire également par une stabilisation plus ou
moins forte de la phase 3 lors de la solidification. Comme nous l'avons abordé au cours du
paragraphe 11.2.2. et comme le soulignent de nombreux travaux dans la littérature [SHIPZZ92,
ZHEZT92, MARR93, FUC95, OTTP98, NIEHW99, DUZZC00, KAIOII00, ZHADCOO,
SUNCKLO1, YUHCZ02], ces éléments ont surtout pour conséquence, sous certaines conditions
d'élaboration ou de traitement, de permettre 2 la phase [} d'étre retenue a basse température, la
plupart du temps sous sa forme ordonnée B2. Kainuma et coll. [KAIFMOOQ0] soulignent que ces
éléments possedent une solubilité dans la phase B2 nettement supérieure a celles qu'ils présentent dans
les phases «, et y. Pour cette raison, l'addition de ces éléments mineurs conduit trés fréquemment 2
l'obtention d'alliages triphasés o,-y-B2. Comme le présente la Figure 1.21, pour tenir compte de la
présence possible de la phase B2 dans les alliages de base TiAl, Ohnuma et coll. [OHNFMIOO0) ont
proposé une forme adaptée du diagramme binaire Ti-Al, faisant apparaitre la ligne de transition
correspondant a la mise en ordre 3/B2. La plupart des travaux traitant de la présence possible de la
phase B2 au sein de la microstructure des alliages de base TiAl, indiquent que sa composition chimique
est du type Ti-35Al-15X (dénomination Ti-(Al, X)) ou Ti-45Al-15X (dénomination Ti-(ALX),), ot X
correspond 2 un ou plusieurs des éléments d'addition cités ci-dessus [HUAH91, DUZZCO1,
GILMMO1}.
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Figure 1.21 : Diagrame binaire Ti-Al proposé par Obvusnaet aoll. [OHNFMIOO] pour létudedes alliages de base TiAl
nadliconstitués et penvetiant de lenir comple ce I stabilisation de la phase B2 pay les éléments daddition.
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Les conditions et mécanismes de formation de cette phase sont encore trés incertains.
Actuellement, il est difficile de dire si la phase B2 observée dans certains alliages résulte directement des
hétérogénéités héritées de la solidification et si elle est issue de la phase B de haute température ou si
elle provient exclusivement d'une évolution des phases o, et ¥ au cours des transformations subies 2

I'état solide. La phase B2 est souvent observée au niveau des interfaces 0,/y et des relations
d'orientation ont pu étre déterminées entre ces trois phases [SHATS99, YUHCZ02] :

(0221), /7 (110),, et o],/ [ii0],, et (11),/7 (0),, e [ont], /7 111,

D'apres Zheng et coll. [ZHEZT92), la croissance des précipités de phase B2 est contrdlée par
les mécanismes de redistribution des éléments d'addition accompagnant la transformation o, — ¥ etne
serait possible qu'au sein de la phase o,. Gil et coll. [GILMMO1] rapportent la possibilité de faire
évoluer la structure lamellaire o~y brute de solidification dun alliage Ti-46,5A1-2W-0,5Si en une
structure constituée de globules de phase B2 dispersés dans une matrice 7, directement aprés un
traitement thermique a une température de l'ordre de 950-1000°C. Les travaux de Zhang et coll.
[ZHADCO00] mettent en évidence que la phase /B2, présente sous forme de fines particules dans la
microstructure d'un alliage Ti-46Al-2Cr-2M0-0,25Si-0,3B, contribue 2 réduire la taille des grains
lamellaires a I'état brut d'élaboration. Ces travaux soulignent également le fait que la phase B2 est
particulierement stable et quelle ne peut étre dissoute lors dun traitement thermique a haute
température (en dessous ou au dessus du transus o). Cette stabilité serait attribuable aux faibles
coefficients de diffusion chimique des éléments d'addition qui l'enrichissent, a savoir Cr et Mo. D'apres
ces auteurs, il semble que seule I'application d'une pression hydrostatique au cours de traitements de
compactage isostatique a chaud (CIC), puisse limiter la formation de la phase B2 et réduire notablement
sa fraction volumique observée a température ambiante.

Enfin, signalons que pour des teneurs en éléments d'addition plus importantes que celles
relatées ci-dessus, notamment en Cr ou W, des composés supplémentaires peuvent étre observés au
sein des alliages de base TiAl. Ces composés correspondent généralement 2 des phases de Laves
[SAU99, SHATS99I.

I11.4. Synthése

Au cours de cette partie, nous avons voulu souligner la nécessité de se préoccuper de la
distribution des éléments dalliages mineurs et des interstitiels, compte tenu des hétérogénéités
structurales et chimiques auxquelles ces especes peuvent conduire au cours de la solidification et a la
suite de traitements. En particulier, nous nous sommes attachés a mettre en évidence l'influence des
éléments d'addition et des interstitiels sur la sélection de la phase primaire de solidification et sur la
stabilité de nouvelles phases pouvant entrer en jeu lors des transformations subies a I'état solide,
notamment la phase B2. Par ce point particulier que nous avons tenu a développer dans cette revue
bibliographique, nous avons surtout cherché a démontrer la nécessité d'approcher 1'étude des
microstructures des alliages de base TiAl les plus fréquemment rencontrés dans Ia littérature,
en tant que matériaux dans lesquels plusieurs phases peuvent coéxister a I'état solide.

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

L’objet de cette demiere partie est de dresser un bilan succinct des relations existant entre
composition, additions ternaires ou plus complexes, microstructure et propri€tés mécaniques
dans les alliages de base TiAl. Comme nous avons pu le souligner au cours de lintroduction, les
alliages de base TiAl présentent un intérét grandissant, pour les industries aéronautique et automobile
principalement, du fait du panel de propriétés exceptionnelles qu’ils offrent dans une large gamme de
températures. Nous pouvons rappeler, entre autres, une faible densité, un module élastique élevé, un
coefficient d’expansion thermique relativement bas, une bonne résistance au fluage et a 'oxydation. Le
facteur majeur qui a jusqu'a présent freiné leur application effective est, comme nous I'avons souligné,
une ductilité insuffisante a température ambiante. Cette caractéristique est un inconvénient majeur si
l'on considere que le dimensionnement de nouvelles pieces de moteurs aéronautiques est basé sur la
ductilité du matériau envisagé. De ce fait, il est aisé de constater qu'une grande majorité d'études
recensées dans la littérature ont été motivées, d’'une part par la caractérisation du comportement
mécanique en traction de ces alliages, d’autre part par le désir d'améliorer leurs performances sous ce
type de sollicitations, en recherchant l'alliage ou le traitement conduisant a4 une ductilité optimale a
température ambiante, a savoir la plus élevée possible mais n’affectant pas ou peu les propriétés a haute
température. Kim et Dimiduk rapportent dans leurs premiers travaux [KIMD91] que lallongement
plastique en traction des alliages biphasés de base TiAl varie généralement entre 0,4 et 3,5 %. Comme le
présentent les paragraphes suivants, ces niveaux de propriétés mécaniques dépendent avant tout de la
microstructure, du rapport Ti/Al et des éléments d’addition.

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

Comme nous avons pu le souligner précédemment, le rapport Ti/Al (teneur en Al dans les
alliages binaires) est le premier facteur conditionnant la microstructure des alliages de base TiAl La
Figure 1.22 présente I'évolution de lallongement a la rupture dalliages binaires de base TiAl, en
fonction de la teneur en Al et par conséquent de la microstructure correspondante. Le meilleur
compromis en terme de ductilité correspond a une microstructure duplexe, et donc une gamme
de compositions comprises généralement entre 45 et 51%at.Al. Cette gamme de compositions permet
de maintenir une ductilit¢ proche de 2 %, tout en conservant une résistance mécanique appréciable
[HUAC95]. Clest la raison pour laquelle, parmi les nuances complexes développées, on cherche avant
tout 2 garder un rapport Ti/Al proche de celui de l'alliage binaire Ti-48Al. Le fait que les alliages o,-y
présentent une ductilité supéricure a celle des alliages monophasés peut étre corrélé, d’apres Kim
[KIM89], a un effet de taille de grains ainsi qu'a la valeur du rapport (fraction volumique de grains
lamellaires)/(fraction volumique de grains monophasés y) ou rapport L/y. Une miaostructure
composée uniquement de larges grains lamellaires 0,y présente une ductilité relativement
faible, alors que pour une taille de grains réduite et un rapport L/y de Pordre de 0,3 2 04, la
ductilité¢ est maximale. Certains auteurs s'accordent 2 dire que la présence de la phase a, dans les
alliages majoritairement Yy contribue, en "piégeant" les éléments interstitiels et notamment O, a
augmenter la ductilité de la phase ¥ et a réduire globalement la fragilité des alliages de base TiAl
[MENHNO96). En outre, la ductilité des alliages dont la microstructure est duplexe peut encore étre
améliorée grice a un affinage des grains, obtenu souvent par lintermédiaire dun traitement
thermomécanique. La microstructure duplexe est, en revanche, peu favorable a la ténacité et a la
résistance au fluage. Dans ce cas, une microstructure lamellaire est davantage préconisée. La ténacité
accrue et la tenue améliorée en fluage procurées par la structure lamellaire semblent devoir étre
attribuées a leffet renforcateur des lamelles o, (obstacles supplémentaires au mouvement des
dislocations). En ce qui concerne les alliages binaires, la littérature s'accorde généralement sur le fait que
le maximum de résistance a 'oxydation peut étre obtenu pour la composition stoechiométrique TiAl
D’aprés Kim [KIM89), la résistance a Poxydation se trouve considérablement réduite lors de Ia
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réduction de la teneur nominale en Al ou lors de 'augmentation de Ia fraction volumique de
phase . Cette résistance a I'oxydation est fortement liée a l'affinité de O pour Ti et Al a haute
température. La tendance a la formation en surface du composé Al,O,, souhaitée 2 haute température
pour son action passivante, ne supplante celle 2 la formation de TiO, qu'au dessus de 900°C. Pour
résumer les relations entre propriétés mécaniques et microstructures, Kim et Dimiduk [KIMD91] ont
proposé le diagramme présenté sur la Figure 1.23, lequel rappelle schématiquement I'évolution de la
taille de grains, et de quelques propriétés mécaniques usuelles mesurées 2 température ambiante en
fonction des microstructures caractéristiques des alliages de base TiAl.
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IV.2. Influence des éléments d’addition et des éléments interstitiels

Les tendances décrites ci-dessus peuvent étre fortement modifiées par les éléments d’addition et
par les éléments interstitiels. Le Tableau 1.2 récapitule, a partir du bilan établi par Huang [HUA93), les
effets connus des principaux éléments d'addition et des interstitiels sur les caractéristiques et les
propriétés mécaniques des alliages de base TiAl. Toutefois, comme le soulignent Kim et Dimiduk
[KIMD91], il n'est pas aisé d’appréhender avec certitude le role spécifique de chaque élément, car les
différentes additions peuvent étre a l'origine, non seulement de modifications intrinseques des
propriétés, mais aussi de modifications des microstructures et donc des propriétés mécaniques qui en
découlent.

1V.3. Influence de la phase B2

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

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

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

C Améliore la résistance au fluage et a la fatigue mais réduit la ductilité.

Cr Additions de 1-3 % at. augmentent la ductilité des alliages a structure duplexe. Additions
> 2 % at. améliorent l'usinabilité et le comportement superplastique. Additions > 8 % at.
augmentent fortement la résistance a l'oxydation.

Fe Améliore la fluidité en coulée mais augmente la tendance a la fissuration a chaud.

Mn Additions de 1-3 % at. augmentent la ductilité des alliages a structure duplexe.

Mo Améliore la ductilité et la résistance des alliages a grains fins et la résistance a l'oxydation.

Nji Améliore la fluidité en coulée,

Nb Améliore considérablement la résistance a I'oxydation.

Réduit la ductilité.

P Réduit la cinétique d'oxydation.

Si Addition de 0,5-1 % at. améliore la résistance au fluage, a l'oxydation, augmente la fluidité
en coulée mais réduit la tendance 2 la fissuration a chaud.

Ta Améliore la résistance a I'oxydation et au fluage. Augmente la tendance 4 la fissuration a
chaud.

\Y Additions de 1-3 % at. augmentent la ductilité des alliages a structure duplexe. Réduit la
résistance a l'oxydation.

W Améliore considérablement la résistance a l'oxydation et au fluage.

Tableau 1.2 : Influernce cks dlemants dladdition et des inerstitiels sur les canciéristiques et proprigés mauniques des alliages de
base TiAl (dapres [HUA93)).

D'une patt, la présence de phase /B2 laisse envisager un gain de ductilité, par analogie avec
les alliages intermétalliques de base o, ou Ti,-(Al,X) (o X = Nb, Mo, V, etc.), si l'on considere l'effet
ductilisant bien connu de cette phase dans cette catégorie d'alliages intermétalliques [NAK96]. Nieh et
coll. [NIEHW99] rapportent la possibilité d'observer, des 800°C, un comportement superplastique
dans un alliage Ti-47Al-2Cr-1Nb-1Ta élaboré par métallurgie des poudres et possédant une
microstructure duplexe o,-Y contenant des particules métastables de phase B2. Habel et coll.
[HABYM99, HABO1] rapportent que, au cours de leurs travaux menés sur des alliages Ti-40A1-2Cr-
2Nb, Ti-46Al-2Cr-2Nb-0,2B et Ti-47A1-2Cr-2Nb  élaborés par métallurgie des poudres, une
amélioration notable de ductilité a été obtenue suite a la réalisation de traitements thermiques
conduisant a l'obtention de microstructures o,-y-B2. A contrario, daprés Muto et coll. [MUTYLJO1] et
Huang et Hall [HUAH91], la présence de la phase /B2 en faible quantité dans les alliages de base TiAl
aurait plutdt des conséquences néfastes sur la ductilité, puisque les précipités présents dans la
microstructure constitueraient des sites d'amorcage de la rupture. De méme, par leurs travaux, Gil et
coll. [GILMMO1] démontrent que I'évolution de la microstructure lamellaire -y d'un alliage Ti-46,5A1-
2W-0,5Si en une structure constituée de globules de phase B2 dispersés dans une matrice ¥,
s'accompagne d'une réduction importante de la résistance du matériau évaluée par microdureté.
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Ott et Pollock [OTTP98] rapportent que la phase B2 stabilisée par l'addition de 1%at.Mo 2
l'alliage Ti-48Al-2Cr-2NB contribue a une nette amélioration de la résistance au fluage de lalliage.
Du et coll. [DUZZC00, DUZZCO01] rapportent que la phase B2 ayant précipit¢ dans un alliage Ti-
46,5A1-2Cr-3Nb-0,2W lors d'essais de fluage conduits 2 800°C sous 270 MPa, aurait pour effet de
réduire Ia mobilité des dislocations et donc d'améliorer la résistance au fluage. Les précipités de
phase B2 formés dans cet alliage se localisent de préférence au niveau des interfaces o/, en respectant
dans ce cas les relations d'orientation, rapportées précédemment par Zheng et coll. [ZHEZT92)]

<>, // <101>,// <1120>, et {110}, //{111},// {0001},

A l'opposé, Wang et Nieh [WANNOO] démontrent au cours de leur travaux que la présence de
la phase B2 dans un alliage Ti-46,5A1-2Cr-2Nb-0,8M0-0,2W-0,2Si aurait plutdt tendance a réduire la
résistance au fluage du matériau testé entre 700 et 815°C, sous 35 a 414 MPa. Dans leurs travaux, Sun
et coll. [SUNCKLO1] soulignent que les éléments Fe, Cr, V et Nb contribuent a augmenter la résistance
a la traction et au fluage d'alliages ternaires Ti-48Al-xM (ou x = 1 2 6%at. d'élément M, M = Fe, Cr, V
ou Nb), grace au renforcement associé 4 leur mise en solution solide dans la phase vy. Cependant, la
proportion de ces éléments d'addition en solution solide dans la phase ¥ est considérablement réduite
lorsqu'ils conduisent préférentiellement a la précipitation de la phase B2. Dans ce cas, la présence de la
phase B2 contribue 2 une détérioration de la résistance au fluage et a la traction a température
ambiante dans ces alliages.

V. Objet de I'étude

Nous avons pu mettre en évidence au cours des derniers paragraphes de cette revue
bibliographique I'importance de la microstructure, des principaux éléments d’addition et des éléments
interstitiels vis-a-vis des propriétés mécaniques des alliages de base TiAl. En outre, aborder ces
différents points nous a pemnis dappréhender indirectement le caractére hétérogéne du
comportement mécanique attendu de cette catégorie d’alliages. Le comportement mécanique étant
intrinsequement conditionné par la microstructure et par la chimie de l'alliage considéré, il apparait que
Ihétérogénéité des propriété€s mécaniques des principaux alliages reportés dans la littérature
résulte fortement des dispersions chimiques, et donc microstructurales, susceptibles de les
caractériser. Ces dispersions dépendant a leur tour fortement des conditions d’élaboration imposées,
une appréciation plus précise de I'origine des hétérogénéités mécaniques dans les alliages de base TiAl,
et en particulier dans lalliage d'étude Ti-48Al-2Cr-2Nb, passe par une €tude approfondie des
ségrégations chimiques issues de la solidification et des transformations a I'état solide se
produisant lors de 1'élaboration et des traitements post-élaboration.

Dans cette étude, nous nous proposons donc d'aborder en premier lieu la mise en place des
ségrégations chimiques au cours de la solidification de l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb. Nous
tenterons notamment de corréler les degrés de dispersion chimique déterminés lors des élaborations
effectuées au laboratoire, aux hétérogénéités relevées dans des produits élaborés industriellement. En
second lieu, nous nous attacherons a préciser les équilibres entre phases a haute température,
propres a lalliage d'étude, avant d'étudier qualitativement et quantitativement 1'influence des
conditions de traitement thermique sur la genese de microstructures a I'état solide. Les
mécanismes des principales transformations de phases intervenant dans l'alliage d'étude ont pu étre
traités a plusieurs reprises dans la littérature. Aussi, pour ne pas étre redondant, nous nous appuierons
largement sur ces travaux pour décrire et interpréter nos résultats. Au cours du demier chapitre, nous
aborderons la possibilité de relier I'ensemble des résultats concernant le processus de solidification du
matériau étudié, a ceux concernant les modifications subies par celui-ci a 1'état solide, dans le but
d'approcher une description compléte des modifications structurales subies par l'alliage Ti-
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48A1-2Cr-2Nb, depuis son élaboration jusqu'aux traitements thermiques conduits en phase
solide.

Nous avons pu souligner le fait que la phase B2 est souvent rencontrée dans les alliages de
base TiAl, enrichis notamment en Cr et Nb, comme dans le cas de lalliage que nous nous
proposons d'étudier. Les mécanismes de formation de cette troisieme phase sont encore loin d'étre
élucidés, de méme que son influence sur les propriétés mécaniques d'un alliage particulier est encore
méconnue. Ceci témoigne de l'actuelle nécessité de caractériser ses conditions d'apparition dans
l'alliage d'étude, ce que nous tenterons également de préciser au cours de ce manuscrit. L'influence de la
phase B2 sur les propriétés mécaniques pourra faire, ultérieurement, l'objet d'une caractérisation plus
spécifique, dans le cas dune dispersion manifeste des propriétés mécaniques de lalliage étudié,
constatée par ailleurs. Rappelons que les propriétés mécaniques de l'alliage étudié sont caractérisées au
cours de travaux menés parallelement 2 notre étude, dans le cadre du programme de recherche présenté
en introduction. Pour cette raison, ces propriétés ne feront pas l'objet de travaux détaillés dans ce
manuscrit. Seules quelques mesures de dureté effectuées dans le but d'obtenir une premicre
appréciation qualitative de linfluence des différentes microstructures produites sur les propriétés
mécaniques, seront présentées.
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Chapitre I1 : Matériaux et Techmiques Expérimeniales

Chapitre II : MATERIAUX ETTECHNIQUES
EXPERIMENTALES

I. Introduction

Comme annoncé au cours de l'introduction, la nuance choisie pour mener nos investigations est
la nuance Ti-48A1-2Cr-2Nb. Cette nuance correspond aux spécifications ayant fait l'objet du brevet
déposé par S-C. Huang pour GENERAL ELECTRIC en 1989 [HUAS89]. Cette nuance a été choisie
par nos partenaires industriels pour deux raisons majeures. D'une part, elle présente un trés bon
compromis en termes de ductilité a température ambiante et de résistance mécanique et a
I'oxydation a haute température. D’autre part, au moment du lancement du programme de recherche
ayant fédéré notre étude, parmi les nombreuses nuances émergentes dans la littérature, celle-ci figurait
parmi les plus étudiées et, de fait, parmi les plus avancées en termes de développement et les plus
prometteuses en terme d'application dans le secteur aéronautique.

Au cours de ce second chapitre, nous passons en revue dans un premier temps les différentes
techniques expérimentales mises en ceuvre pour mener a bien '‘élaboration, les traitements
thermiques et la caractérisation d'échantillons a base dalliage Ti-48A1-2Cr-2Nb. Nous abordons
également la procédure suivie lors de la mise en ceuvre de calculs d'équilibres thermodynamiques
effectués 2 laide du logiciel Themo-Calc® développé par THERMO-CALC AB (Foundation of
Computational Thermodynamics, Stockholm, Suede). Dans un second temps, nous présentons les
matériaux étudi€és au cours de ce travail, notamment les nuances élaborées par fonderie et par
métallurgie des poudres transmises par nos partenaires industriels, SNECMA MOTEURS et
TURBOMECA.
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II. Techniques expérimentales

I1.1. Elaboration et traitements thermiques

I1.1.1. Trempe en cours de Solilification Dirigée (TSD)

L'intérét de réaliser des essais de Trempe en cours de Solidification Dirigée (TSD) sur l'alliage
Ti-48Al1-2Cr-2Nb réside dans l'obtention d'états bruts d'élaboration dont il est possible de caractériser
les dispersions chimiques et structurales en cours de développement pendant le processus de
solidification. Un de nos principaux objectifs est de pouvoir préciser le comportement des divers
€léments d'alliage au cours de la solidification (coefficients de partage entre phases solide et
liquide) afin d'en cerner l'influence sur la nature et sur la cinétique des transformations de phases a l'état
solide et d'expliquer la formation de certains composés. Par ailleurs, la réalisation de ces essais doit
également nous permettre de préciser l'influence de certains parameétres opératoires sur la mise en
place des structures lors de la solidification (gradient thermique, vitesses de solidification et de
refroidissement, surchauffe).

I1.1.1.1. Principe et protocole expéiimental

Dans son principe, la technique de TSD permet d'étudier l'influence du gradient thermique
et de la vitesse de solidification sur les microstructures de solidification et les ségrégations
chimiques. Une des caractéristiques du systéme utilisé a cet effet est qu'il offre la possibilité de fixer le
gradient et la vitesse de maniere indépendante pendant l'essai. Le systeme utilise un four de type
Bridgman, c'est a dire a gradient thermique vertical. Comme le représente schématiquement la Figure
I1.1, apres avoir porté localement I'échantillon a une température supérieure a sa température de fusion
(métaux purs) ou de liquidus (alliages métalliques), celui-ci est déplacé, a vitesse constante, dans un
gradient thermique vertical. L'interface solide/liquide se déplace dans l'échantillon, assurant une
solidification unidirectionnelle du matériau étudié. L'avantage du dispositif est qu'il offre a
l'expérimentateur la possibilité d'interrompre le processus de solidification et de traitement a haute
température par une trempe rapide a la fois des parties solidifiées et non solidifiées (zone pateuse et
bain liquide) de I'échantillon.
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Figure I1.1 : Représeniation schanatique du processus de solidification divigéemis encawe au.cours des essais de TSD.

La représentation schématique du dispositif expérimental développé et utilisé au laboratoire est
présentée sur la Figure I1.2. Le dispositif comporte quatre €léments principaux : un élément chauffant,
un porte échantillon instrumenté, un systéme de translation et un dispositif de refroidissement.
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Figure I1.2 : Représentation schanatique du dispositif de Trempe en cours deSolidfication Dirigée (TSD) utilisé au LSG2M.

L'élément chauffant est composé d'un inducteur alimenté par un générateur hautes fréquences
d'une puissance maximale de 25 kW et disposé autour d'un suscepteur en graphite assurant le
chauffage de I'échantillon par rayonnement. Le suscepteur joue le role supplémentaire d'isolant vis-a-vis
du champ électromagnétique généré par l'inducteur et permet ainsi d'éviter le brassage du métal fondu
(garantie d'une croissance unidirectionnelle non perturbée). La régulation de la température du four est
assurée par l'intermédiaire d'un thermocouple de type S (Pt-10%Rh/Pt) placé dans le suscepteur en
graphite. Le controle de la puissance de chauffage est effectué manuellement en faisant varier la
puissance du générateur alimentant l'inducteur. Lors des essais, le protocole suivi a permis d'assurer des
vitesses de chauffage de I'ordre de 30°C/min. Le gradient thermique imposé au niveau du front de
solidification pendant l'essai dépend de la surchauffe imposée au bain de métal liquide au niveau du
point chaud de linducteur et également de la position de celui-ci par rapport au dispositif de
refroidissement. Dans la configuration utilisée pour I'étude, l'ordre de grandeur du gradient thermique
mesuré entre le point le plus chaud et la zone refroidie de l'installation est d'environ 40°C/cm.

Les échantillons utilisés lors d'essais de TSD (barreaux cylindriques de diamétre 5 mm et de
longueur maximale 200 mm) sont rainurés a leur base sur une longueur de 80 mm environ (largeur
environ 2 mm). Dans le cas des essais réalisés sur l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb, l'usinage de la rainure est
effectué par €lectroérosion. Un thermocouple de type B (Pt-30%Rh/Pt-6%Rh), destiné 2 la mesure de
la température de I'échantillon pendant l'essai, est placé a l'intérieur d'une gaine fermée en alumine.
L'ensemble est disposé dans la rainure de I'échantillon. La soudure chaude du thermocouple est mise en
contact avec l'extrémité de la gaine d'alumine, laquelle est également en contact avec le matériau étudié.
L'échantillon ainsi instrumenté est positionné dans un tube en alumine pure a 99,99 %, bloqué par une
cale en acier. Le tube en alumine fait office de creuset pour la partie de l'échantillon portée 2 I'état
liquide.

Le tube en alumine, d'une longueur de 800 mm environ, est raccordé a un vérin pneumatique,
lui-méme relié a un dispositif de translation, composé d'un moteur de précision et de deux galets. Ces
derniers entrainent, par l'intermédiaire d'une tige de liaison, I'échantillon du point chaud de l'inducteur
vers le dispositif de refroidissement. Les deux galets peuvent étre changés afin de fixer des vitesses
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d'extraction différentes et donc de faire varier la vitesse de solidification (vitesse de déplacement des
isothermes horizontales le long de I'échantillon). En pratique, la gamme de vitesses d’extraction
pouvant étre imposées est comprise entre 1 et 400 um/s. Avant le début de l'extraction,
l'échantillon est maintenu a sa température maximale de surchauffe durant 5 2 10 minutes, afin de
stabiliser globalement la thermique du dispositif.

Le vérin pneumatique est actionné au moment de la trempe, apres une longueur d'extraction
souhaitée, et assure le passage instantané de la zone de 'échantillon en cours de solidification,
directement dans la zone refroidie du systeme. Le dispositif de refroidissement schématisé également
sur la Figure II.1, fonctionne en permanence pendant l'essai et permet de fixer les conditions
thermiques du systeme pendant le processus de solidification dirigée (gradient thermique imposé). Le
dispositif consiste en une boite a eau munie de buses d'aspersion, lesquelles permettent de refroidir par
eau le tube en alumine circulant au centre du dispositif. Au cours de la trempe, la vitesse de
refroidissement de |'échantillon imposée par les jets d'eau est supérieure a 100°C/s. Le dispositif de
chauffage et le porte échantillon sont isolés du systeme de refroidissement grice a une enceinte dans
laquelle un balayage de gaz neutre est effectué aprés purge, pour protéger I'échantillon lorsqu'il est
porté a haute température et a I'état liquide. Dans le cas présent, les élaborations ont été effectuées
sous balayage d'argon.

I1.1.1.2. Exploitation des enregistranents thermiques

La température de ['échantillon mesurée par le thermocouple de type B est enregistrée sur
disquette et sur papier au moyen d'un enregistreur graphique multivoies, ce qui permet de suivre
l'établissement du thermogramme 7" = ) pendant l'essai. La Figure 1.3 présente l'exemple dun
thermogramme obtenu lors d'un essai de TSD, que l'on peut convertir, connaissant la vitesse
dextraction, en courbe représentant la température mesurée au niveau de la soudure chaude du
thermocouple échantillon en fonction de la distance & parcourue par I'échantillon lors de son extraction.
Sur la courbe de refroidissement représentée sur la Figure 11.3, la singularité pouvant étre observée aux
environs de 1440°C pourrait correspondre 2 la fin de la solidification comme nous le verrons au cours
du prochain chapitre.
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Figure I1.3 : Exemple c thermgrammede 15D oblevu lors d'vwnessai véualise avec uve vitesse dlextraction de 25 min/min.

Température [°C]

Sur une coupe longitudinale d'un barreau solidifié unidirectionnellement et trempé, le front de
solidification et les différentes zones de l'échantillon sont repérés par rapport a la position du
thermocouple échantillon, par la distance d. A partir du thermogramme 7' = fld), i est possible de
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déterminer la température du front de solidification. Le gradient thermique intervenant dans les
applications numériques s'appliquant 2 ce type de conditions de solidification est le gradient dans le
liquide au niveau de l'extrémité de la zone pateuse (pointes de dendrites). Ce gradient correspond a la
pente locale de la courbe T' = fid), a la distance d correspondant au front. Grace a cette instrumentation,
T'histoire thermique des échantillons élaborés est connue dans sa quasi-totalité. Les parametres auxquels
Nnous pouvoNS avoir acces sont :

- la vitesse d'extraction, v, assimilée a la vitesse d’avancée des isothermes donc 2a la vitesse
d’avancée de la zone pateuse ;

- lalongueur d’échantillon extraite pendant l'essai, L

- lavitesse moyenne de chauffage, (d7/dY),,, ;

- la température maximale atteinte pendant la fusion, 7,

- la durée du palier passé par I'échantillon a 7,,,,, Z e ;

- la vitesse moyenne de refroidissement pendant 'extraction, (@1/dt),; ;

- le gradient thermique moyen G, détermin€ par la relation G,=(d@T/db), /v ;

- le gradient thermique G, mesuré au niveau du front de solidification ;

- la température mesurée par le thermocouple juste avant la trempe, 7, ;

- lavitesse de refroidissement enregistrée pendant la trempe, (d7/41),

ext. >

nee )

e

I1.1.2. Traitements thermiques

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

I1.1.2.1. Traitements sans suivi des transformations de phases

~

Une campagne de traitements thermiques consistant en des maintiens isothermes a
différentes températures et de différentes durées, suivis de refroidissements rapides par trempe
a Pean, nous a permis d’évaluer les fractions de phases d’équilibre dans une gamme de températures
comprises entre 1000 et 1400°C et également d’appréhender les mécanismes et les cinétiques de
transformation mis en jeu a ces températures. Pour les maintiens longs aux températures n'excédant pas
1200°C, les traitements ont été réalisés dans un four de trempe horizontal pouvant travailler sous un
vide de l'ordre de 107 Pa. Dans ce cas, les échantillons ont ét¢ emballés dans un feuillet de tantale dune
épaisseur de 25 pm et une vitesse de chauffage d'environ 25°C/min a été utilisée. Pour les maintiens de
courte durée et tous ceux réalisés 2 des températures supé€ricures 2 1200°C, les traitements ont €té
réalisés dans un four vertical prévu pour les hautes températures mais ne permettant pas de travailler
sous vide secondaire. Afin d'éviter une oxydation excessive de l'alliage, les échantillons emballés dans
du tantale ont €été traités 2 l'intérieur dampoules en quartz scellées sous un vide de l'ordre de 5.10% Pa.
L'emballage des échantillons dans un feuillard de tantale a ici pour 16le majeur d'éviter le contact de
l'alliage porté a haute température avec le quartz des ampoules. Les échantillons ont été portés jusqu'a la
température de maintien a raison d'une vitesse de I'ordre de 5°C/min. Une vitesse de chauffage lente
a été retenue dans tous les cas afin d'éviter lors du chauffage la formation de la phase o sous forme de
lamelles, comme cela a été relaté, entre autres, par Ott et Pollock [OTTP98, OTTP99] au sujet des
modifications microstructurales subies par l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb lors de traitements thermiques
dans le domaine (o+y) mettant en occuvre des montées en température rapides. Au cours des
traitements, la température des échantillons a pu étre suivie a l'aide de thermocouples placés a proximité
de I'échantillon ou de l'ampoule de traitement. Les refroidissements rapides ont été assurés par une
trempe a l'eau a2 20°C. De telles conditions de refroidissement sont supposées garantir le "gel" de la
microstructure, donc la préservation des fractions volumiques et de 1a composition chimique des

55



Chapitre 11 : Matériaux et Technigues Expérimeviiales

phases présentes a la température de maintien isotherme. Il est 2 noter que, au cours de cette
trempe, la phase o désordonnée de haute température est supposée se transformer intégralement en
phase o, ordonnée (proportion de phase conservée).

I1.1.2.2. Traitements avec suivi des transformations de phases

Une seconde campagne de traitements thermiques a été réalisée afin d'étudier l'inflnence des
conditions de traitement thermique (température et durée du maintien isotherme, vitesse de
refroidissement) sur les microstructures formées. Le caractére original de cette campagne réside dans
le suivi dilatométrique qui a été mis en ccuvre dans le but danalyser plus précisément les
transformations de phases subies par le matériau lors de chaque traitement. Ces traitements ont été
conduits sur des dilatometres horizontaux, de marques NETZCH (DIL402C) et ADAMEL (DI124),
dont la configuration est sensiblement identique. La Figure 1.4 présente une vue schématique de la
cellule de traitement et de mesure de l'expansion linéaire des éprouvettes.

Butee

Thermocouple type S

. Eprouvette TiAl

L

Tige poussoir

Cales

Tube support échantillon

_ Four a résistances
Enceinte étanche

Figuwe I1.4 : Representation schanatique du dispositif de traitement thenmiquee avec suivi dilatométrigue (cellule de mesure dies
dilatoétres NETZSCH DIL402C et ADAMEL DI24).

Les dilatometres en question utilisent des fours a résistances. Les pieces constituant le support
échantillon, la butée et la tige poussoir sont en alumine. Le thermocouple utilisé pour mesurer la
température de I'échantillon et piloter la régulation du four est placé au plus prés de la surface des
échantillons, de maniére 2 minimiser l'imprécision sur la mesure de la température. Rappelons que le
contact direct entre un thermocouple 2 base de Pt et un échantillon d'alliage de base TiAl est
strictement prohibé pour l'exploration de températures supérieures 2 1100°C en raison de la formation
dun eutectique essentiellement a base de Pt et d'Al. La formation de cet eutectique rend donc
particulierement délicate la mesure de la température des échantillons dans la gamme nous intéressant
pour notre étude. Dans le cas des traitements effectués sur le dilatomeétre NETZSCH, le signal du
thermocouple placé a proximité des échantillons est utilisé pour évaluer la température des éprouvettes.
L'erreur sur la température mesurée ici sans contact direct et due aux gradients thermiques locaux 2
intérieur de l'enceinte de traitement, a été étalonnée par rapport a des mesures effectuées dans un
dispositif d'analyse thermique différentielle. A partir de cet étalonnage, l'ensemble des mesures de
température effectuées sur cet appareil a été corrigé d'une valeur prenant en compte la différence entre
la valeur du transus o¢ mesurée par ATD et celle mesurée sur le dilatomeétre NETZSCH, dans des
conditions de chauffage identiques. Dans le cas des traitements effectués sur le dilatometre ADAMEL,
un thermocouple de type S supplémentaire a pu étre utilisé pour instrumenter directement les
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éprouvettes. De maniére analogue aux traitements effectués par Ramanath et Vasudevan [RAMV93], ce
thermocouple est soudé par point sur une pastille de tantale dune épaisseur de 25 ym, préalablement
soudée par point sur la surface des échantillons. De cette maniere, l'erreur commise sur la mesure de la
température de I'échantillon est pratiquement négligeable. De plus, l'accord entre les valeurs de transus
0. mesurées suite aux essais conduits sur les deux dilatometres, a permis de vérifier la justesse de la
correction appliquée sur la température mesurée lors des traitements effectués sur le dilatometre
NETZSCH.

Avant essai et avant tout préchauffage, l'enceinte de traitement est mise sous vide primaire
pendant 5 a 10 min, puis placée sous balayage d’argon, afin d’éliminer au mieux les traces d’oxygene
dans l'environnement des échantillons pendant la durée des traitements thermiques. Le logiciel
permettant d’enregistrer les variations de longueur de 'échantillon avec la température au cours des
traitements permet de corriger les mesures par rapport au matériau constituant le support échantillon.
La réalisation préalable d’'un essai d'étalonnage, dans les conditions exactes du traitement envisagé, sur
une éprouvette d’alumine, permet ensuite de s'affranchir completement de la dilatation du support
échantillon qui se superpose a celle de 'échantillon pendant le traitement.

11.2. Techniques de caractérisation

11.2.1. Analyses thermique et cdorimétrique différentielles

Des analyses thermiques et calorimétriques différentielles (ATD et ACD) ont été réalisées sur
des appareillages de marque SETARAM (ATD SETSYS 1600 et DSC 111), afin de déterminer les
températures caractéristiques des transformations pouvant étre subies par les matériaux étudiés, sous
diverses conditions de chauffage et de refroidissement. Rappelons que la principale différence entre ces
deux techniques, dont le principe de mesure est similaire pour les appareils SETARAM, réside dans le
fait que, dans le cas de 'ATD, l'enthalpie de la transformation subie par l'échantillon est quantifiée par
I'écart de température mesuré entre celui-ci et le matériau de référence, alors que dans le cas de 'ACD,
l'enthalpie de transformation est traduite par la différence de puissance de chauffage ou de régulation
thermique a apporter a la cellule contenant I'échantillon pour équilibrer sa température avec celle de la
cellule contenant le matériau de référence. Dans tous les cas, les traitements 2 haute température des
lots de matiere étudiés ont été réalisés sous balayage d'argon, afin de limiter 'oxydation des matériaux.
L'alumine pure 2 99,99 % a été utilisée comme matériau de référence dans les deux configurations ATD
et ACD. Les creusets utilisés sont également a base d'alumine pure 2 99,99 %. Lors de chaque essai, une
masse minimale d'alliage de l'ordre de 200 mg a été analysée afin de garantir l'obtention d'un signal
d'amplitude suffisante pour l'exploitation.

Le dépouillement des thermogrammes obtenus a la suite des essais d'ATD et d'ACD a éé
effectué en s'inspirant des méthodes décrites dans la littérature par différents auteurs [ROLB72,
BRO88, HAI9S]. 1l est important de souligner le caracteére délicat de linterprétation des
thermogrammes, compte tenu des procédures souvent contradictoires relevées dans la littérature pour
déterminer les points particuliers dun pic exothermique ou endothermique. En considérant que la
chaleur dégagée ou absorbée par unité de temps - ou de température, compte tenu de la cinétique de
chauffage ou de refroidissement qui est pratiquement constante - par la transformation est
proportionnelle a I'avancement de celle-ci, il découle que lintervalle de température bornant le pic
exothermique ou endothermique étudié coincide avec l'intervalle de transformation. Comme illustré sur
la Figure I1.5, les températures de début et de fin de transformation correspondent donc aux points de
décrochement et de raccordement entre la courbe enregistrée pendant l'essai et une ligne de base,
obtenue théoriquement en l'absence de toute transformation. Cette ligne de base est définie
arbitrairement et est volontairement curviligne, afin de tenir compte de maniere réaliste de la variation
de chaleur spécifique du matériau lors de la transformation. Suivant cette méthode d'exploitation des
pics exothermiques et endothermiques obtenus sur un thermogramme ATD ou ACD, nous pouvons
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également considérer que le sommet du pic en question cotrespond 2 la température pour laquelle la
cinétique de transformation est maximale. En suivant cette méthode dexploitation des
thermogrammes, nous admettons que l'inertie thermique et la constante de temps de la cellule de
mesure sont négligeables par rapport a la cinétique des transformations étudiées. Par ailleurs, il est bon
de remarquer que le meilleur accord entre résultat obtenu par dilatométrie et par analyse thermique a
été obtenu de cette maniere.

Aire sous la courbe
proportionnelle a I'enthalpie
dégagée par la transformation

Téch. = Tréf.

" -

~Ligne de base

T psput Teommat Tein Température -
Figure IL5 : Représentation schanatique du signal (pic) ennegistrépar ATD lors d'ure transfonmation a canactere exothenniquie.
I1.2.2. Analyses structurales

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

I1.2.2.1. Préparations métallographipies

Les éprouvettes destinées aux examens métallographiques et aux analyses cristallographiques et
chimiques ont été extraites des échantillons bruts d'élaboration ou traités thermiquement par découpe 2
la micro-trongonneuse. Les surfaces destinées aux analyses ont été préparées par polissage mécanique
sur papier abrasif SiC jusqu'a la granulométrie 4000 (taille de grain : 5 pm). Les analyses par diffraction
des rayons X ne nécessitant pas de surfaces polies avec précision, les échantillons examinés ont été
polis sur papier abrasif jusqua la granulométrie 1200, de maniére a bénéficier dune surface
suffisamment plane et nettoyée au mieux de toute couche d'oxyde susceptible de fausser les analyses.
Dans le cas des éprouvettes destinées aux observations au microscope électronique a balayage et aux
analyses chimiques, le polissage de finition de la surface des échantillons a été réalisé sur feutre a l'aide
de la suspension OP-S de STRUERS (silice colloidale, taille de grain : 0,25 pm.

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

Des observations a faible grossissement réalisées au microscope optique ont nécessité le recours
a une attaque chimique des surfaces polies, afin de révéler les microstructures. Dans ce cas, le réactif
d'attaque utilisé est constitué, en proportions volumiques, de 67 % d'eau distillée, 23 % de
peroxyde d'hydrogéne H,0,, 7 % d'acide fluorhydrique HF (pureté : 40 %) et 3 % d’acide
nitrique HNO; (pureté : 53 %). Cette solution constitue une forme modifiée du réactif de Kroll
[MURRGC97]. Le recours a ce réactif dattaque chimique est préconisé pour l'observation
d'échantillons possédant une structure majoritairement lamellaire. Il agit de sorte que la phase 7y est
attaquée plus rapidement que la phase o, dans les échantillons biphasés. Toutefois, il est important de
signaler que l'attaque de la phase y se manifeste sous la forme de micro-veinules, dont l'orientation
semble en rapport avec la structure cristallographique des grains ou des lamelles y attaqués. Comme
illustré sur la Figure 116, lorsque l'attaque chimique n'est pas homogene, des grains monophasés y
attaqués par le réactif de Kroll peuvent facilement étre confondus avec des grains lamellaires, ce qui
peut conduire 2 des interprétations erronées.

Figure I1.6 : Micrgraphies MEB dlun éhantillon dalliage de base TiAl a structure presque mongbhasée v (@) attaqué au véactif
de Kioll madifié (imagerie d€lectrans secondiaires) et (b) poli el vion attaqué chimigueament (imagerie d'dectrons retrodiffuses).

11.2.2.2. Microscopies optique et életronique

L'examen métallographique des échantillons en MO a é@€ effectué sur un microscope
REICHERT-JUNG POLYVAR MET muni d'une acquisition numérique. Les observations ont été
réalisées, suivant la nature de la préparation, sous lumiere normale sur des surfaces d'échantillons
attaquées chimiquement ou sous lumiére polarisée sur des surfaces non attaquées chimiquement et
polies électrolytiquement.

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

I1.2.2.3. Analyses cristallographiques : DRX et EBSD

Plusieurs échantillons ont été caractérisés par diffraction des rayons X (DRX) dans le but, d'une
part, de confirmer la nature et la quantité des phases principales, o, et 7, et d’autre part, d’identifier des
phases ou des composés minoritaires éventuels. Les analyses DRX ont été réalisées en mode 6/26 sur
un diffractometre  SIEMENS KRISTALLOFLEX 760 muni dun goniométre D500, dun
monochromateur avant pour sélectionner la longueur d’onde de travail K, d'une anticathode a base de
Co (MKyp = 0,178897 nm), d’'un collimateur avant avec fentes de 1°, d’'un porte-échantillon trois
points vertical et d'un détecteur a localisation linéaire. Les analyses ont été effectuées avec une tension
de 37 kV et un courant de 20 mA, soit une puissance de travail de 740 W (environ 60 % de la puissance
maximale supportée par I'anticathode). Signalons que, dans notre cas, une attention particuliére a été
accordée a la fluorescence de Ti. Celle-ci peut en effet géner fortement l'obtention d’'un rapport
signal/bruit satisfaisant et contraint 'expérimentateur 2 un réglage fin des parametres relatifs au bruit de
fond avant toute analyse.

Les analyses EBSD effectuées au cours de cette étude ont été réalisées sur un MEB FEG
PHILIPS XL30S, muni d'une caméra MTI, dun détecteur SUTW et du dispositif MSC2200 développé
par la société TSL. Au cours des analyses, l'indexation des diagrammes de Kikuchi a été effectuée a
partir des données connues pour les phases principales o, et ¥ (cf. Chapitre I :I1.1.2). Les analyses ont
été réalisées sous une tension de 30 kV et avec une taille de spot de 64 nm (spot 6). Le pas d'analyse
utilisé lors de la réalisation de cartographies d'orientation varie de 0.05 pm pour les analyses les plus
rapides et nécessitant une résolution élevée sur des zones de faibles dimensions, a 1.5 pm pour les
cartographies de plus grandes dimensions.

11.2.2.4. Microscopie quantitative etdétermination des parameétres microstructuraux

A partir des micrographies obtenues au MEB en imagerie d'électrons rétrodiffusés, grice au
contraste chimique existant entre les différentes phases présentes dans les matériaux étudiés, nous
avons pu quantifier plusieurs parametres caractéristiques des microstructures observées. Le traitement
et linterprétation des séries de micrographies MEB-BSE ont été effectués 2 l'aide du logiciel Aphelion®
développé par ADCIS et AMERINEX APPLIED IMAGING. Ce logiciel integre des fonctions de
morphologie mathématique et de traitement automatique qui nous ont permis de développer des
"macrocommandes" spécifiques, d'une part, pour la quantification de la fraction surfacique des
différentes phases, égale 2 la fraction volumique des différents composés et, d’autre part, pour la
détermination de I'épaisseur moyenne des lamelles o, notée Lm(a,), et de l'espacement interlamellaire
moyen, noté IS(a,), caractérisant la structure lamellaire. Ces notations reprennent celles proposées par
Perdrix au cours de ses travaux, auxquels nous pourrons faire référence par la suite [PER00). De
maniere a pouvoir suivre une démarche statistique significative, les valeurs moyennes des différents
parametres rapportés dans ce manuscrit correspondent a des quantifications réalisées sur des séries de
30 a 50 micrographies, obtenues 2 des grandissements garmantissant pour chaque image une
quantification sur un nombre minimal d'une vingtaine de lamelles.

En ce qui conceme les échantillons possédant une microstructure lamellaire, sur chacune des

coupes correspondant aux micrographies analysées, les valeurs de Lm(o,) e IS(o,) pawant étre
déterminées de maniére directe correspondent a2 des valeurs apparentes. Pour tenir compte de

linclinaison des lamelles o, et ¥ par rapport au plan d’observation, et ainsi estimer Ia valeur
exacte des parametres Lm(a,) et IS(a), il nous a fallu cotriger les valeurs apparentes obtenues
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aprés quantification, de la valeur du sinus de l'angle formé entre la normale au plan
d'observation et la normale au plan des lamelles, noté ¢ sur la Figure 11.7.

C 1: Lm(a,) - valeur apparente
valeur estimée
2: 18(at,) - valeur apparente

Surface observée

valeur estimee
1 2 1

it

Figure I1.7 : Représentation schavatique de la structure lanellaire, illustrant la démenche suivie pour délenmiver les valeurs vraies
abs paranetres Im(ow) et IS(0).

(abc) : repere attaché a la surface
observée.

(uvw) : repere attaché au plan d'habitat
des lamelles.

Dans les alliages de base TiAl, nous savons que le plan d’accolement des lamelles o, ety
correspond au plan (0001) de Ia phase hexagonale, lequel est, d'apres la littérature, unique dans
un méme grain lamellaire. Par conséquent, pour obtenir la valeur de l'angle @, i a été nécessaire de
déterminer, préalablement a chaque série de micrographies effectuées sur un grain lamellaire,
l'orientation des lamelles o,. Comme l'a démontré Perdrix [PER00], dans le cas d'échantillons
lamellaires possédant une taille de grains supérieure au millimetre, la détermination de l'angle @ peut
étre obtenue par la méthode de Laue. Cette technique n'est plus applicable a I'étude d'échantillons dont
la taille de grains est inférieure au millimétre comme cela est le cas pour nos échantillons et pour
l'alliage étudié. La valeur de I'angle ¢ a donc €€ déterminée a partir de cartographies EBSD réalisées
avec une résolution élevée sur chacun des grains lamellaires analysés (pas d'analyse inférieur a2 0,1 pm).
Notons que ce niveau de résolution n'a pu étre autorisé que par les performances du MEB FEG
PHILIPS XL30S sur lequel le dispositif EBSD utilisé est installé. A notre connaissance, cette procédure
d'analyse constitue une démarche originale.

Les valeurs estimées des parametres Lm(a,) et IS(o,) ont donc été déterminées 2 partir des
relations suivantes :

‘Lm(az)?ﬁlilnéf - 51.!'1({) ) Lm(%)appﬂmnte et IS(C(Q aslimée _ Sm(p ) IS(%);ln)arunt

Les incertitudes sur les valeurs ainsi estimées, ALm(0,)*™ et AIS(0,)*™, peuvent étre
évaluées a l'aide des formules suivantes :

apparente
ALm (az )eslimée =Lm (az )cstiznéc{ ALITI(C(Q ) + A(P ]

Lm(Otz )apparcnlc tanq)

apparent
AIS(G-Z )t'slimét' = IS(C»(-Z )eslimée‘|: 518((1-2 ) + A(p }

IS(oL, )PP ™ tan@
ol ALm(ar, Y'PP™ AIS(ot, Y'PP™ et A@ sont les précisions obtenues sur les valeurs de Lm(or,)* ™",

IS(o,)™ ™" (de l'ordre de 10 % de la valeur mesurée) et @ (de l'ordre de 0,5°) suite aux quantifications
par analyse d'images et suite aux analyses EBSD.
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De maniere a effectuer nos analyses avec une statistique suffisamment représentative, pour
chaque échantillon — soit chaque condition de traitement thermique — 5 grains lamellaires
différents (colonies lamellaires d'orientation différente) ont été analysés. Pour chacun des grains
lamellaires analysés, une dizaine d’images MEB-BSE ont été réalisées, sur des plages contenant au
minimum une vingtaine de lamelles o,. Ainsi, pour chaque échantillon, la statistique de comptage des
parametres caractéristiques de la structure lamellaire a porté au minimum sur environ un millier de
lamelles o, différentes. L'intérét majeur de cette statistique de comptage a ét¢ de nous pemnettre
d'apprécier la dispersion des parametres caractérisant la structure lamellaire a l'intérieur d'un méme
grain ainsi qu'entre plusieurs grains d'un méme échantillon. De plus, grace a un algorithme d'analyse des
images MEB-BSE (macrocommande développée spécialement pour l'application Aphelion®), il a été
possible d'apprécier la distribution en nombre de ces parametres a l'intérieur de chaque grain
lamellaire. Cette approche nous a donc permis détudier la variabilité des paramétres
microstructuraux caractérisant la structure lamellaire a différentes échelles d'observation.

I1.2.3. Analyses chimiques

La microsonde électronique de Castaing est la principale technique danalyse de
composition chimique mise en ceuvre au cours de cette étude. Les analyses chimiques quantitatives ont
été effectuées a laide dune microsonde CAMECA SX50 et ont permis de déterminer les
concentrations en Ti, Al, Cr, Nb et O dans les différents échantillons analysés. Cette technique a été
utilisée essentiellement pour réaliser des analyses multipoints en mode automatique.

Dans son principe, 'analyse se fonde sur I'exploitation de 'émission X caractéristique émise par
un volume d’échantillon de l'ordre de 1 pm’, soumis au bombardement d'un faisceau électronique
similaire & celui d'un microscope électronique. L'émission X caractéristique est recueillie par des
spectrometres a dispersion de longueur d’onde (WDS). En pratique, la microanalyse X quantitative
consiste a déterminer 2 partir des intensités X mesurées avec les mémes conditions opératoires dans
I’échantillon et dans un étalon standard, les concentrations massiques des différents éléments présents
dans I'échantillon. La procédure permettant de déterminer les concentrations massiques met en ceuvre
des calculs permettant de corriger les effets de matrice, tels que ceux de numéro atomique (7),
d’absorption (A) et de fluorescence (F). Le logiciel de correction utilisé pour la microsonde CAMECA
SX50 est basé sur le modele de Pouchou et Pichoir [POUP84], qui integre a la méthode ZAF

conventionnelle la prise en compte de la fonction de distribution de 'émission X en profondeur, ¢(p,z).

Le choix des conditions opératoires, notamment en temmes de tension daccélération et de
courant de faisceau, est primordial pour la validité des résultats et a fait I'objet de plusieurs campagnes
visant 2 atteindre des conditions expérimentales adéquates pour I'analyse de nos échantillons. 11 est
important de noter que sans cette démarche préalable d'optimisation des conditions d'analyse, des
erreurs systématiques peuvent étre obtenues lors du dosage des éléments majeurs, conduisant a des
estimations erronées du rapport Ti/Al. La mesure du bruit de fond est une opération fondamentale,
puisqu’elle conditionne directement la précision de 'analyse des éléments en faible concentration dans
I'échantillon (O notamment). Au cours de nos analyses, afin d'améliorer la précision sur le dosage de O,
nous avons également eu recours 2 un programme permettant de s'affranchir de l'interférence possible
entre les raies caractéristiques K, de O et Lg; de Ti ("Overlapping”). Afin d'optimiser les conditions
d'analyses conduites a l'aide de la microsonde de Castaing et de vérifier la justesse des dosages effectués,
les résultats obtenus sur plusieurs lots d'alliage ont été comparés a ceux issus de mesures réalisées sur
les mémes lots par spectrométrie d'émission plasma (ICP, cf. paragraphe I11.2.2).

Les conditions d’analyse adoptées finalement lors de notre étude sont rassemblées dans le
Tableau II.1.
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Rgl«? Energie Cristal Tension Courant Temps de Sinus pic Sinus bruit

excitée analyseur comptage de fond

(keV) (kV) (nA) (s) (10 (107

Ti Ky 4,508 LIF 15 250 20 68255 69255
Al K, 1,559 TAP 15 40 10 32465 29665
Cr Ky 5,411 LIF 15 250 25 56855 57855
Nb K, 2,372 PET 15 250 50 65455 65955
0] Ky 0,531 PCA1 15 250 15 38350 39250

Tableau 11.1 : Conditions operabires utilisées lors des analyses chimiques quantilatives effeciuées par microsonde Elechronique de
Casiaing.

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

Enfin, les analyses quantitatives WDS et EDS nécessitant, du fait des calculs de correction mis
en oeuvre, le recours a une préparation soignée des échantillons, les échantillons analysés ont été polis
mécaniquement jusqua la finition correspondant au polissage a 'aide de la solution OP-S, de maniere a
garantir un état de surface le plus propre et le plus plan possible.

I1.2.4. Mesures de dureté

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

11.3. Prévision des équilibresentre phases : l'outil Thermo-Calc®

Au cours de nos travaux, nous avons effectué plusieurs prévisions d'équilibres entre phases
a laide du logiciel de calculs thermodynamiques Thermo-Calc®. Le principe de calcul
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thermodynamique propre 2 Thermo-Calc® est basé sur la représentation et la modélisation de la
fonction d'énergie libre de chacune des phases identifiées pour un systeme chimique que 'on
souhaite étudier, par une fonction polynomiale d'allure réaliste. Les parametres de cette fonction
sont optimisés par une procédure spécifique (module PARROT) 2 partir de données expérimentales
disponibles dans la littérature. L'ensemble de ces informations est compilé dans une banque de données
utilisée spécifiquement pour les calculs de prévision d'équilibres entre phases. Pour une composition
chimique et des conditions de température et de pression données, le code de calcul recherche
automatiquement la combinaison de phases permettant de minimiser I'énergie libre totale du systeme
(équilibre thermodynamique). Ce type de calcul donne alors acces a un panel d'informations relatives a
l'équilibre thermodynamique, telles que fractions molaires, compositions chimiques, grandeurs d'état
thermodynamique des différentes phases, etc.. Lors de calculs relatifs 2 un systeme donné, la possibilité
est offerte de "suspendre" un ou plusieurs composés, ce qui permet d'effectuer des prévisions
d'équilibres thermodynamiques métastables. Notons, que compte tenu du fait que les résultats fournis
correspondent toujours a des conditions d'équilibre thermodynamique, aucune information relative a la
cinétique des transformations étudiées ne peut étre fournie par Thermo-Calc®.

Notre démarche a consisté a effectuer les calculs a l'aide de la banque de données TIAL-
DATA® développée pour les alliages de base TiAl par Saunders [SAU97]. Bien qu I'heure actuelle la
nécessité se fasse sentir d'affiner les informations rassemblées dans ce type de bases de données, la
banque de données TIAL-DATA® n'a pas fait l'objet dune optimisation 2 partir des résultats
expérimentaux que nous avons pu obtenir. Cette banque a ét€ constituée a partir d'un échantillon
restreint de données expérimentales relatives au systeme Ti-Al (0 2 100 % AD disponibles dans la
littérature. Les données utilisées concernent généralement des équilibres de phases déterminés a haute
température. Cette base de données présente l'intérét de pouvoir prendre en compte la solubilit¢ de O
dans les principales phases ainsi que la transition § — B2 lors de la prévision d'équilibres stables ou
métastables, dans des nuances multiconstituées. En revanche, elle n'intégre aucune donnée relative a
l'influence de la pression hydrostatique sur les équilibres entre phases.

Un des objectifs de notre approche a consisté a comparer les résultats ou tendances indiqués
par le logiciel 2 quelques uns de nos résultats expérimentaux afin d'apprécier la validité des calculs et
la pertinence des prévisions pouvant étre obtenues. Dans l'ensemble, les tendances dégagées a
partir des calculs se sont révélées relativement cohérentes avec celles obtenues sur le plan
expérimental. Comme nous le verrons par la suite, ceci nous a donc incités a situer de maniere
systématique nos résultats par rapport aux prévisions Thermo-Calc® et a utiliser cette application
comme un outil d'analyse. Au cours de notre étude, nous avons été amenés a2 prendre en compte
I'effet de la pression hydrostatique sur les équilibres entre phases nous intéressant. Pour palier le
fait qu'aucune donnée relative a la pression n'est disponible dans la banque développée par Saunders,
nous avons eu recours a une fonction spécifique de Thermo-Calc® (commande "set_phase_addition")
nous permettant de stabiliser ou de déstabiliser 1'énergie libre de chacune des phases du systeme étudié,
par l'addition d'une contribution équivalente au travail correspondant a la différence de pression
hydrostatique appliquée au systeme étudié (terme V,,%. AP évalué 2 partir du volume molaire de chaque

m

phase, V,,?, et de la différence de pression AP = P —P,).
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III. Présentation des matériaux étudiés

L'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb a été étudié au cours de nos travaux apres deux modes d'élaboration :
la fonderie et la métallurgie des poudres.

II1.1. Alliage élaboré par fonderie

I11.1.1. Elaboration

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

Le premier lot (A) se présente sous la forme de barreaux de diametre 8 et 16,5 mm, de longueur
70 ou 80 mm et sous deux états structuraux différents : brut de coulée et brut de compactage
isostatique a chaud (CIC) post-coulée. Les barreaux en question ont été coulés par la société TARAMM
a partir de lingots élaborés par la société OREMET et selon le procédé de fonderie de précision a cire
perdue (coulée en moule carapace). Les barreaux disposés en grappe ont été coulés et solidifiés en
moules centrifugés et peu préchauffés (température inférieure a2 1000°C), ce qui laisse envisager une
solidification rapide de l'ensemble des barreaux, avec toutefois le maintien d'un point chaud a proximité
de la téte des barreaux di a l'alimentation en métal liquide. Nous aurons l'occasion de revenir sur la
description de la macrostructure des barreaux au cours du chapitre suivant. A 'état brut de coulée, les
barreaux présentent des porosités internes et ouvertes en assez grande quantité, d'ou la nécessité d'un
traitement de consolidation ou densification par CIC. Le traitement de CIC en question est réalisé dans
le domaine (0+Y), apres une puige préalable de l'enceinte de traitement par de l'argon. La vitesse de
refroidissement correspond a un refroidissement lent en four (5 a 10°C/min). D'apres SNECMA
MOTEURS, l'examen radiographique par rayons X post-CIC a révélé que le traitement permet de
refermer la plupart des porosités, celles qui subsistent étant celles connectées avec la surface.

Le second lot (B) correspond aux éprouvettes destinées a la réalisation des essais de TSD. Ces
éprouvettes se présentent sous la forme de barreaux d'un diametre de 5 mm et d'une longueur de 200
mm. Elles ont ét¢ usinées par électroérosion a pattir de barreaux de diametre 25 mm et de longueur 200
mm, coulés par la société HOWMET selon un procédé semblable a celui décrit ci-dessus. Ce second lot

d'alliage a également recu un traitement de densification par CIC dans le domaine (o+y).

IT1.1.2. Etat initial : compositionchimique et microstructure

Les compositions nominales des lingots d'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb coulés par OREMET et des
charges coulées par TARAMM (Lot A) et HOWMET (Lot B) sont rassemblées dans le Tableau II.2.
Notons que, d'apres les analyses effectuées par les différents fournisseurs, ces produits contiennent
également des traces de C, N, H, Fe, Mo, Cu et Si. Les différences en termes de teneurs en éléments
chimiques pouvant étre relevées entre ces différents lots d'alliage restent conformes aux spécifications
énoncées dans le brevet déposé par GENERAL ELECTRIC mais traduisent globalement l'amplitude
de la variabilité de composition chimique dont nous ne pouvons intrinséquement nous soustraire.

A 1'état brut de coulée, l'alliage possede une microstructure majoritairement lamellaire,
composée de grains grossiers (taille de l'ordre de 250 a 500 pm). Entre ces grains lamellaires, on peut
également observer une population de grains monophasés v, localisés a priori au niveau des anciens
espaces interdendritiques (zones de fin de solidification) et de taille plus réduite (quelques dizaines de
pm). L'analyse macrographique menée sur sections transversales par SNECMA MOTEURS a révélé
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Chapitre 11 : Matériawx et Tedhigues Expérimentailes
une structure de grains colonnaires disposés radialement ainsi qu'une zone centrale a grains
équiaxes plus large a proximité de la téte qu'au niveau du pied des barreaux. La Figure II.8 rassemble

quelques vues en coupe transversale d'un barreau de diameétre 16 mm et présente la structure radiale de
solidification, majoritairement colonnaire, observée a différentes distances de la téte du barreau

(environ 5, 23, 40 et 58 mm).

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

Tableau I1.2 : Composition naniale de [ alliage Ti-48AI-2Cr-2Nb élaboré par fonderie, d apres dosages OREMET et
: avabses chimiques SNECMA MOTEURS (tenansen % at.).

23 m

3

5 mm

58 mm

Figure IL8 : Vues enanye tranersale de la strictire de grains de solidification dlun bareau dalliage GE, obsendeen
miciosapie gptique el a differentes distances de la ete. La transitionentregrains lamellaires colovnmaires, en périphérie, et équicxes,
au.cenire, est schamatisée par des traits pointilles noirs.

Les examens réalisés par SNECMA MOTEURS avant et apres CIC ont mis en évidence que la
structure macrographique n'est pratiquement pas affectée par le traitement de densification, ce
qui implique que la macrostructure des barreaux peut a priori étre étudiée apres CIC. Les effets de ce
traitement sont davantage visibles a une échelle plus locale. Le traitement de CIC a pour

conséquence d'augmenter notablement la fraction de grains monophasés y. De ce fait, la
microstructure des barreaux aprés CIC s'apparente quasiment a une structure duplexe. Les
modifications structurales locales ainsi observées peuvent signifier que les dispersions de composition
chimique héritées de la solidification doivent étre modifiées par les transformations a l'état solide

résultant du traitement post-élaboration. Par ailleurs, comme illustré sur la Figure I1.9, des grains
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monophasés, différents des grains 7y, sont également présents entre les grains lamellaires o,,/7y et entre
les grains monophasés 7. Sur la base de notre connaissance des équilibres entre phases dans cet alliage,
il semble que ces grains soient constitués soit de phase o, soit de phase B2. La teneur é€levée en Cr de
ces grains, rapportée par SNECMA MOTEURS et confirmée lors des analyses chimiques quantitatives
que nous présentons au cours du chapitre suivant, semble caractéristique de la phase B2. La
caractérisation microstructurale de l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb élaboré par fonderie sera décrite de
maniére plus détaillée au cours du paragraphe I1.2 du troisieme chapitre.

Figure I1.9 : Micrographies optiques de la microstniciure de L alliqge Ti-48AI-2Cr-2Nb élaboré par fonderie (prooxcimitéde la
1éte, mi-centre) préseniant la monphologie des differentes phases obseruables.

I11.2. Alliage élaboré par métallurgie des poudres

I11.2.1. Elaboration

L'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré par métallurgie des poudres, notée MdP par la suite, nous a
été transmis par TURBOMECA. Le lopin transmis a été élaboré par un traitement de CIC dans le
domaine (oi+7), a partir d'un lot de poudre atomisée dont les caractéristiques et le comportement au
cours du chauffage sont présentés en Annexe 1 et ont été publiés par ailleurs [CHADHOO]. Au cours de
ces travaux, nous avons mis en évidence que l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb brut d'atomisation posséde
une microstructure métastable, composée majoritairement de phase hexagonale o'. Le retour 2
une structure presque entierement 7, a priori plus stable sur le plan thermodynamique, se produit de
maniére irréversible dés le premier réchauffage de la poudre, dans une gamme de température comprise
entre 550 et 750°C. Lors de traitements de compactage a chaud, la transformation o' — 0o,+y
s'accompagne d'un phénomeéne de plasticité de transformation favorable a Ia densification du
matériau [SCHJ92].

II1.2.2. Etat initial : compositionchimique et microstructure

Les analyses métallographiques effectuées en microscopies optique et €lectronique a balayage
ont révélé une microstructure brute de CIC presque monophasée y. Comme nous pouvons le
constater sur la Figure II.10, la microstructure est composée majoritairement de grains Y, souvent
maclés et dont la taille moyenne est de l'ordre de 10 pm. La phase o, est présente sous forme de grains
monophasés, de taille micrométrique (diameétre moyen équivalent, d,, = 1,2 £ 0,2 ym) et distribués
principalement au niveau des joints triples entre grains . La fraction volumique de phase o, a été
évaluée par microscopie quantitative a 3,5 + 0,4 %.
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Comme illustré sur le diffractogramme reporté sur la Figure I1.11, les analyses par diffraction
des rayons X ont confirmé la nature des deux phases présentes dans l'alliage et ont également révélé le
caractere presque monophasé y de l'alliage. Bien que les réflexions de surstructure de plus forte
intensité (101) et (110) de la phase a, ne puissent étre clairement distinguées du fond continu sur le
diffractogramme présenté, l'indexation des pics correspondant 2 la seconde phase a permis de quantifier
la phase o, présente dans l'alliage. La fraction massique de phase o, a été estimée grice au logiciel
Fullprof.98 (logiciel développé par Rodriguez-Carvajal au Laboratoire Léon Brillouin, CEA Saclay) a
3,2 %, ce qui correspond a une fraction volumique de l'ordre de 2,8 %, si l'on admet que les phases o,
et y possedent des densités respectives de l'ordre de 4,4 et 3,9 (cf. Tableau 1).

Figwre I1.10 : Microstnuchure ce lalliage MAP observée (@) enmiciosaopie optique et (b) enmicrasogbie électronique a balayage en
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Figure I1.11 : Diffractgrammeet paramelres demaille des phases 'y et 0 dlevus lors de lanalyse par diffraction des nayons X
ae l alliage MdP.

Le Tableau II.3 rassemble les résultats relatifs aux analyses chimiques quantitatives menées sur
l'alliage MdP, avant et aprés compaction, par spectrométrie d'émission plasma (ICP, Service Central
d'Analyses CNRS) et microsonde électronique de Castaing. Les analyses par microsonde réalisées sur
l'alliage avant CIC ont été conduites apres enrobage et polissage de grains de poudre, a raison d'une
vingtaine de mesures effectuées sur une trentaine de grains de différentes granulométrie. Compte tenu

68



Chapitre II : Matériovx et Tedbnicpies Expérimenicles

de la précision des analyses, les résultats issus des analyses par ICP permettent d'affirmer que la
composition chimique moyenne de 'alliage MdP n'est pas modifiée significativement lors de la mise en
forme par CIC. D'apres ces analyses, il semble que seule la teneur en O ait été modifiée, dans le sens
d'une légere augmentation de cette derniere lors de la compaction. Toutefois, il est possible que cette
différence soit liée a la préparation de l'alliage compacté pour les analyses ICP (réduction a l'état de
copeaux d'usinage), puisque les analyses effectuées par microsonde électronique n'ont pas mis en
évidence de différence en terme de teneur en O.

Avant CIC Aprés CIC

ICP Microsonde ICP Microsonde
Ti 48,32 + 0,97 48,72 £ 0,07 47,18 £ 0,94 47,73 £ 0,20
Al 4762 +0,95 47.09 £ 0,07 48,54 + 0,97 48,15+ 0,24
Cr 2,00 £ 0,04 2,02 £0,02 1,99 £ 0,04 2,01 £0,05
Nb 1,92 £ 0,04 2,03 + 0,01 1,86 £ 0,04 1,97 £ 0,03
0 0,14 + 0,01 0,14 £ 0,04 0,43+ 0,01 0,14 + 0,04

Tableau I1.3 : Covposition nanile de lalliage MAP, mesurée avant et apres CIC, par ICP et miciosonee électronique (Tenewrs

e %at,).

Le Tableau 114 présente la composition chimique des phases o, et 7y, mesurée par microsonde
électronique. L'incertitude notable sur les mesures concernant la phase o, provient du fait que le
volume de matiére analysée par microsonde électronique en chaque point d'analyse est du méme ordre
de grandeur que celui des particules o, 2 savoir de l'ordre de 1 pm®. La composition mesurée pour
chaque grain de phase o, est donc légérement modifiée par celle de la phase y environnante. La fraction

volumique de phase o, calculée pour chaque élément a partir de la régle du bras delevier est également
présentée dans le Tableau I1.4.

y O Fu(o2)
Ti 47,56 + 0,06 51,20 £ 1,17 47 %
Al 48,43 + 0,10 42,36 +1,25 46 %
Cr 1,98 + 0,02 268+0,29 4.3%
Nb 1,98 £ 0,02 1,80 £ 0,15 56 %
o) 0,06 + 0,01 1,96 + 0,21 4.2 %

Tableau I1.4 : Composition chimique des phases 0z et 'y présentes dans L alliage MAP brut de CIC mesée par microsonde
dlactronique, et fraction tolumique de phase. o ddduite des differents élaments par la regle du bias de levier (lenars en % at,).

Ces derniers résultats, malgré l'incertitude relevée sur la composition de la phase o, (précision
statistique des mesures), sont rassemblés sous la forme du diagramme présenté sur la Figure I1.12 et
confirment l'ordre de grandeur de la fraction de phase o, présente dans l'alliage GE-MdP brut de CIC
que nous avons estimée précédemment’. Au vu des résultats, il apparait que O et Cr présentent un
caractere o,-phile, selon des coefficients de partage respectifs de l'ordre de 32,7 et 1,4. Dans une plus
faible mesure, Nb tend a présenter un caractere légerement y-phile, avec un coefficient de partage de
I'ordre de 1,1. Globalement, ces observations vérifient donc les tendances relevées dans la littérature et
rapportées au cours du premier chapitre.

1 Dans le cas présent, la fraction volumique de phase o peut étre assimilée 2 la fraction molaire, puisque le volume
atomique des phases o et  est pratiquement identique (V" = 16,25.10% nmd et Voo™ = 16,63.10% nm?3 dipres la valeur des
parametres de maille déterminés par diffraction des rayons X).
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En résumé, l'alliage MdP possede a I'état brut de CIC une microstructure presque
monophasée y contenant environ 3,6 % vol. de phase o, présente sous forme de grains
micrométriques monophasés et distribués de maniére homogene au sein de la structure y de l'alliage.
L’alliage MdP constitue un état de référence pour nos investigations, entermes d’homogénéité
chimique et structurale initiale. En conséquence, il a ét¢ décidé que I'étude des équilibres entre
phases a haute température et de linfluence des conditions de traitement thermique sur la
microstructure serait conduite sur ce matériau.

0.4
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Figure I1.12 ; Evaluation de la fiaction iolumique moyenne de phase 0 apartir des compsitions endifférents éléments présenides
aws le lablecuy 11.4.
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Chapitre III : HETEROGENHTES HERITEES DE LA
SOLIDIFICATION

I. Introduction

Au cours de ce chapitre, nous présentons dans un premier temps la caractérisation des produits
a base dalliage Ti-48Al-2Cr-2Nb coulés industriellement par fonderie de précision. L'objectif des
travaux menés ici est de préciser le degré d'hétérogénéité microstructurale et chimique caractérisant ce
type de produits. Dans un second temps, pour parvenir 2 une meilleure compréhension des
phénomenes a l'origine de ces hétérogénéités, les résultats obtenus lors des expériences de Trempe en
cours de Solidification Dirigée sont présentés et discutés,
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II. Caractérisation de produits de fonderie élaborés industriellement

I1.1. Choix des produits étudiés

Les produits étudiés ici consistent en des barreaux, d'un diametre de 16 mm et d'une longueur
de 80 mm environ, élaborés par fonderie de précision. Comme cela a pu étre observé par SNECMA
MOTEURS, la macrostructure de ces barreaux ne semble pas affectée par la réalisation du traitement
de CIC dans le domaine (o+y). Pour cette raison, I'étude macroscopique de la structure de solidification
des barreaux a été effectuée sur les pieces apres CIC. Les analyses métallographiques et chimiques 2 une
échelle plus réduite ont été conduites sur des pieces brutes de coulée et brutes de CIC, pour nous
permettre de mieux apprécier les conséquences du traitement de consolidation dans le domaine (o+y)
sur la microstructure a une échelle plus fine et sur les hétérogénéités chimiques.

I1.2. Caractérisation microstructurale

I1.2.1. Macrostructure

La Figure III.1 présente une coupe longitudinale d'un barreau de diametre 16 mm, sur laquelle
la macrostructure de solidification peut étre observée. Celle-ci est composée majoritairement de
grains lamellaires allongés et orientés radialement. Cette macrostructure largement colonnaire est
révélatrice d'une solidification rapide, dirigée par une extraction radiale intense de la chaleur latente de
solidification et des calories contenues dans le bain initialement liquide. La mise en place de cette
macrostructure majoritairement colonnaire a pu étre favorisée soit par une surchauffe élevée, soit par
une coulée en moule peu préchauffé. Une zone centrale a texture isotrope et composée de grains
équiaxes peut également étre distinguée. Pour les grains primaires composant le coeur des barreaux,
aucune direction de croissance n'a été privilégiée au cours de la cristallisation, du fait d'une extraction
pratiquement isotrope de la chaleur latente. Cette zone a grains équiaxes s'élargit a proximité de la téte
des barreaux, ce qui signifie qu'elle s'est solidifiée plus lentement (proximité du point chaud au niveau
de la zone dalimentation). Comme présenté sur la Figure II1.1, la zone centrale 2 grains équiaxes
occupe environ 10 % du diametre du barreau au niveau du pied et 30 % au niveau de la téte. La
présence de ces grains équiaxes signifie que le puits liquide contenu au centre des barreaux en fin de
solidification est entré en surfusion. L'étendue de cette zone est révélatrice d'une conduction de la
chaleur par I'alliage solidifié suffisamment importante pour que la température du bain liquide présent a
cceur ait le temps d'atteindre la température de liquidus de l'alliage, permettant 4 celui-ci d'entrer en
surfusion avant que le front de croissance des grains colonnaires ne rejoigne le centre des barreaux.
Ceci est visiblement favorisé par la présence d'une quantité importante d'alliage 4 solidifier — donc
nécessitant davantage de temps pour se solidifier — dans la partie centrale d'alimentation des barreaux.
Les grains observables 2 coaur résultent de la germination et de la croissance de aistaux/grains
directement au sein du puits liquide central. La taille des grains lamellaires équiaxes observables au
centre des barreaux est de l'ordre de 500 pm.

I1.2.2. Microstructure brute de coulée

La Figure IIL.2 présente la microstructure de I'alliage brut de coulée, observée en périphérie et
au centre des barreaux. Celle-ci apparait presque entiérement lamellaire, 2 savoir composée de grains
lamellaires o~y et de quelques grains monophasés v. La Figure I11.2.a, qui présente une micrographie
de la structure périphérique, illustre la forme allongée des grains colonnaires qui ont pris naissance 2
quelques centaines de pm de la surface et peuvent s'étendre sur plusieurs mm. Les lamelles de ces
grains colonnaires sont développées plutot perpendiculairement a la direction de croissance
des grains, soit perpendiculairement a la direction du flux de chaleur extrait radialement.
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D'apres la littérature, cet alignement caractéristique des lamelles par rapport 2 la direction de croissance
des grains colonnaires est révélateur d'une solidification en phase o. En effet, lors d'une solidification

en phase B, les lamelles 0,,-y sont orientées plutdt a 45° de l'axe de croissance des grains colonnaires
[MCCVLMS89]. Des grains lamellaires de plus petite taille et de morphologie équiaxe (diametre moyen
de l'ordre de 100 a 200 pm), dont l'orientation des lamelles est plus aléatoire, peuvent également étre
distingués a proximité du bord des barreaux et constituent la zone de peau. Cette zone est significative
du refroidissement intense subi par l'alliage au moment de l'introduction de la charge fondue dans le

moule.
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Figure II1.1 : Vue encaye lorgitudinale de la strichure degrains de solidification d'n barmeau d dlliqge Ti-48AI-2Cr-2Nbet
schamatisation ce la transition entre grains colovmaires el équiaxes (1ordre de gravdaur du diamélre de la zone équiaxe centrale est
1gboné a dhoile du schény).

La Figure IIL.2.b présente la microstructure observée au centre des barreaux, et notamment la
texture plus isotrope des grains lamellaires équiaxes (GLE). Les grains y pouvant étre distingués a l'état
brut de coulée tapissent essentiellement les joints de grains lamellaires. La Figure IIL.2.c et la Figure
I11.2.d présentent la morphologie dendritique de la structure sous-jacente a la microstructure
lamellaire, et notamment, de part le contraste chimique auquel est sensible l'imagerie d'électrons
rétrodiffusés, les différences de composition entre coaur de dendrite (CD) et espace interdendritique
(ED. L'intérieur des dendrites est visiblement plus riche en éléments chimiques dont le numéro
atomique est €levé. Sur ces micrographies, il est également possible de distinguer de fines particules au
niveau des espaces interdendritiques. Comme illustré sur la Figure II1.3, ces particules ont €té
identifiées comme étant composées de phase B2, notamment grace aux travaux menés en MET par
Anne Ricaud dans le cadre du CPR "Intermétalliques base Titane" [RIC02]. 1l est également important
de noter que la dimension caractéristique des hétérogénéités chimiques présentes a I'état brut de coulée
(distance moyenne entre coeur de dendrite et espace interdendritique) est nettement inférieure a la taille
des grains lamellaires. La précipitation des lamelles 7y a l'intérieur de chaque grain primaire semble donc
peu perturbée lors de la traversée de zones de compositions chimiques différentes.

75
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Figure I11.2 : Microstructure diun barveau.dalliage bt de couldg, obsende (@) en périphérie et (b) au cantre aumicrosagpe
liqueet (¢ ; d) aucentreau MEB en imagerie délectrons rélrodiffusss. Les flaches enacet b indiquent les directions radiales du
barvaau. obsené (GLC : grain landlaire colormaire ; GLE : grain landiaire équiaxe; CD : wawr dedendhite; El : esace
interdadritique).

<0012

(110)g, // (111),

Figure I11.3 : Micrographie MET d'ure particule de phase B2 dbservée dans llalliage brut de CIC [RICO2).
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Chapitre 11 : Hétérogndités Heritées de la Solidification
I1.2.3. Microstructure aprés Campactage Isostatique 2 Chaud (CIC)

Le traitement de CIC dans le domaine (0+y) est effectué sur les barreaux bruts de coulée dans
le but de refermer les porosités internes dans le matériau. Ces derniéres proviennent du retrait se
produisant au cours de la solidification, dans les zones n'ayant pu étre alimentées en métal liquide aux
derniers instants de la solidification. Le traitement n'affecte pas la morphologie de la macrostructure des
barreaux, comme nous l'avons indiqué précédemment. Ses conséquences sont davantage visibles du
point de vue microscopique. Comme le présentent les micrographies regroupées sur la Figure II1.4, le
traitement de CIC a pour effet d'augmenter la taille des grains monophasés 7y existant a I'état
brut de coulée (y pré-CIC) et de favoriser la formation de nouveaux grains y (y post-CIC). Ces
nouveaux grains constituent une seconde population de taille plus réduite et localisée au niveau des
premiers grains et des zones ol a priori des porosités ont été refermées (proximité des grains a lamelles
déformées). Comme nous pouvons le constater sur la Figure 1I1.4.d, en comparaison de la Figure
[11.2.d, le traitement de CIC a également pour conséquence une augmentation significative de la taille
des particules de phase B2.

Figure 14 : Microstnucture din baneau dialliage brat de CIC, obsenée au.centie (a.; b) aumiciosgpe ptiqueet (c; d) au
MEB en imagerie délecirons rétradiffus.
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Chapitre 111 : Hetéiogénéités Henitées de la Solidification
I1.2.4. ion des piésentes a 1'état brut de coulée et brut de CIC

La proportion des phases présentes a l'état brut de coulée et brut de CIC a été évaluée par
diffraction des rayons X. Les diffractogrammes obtenus sont présentés sur la Figure IIL.5.

Dans les deux cas, nous pouvons constater que la fraction de phase o, présente dans le
matériau est tres faible, de l'ordre de 1 a 2 %. La phase y quantifiée ici correspond a la fois aux lamelles
Y présentes dans la structure lamellaire et aux grains monolithiques. La distinction entre ces deux
morphologies ne peut étre effectuée par DRX. La phase B2 est également détectée par la présence du
pic de diffraction de plus forte intensité correspondant au plan (110) de cette phase. Cette derniere est
présente dans le matériau a hauteur du pour-cent volumique, ce qui est cohérent avec les analyses
quantitatives ayant pu étre effectuées par microscopie. Compte tenu de l'incertitude sur la quantification
des phases par DRX,; il est difficile de conclure avec davantage de précision sur les effets du traitement
de CIC sur la proportion des phases. Le traitement de CIC semble avoir une légere influence sur les
parametres de maille de la phase .
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Figure II1.5 : Diffraciogrammeset mdfa&sdjeqmwmmifam lors de l'anabyse par diffiaction des nayons X de lalliagea
€lat brut de colée et apres CIC.

I1.3. Températures caractéristiques de transformations de phases

La détermination des températures de transformations de phases de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb
par analyse thermique différentielle (ATD) a été conduite sur l'état brut de CIC. Les résultats présentés
sur la Figure IIL6 illustrent l'évolution des pics endothermiques au chauffage et exothermiques au
refroidissement, en fonction de la vitesse de chauffage/refroidissement imposée entre 5 et 30°C/min.
Nous pouvons constater que chacune des températures caractéristiques pouvant étre déduites des
thermogrammes d'ATD évolue sensiblement de maniere linéaire avec la vitesse de chauffage ou de
refroidissement. L'extrapolation de ces relations linéaires a une vitesse nulle permet de déterminer une
température pouvant étre apparentée a celle attendue dans des conditions proches de l'équilibre
thermodynamique. De l'extrapolation au chauffage et au refroidissement, nous pouvons déduire que la
température de liquidus de I'alliage est située a 1500°C. La température de solidus, déduite des
résultats obtenus uniquement au chauffage, est située aux environs de 1430°C (intervalle de
solidification de 70°C). 1l est a noter que sur les thermogrammes obtenus, faute d'avoir pu clairement
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déconvoluer les pics de plus forte amplitude correspondant a la fusion et a la solidification, il n'a pas été
possible de mettre en évidence l'existence d'une réaction de type péritectique, de maniere analogue a ce

qu'a pu démontrer Tarral-Baslé [TAROO].
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Figure I11.6 : Canciérisation por avalse themiigque differenticlle de lalliage Ti-48AI-2Cr-2Nb éldoié par fonderie.
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Sur chacun des thermogrammes au chauffage, un large pic endothermique, précédé d'un pic hui
aussi endothermique mais d'amplitude beaucoup plus faible, peuvent étre distingués avant le début de la
fusion. Ces pics correspondent a priori 2 la tranformation o,+y+B2 — . Les travaux rapportés par
Tarral-Baslé [TAROO] nous confirment dans l'idée que le pic endothermique de faible amplitude,
observé invariablement aux environs de 1205°C, peut €tre attribué a la transition ordre-désordre
0,-0., soit 2 une température bien supérieure a la température du palier eutectoide o,+y <> o+y prévu
aux environs de 1125°C par le diagramme d'équilibre Ti-Al. La transformation o+y+B2 — o se
manifeste quant a elle sous la forme du large pic endothermique. Deés lors, d'aprés nos analyses, la
température correspondant au transus 0. peut étre située au chauffage aux environs de 1375°C
(fin du double endotherme). Sur les thermogrammes correspondant au refroidissement, nous pouvons
constater que le début de la transformation inverse, o — o+Y, qui correspond aux premiers stades de la
transformation lamellaire, se situe aux environs de 1295°C. Ceci suggere quun sows-refioidissement
important, au minimum de 80°C, est nécessaire au déclenchement de la transformation
lamellaire au cours du refroidissement. Par ailleurs, pour les refroidissements les plus rapides (20 et
30°C/min), il est important de noter le dédoublement du pic exothermique correspondant a la
transformation subie par l'alliage aprés solidification. 1l est possible que ce second pic émergeant aux
alentours de 1230°C soit lié 2 la mise en ordre de la phase @, 2 la formation de la phase B2 ou encore au
déclenchement d'un second type de lamelles v (cinétique de précipitation en deux étapes).

11.4. Analyses chimiques quantitatives

Les dispersions de composition chimique dans les barreaux d'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb élaboré
par fonderie ont été caractérisées par microsonde électronique, en adoptant différentes procédures
d'analyse en regard de la microstructure et de la géométrie des pieces, afin de déterminer l'échelle
pertinente des ségrégations chimiques observables dans le produit coulé. Au cours des analyses, seules
les teneurs en Ti, Al, Cr et Nb ont ét¢ mesurées, en gardant a l'esprit la présence probable d'éléments
interstitiels (cf. paragraphe I11.1.2 du second chapitre).

I1.4.1. Evaluation de ’homogéréité macroscopique : macroségrégation

Afin d'évaluer les dispersions chimiques a 1'échelle des barreaux (macroségrégation), la
démarche suivie a consisté a effectuer des trames d'analyse permettant d'apprécier les éventuelles
dispersions dans le sens longitudinal (pied—milieu—téte) et dans le sens radial (bord—centre) des barreaux
étudiés. La disposition des trames par rapport a la section longitudinale des barreaux est schématisée
sur la Figure II1.7. Dans le cas des trames d'analyse présentées ici, la sonde électronique focalisée sur la
surface a été utilisée en mode balayage, de maniere 2 augmenter la taille de la surface de la sonde
d'analyse (20x30 wm environ) et a s'affranchir de la variabilité intrinseque associée a l'existence des
différentes phases dans le matériau (Jlamelles -y, grains monophasés 7y et particules B2). Pour chaque
pas d'analyse, une analyse moyennée par rapport a la dimension caractéristique de ces différentes phases
a ainsi pu étre effectuée.

Les résultats correspondant uniquement aux trames d'analyses effectuées sur l'alliage brut de
CIC sont rassemblés dans le Tableau III.1, compte tenu du fait que des résultats similaires ont été
obtenus pour l'alliage brut de coulée. Ces résultats permettent d'apprécier la variabilité des teneurs en
Ti, Al, Cr et Nb par rapport a la section longitudinale du barreau analysé. Cette variabilité peut
également étre appréciée en déterminant la valeur du rapport de ségrégation de chaque élément
d'alliage i, R}, défini par :
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i i

moy_x(]
i
0

R, = 100><(

ou X:m“, et X sont respectivement la composition moyenne mesurée au niveau d'une trame et la

composition nominale en élément i dans I'alliage. Ce rapport permet de situer la composition chimique
de la zone analysée par rapport 2 la composition nominale de I'alliage et rend donc compte du degré de
dispersion 2a I'échelle des barreaux, c'est a dire de la macroségrégation caractérisant ces produits coulés.

Les valeurs obtenues sont rassemblées dans le Tableau II1.2.

Trame Ti Al Cr Nb
1 47,81 +£0,07 | 48,39+ 0,09 1,89 £ 0,02 1,91+ 0,01
2 4749+ 0,04 | 48,74 £0,05 1,91 £0,01 1,85+ 0,01
3 4781+ 0,06 | 48,39+ 0,08 1,88 £ 0,02 1,92+ 0,01
4 4754 +0,05 | 48,71 £0,06 1,90 £ 0,01 1,85+ 0,01
5 4783+ 0,05 | 48,37 £ 0,06 1,92 £ 0,02 1,88 £ 0,01
6 4761+0,04 | 4862+ 0,06 1,92 £ 0,01 1,85+ 0,01

Tableau I11.1 : Compxsitions doimiques moyames meiees par microsance électronique
aunivaau des trames scharatisies sur la Figure 111. 7 (tevewrs en % at.).

Trame Ti Al Cr Nb
1 0,27% -0,29% -0,53% 1,60%
2 -0,40% 0,43% 0,53% -1,60%
3 0,27% -0,29% -1,05% 2,13%
4 -0,29% 0,37% 0,00% -1,60%
5 0,31% -0,33% 1,05% 0,00%
6 -0,15% 0,19% 1,05% -1,60%

Tableau I11.2 : Rapyorts de s@egation Ry dadbils des compositions dhintiques reportées
ci-dessus (¢f- composition nomiale reponiae das le Tableau 11.2).

Figure IIL7 : Vueencaope longitudinale de la structure diun baneau dalliage Ti-48AI-2Cr-2Nb et schéaratisation de la
disposition des trames dlanalyses par microsonde électroniquee réalisées dans le but d'évaluer Ihomagdndité maciosaopique desproduils

Dans tous les cas, compte tenu de l'incertitude déterminée a partir de la statistique de comptage
des analyses, nous constatons que la variabilité sur la composition moyenne mesurée est trés
faible. D'aprés la valeur des rapports de ségrégation, aucune dispersion significative en élément d'alliage
n'est constatée dans le sens longitudinal du barreau analysé (comparaison trames 1-3-5 / 2-4-6). Une
légere ségrégation positive en Ti et Nb et négative en Al et Cr dans le aoeur du barreau peut étre relevée
(comparaison trames 1-2 / 3-4 / 5-6). 1l est important de noter également que l'exploitation des trames
d'analyses n'a pas permis d'identifier de ségrégations chimiques entre grains lamellaires, a savoir une
dispersion présentant une périodicité pouvant étre rapprochée de la taille des grains lamellaires.

I1.4.2. Evaluation de ’'homogénéité microscopique : microségrégation

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

Comme le présente la Figure II1.8, l'intensité des dispersions de composition chimique a
I'échelle de la structure de solidification dans le matériau brut de coulée peut également étre appréciée
semi-quantitativement 2 l'aide de cartographies chimiques réalisées par spectrométrie EDS. Sur
ces cartographies, les zones riches en éléments d'alliages considérés apparaissent avec un contraste clair.
Il est alors aisé de constater que Al et Cr tendent a ségréger préférentiellement dans les espaces
interdendritiques alors que Nb, au méme titre que Ti, enrichit préférentiellement I'intérieur des
dendrites. Ceci constitue un premier résultat révélateur du comportement des éléments d'alliage au
cours de la solidification, dans l'alliage élaboré par fonderie. Sur la cartographie imageant la teneur en
Cr dans la zone analysée, nous pouvons également constater que les particules de phase B2 sont
particulierement riches en Cr.

Bl o : Cr-\K(}c
Figure II1.8 : Cartographies enregions d'inierét réalisées au MEB par spectroméirie EDS sur lalliage brut de coulce.

L'analyse des résultats obtenus au cours des analyses par microsonde de Castaing, grace aux
indices de ségrégation rassemblés dans le Tableau II1.3, nous permet d'apprécier quantitativement les
dispersions de composition chimique a une échelle plus fine que celle abordée au cours du paragraphe
I1.4.1. Les indices de ségrégation utilisés ici sont définis pour chaque élément i de la maniére suivante :

i Xi _Xl
‘f et I{(2)=100x| —max_—min

moy moy

I, (1) =100x

avec ' I'écart type sur les mesures de composition effectuées au niveau des trame d'analyses, Xfmy,

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

Ti Al Cr Nb

Is(1) | 1s(2) | Is(1) | 1s(2) [ 1s(1) [ 1s(2) | Is(1) | 1s(2)
Brutde coulée | 36% | 44% | 4,0% | 46% }23,9%| 265% | 11,8%} 74%

Brut de CIC 2,5% | 15% § 3,3% | 28% |312%]| 362% | 7,2% | 37%

Tableau I11.3 : dices de sigragation Is(1) et I5(2) detennings paur lalliage brut de covlée et bnit ae CIC.

Au vu des résultats rassemblés dans le tableau ci-dessus, indépendamment de la position dans
les barreaux analysés, nous pouvons constater que l'amplitude des dispersions est particulierement
significative a l'échelle de la structure de solidification. Quel que soit l'indice de ségrégation considéré,
Cr est I'élément d'alliage présentant la plus forte variabilité, laquelle tend visiblement a
s'accentuer au cours du traitement de CIC, ce qui est en opposition avec une tendance a
I'homogénéisation chimique observée pour les autres éléments d'alliage. Ces tendances
contradictoires sont a rapprocher des modifications microstructurales subies par le matériau lors du
traitement de CIC, notamment en ce qui concerne les grains monolithiques 7y et les particules de phase
B2. En particulier, l'augmentation des indices de ségrégation obtenus pour Cr, entre I'état brut de
coulée et celui brut de CIC, traduit 'augmentation de la probabilité d'analyser les particules de phase B2
parallelement a l'augmentation de la taille de ces particules.

II.4.3. Analyse de la compositiondes grains 7y et des particules de phase B2

Des analyses ponctuelles par microsonde électronique et par spectrométric EDS ont été
effectuées afin d'évaluer la composition chimique des grains Y et des particules de phase B2 présents
dans l'alliage brut de coulée et brut de CIC. Les résultats obtenus apres dosage de Ti, Al, Cr et Nb sont
rassemblés dans le Tableau I11.4. En comparaison de la composition nominale, il est intéressant de
remarquer la forte teneur en Cr et la faible teneur en Nb mesurées dans les grains y et dans les
particules B2 a I'état brut de coulée. En gardant a l'esprit que ces grains et ces particules sont situés
au niveau des espaces interdendritiques, les teneurs mesurées sont révélatrices d'un partage préférentiel
au cours de la solidification pour la phase liquide dans le cas de Cr et pour la phase solide dans le cas de
Nb, comme démontré au cours du paragraphe précédent. La composition chimique — notamment la
teneur €levée en Cr - mesurée pour les particules B2 est a rapprocher de celle relevée dans la littérature
(cf. paragraphe II1.3 du premier chapitre). Par ailleurs, nous pouvons remarquer que les teneurs en Cr
et Nb des deux composés analysés sont particulierement affectées par le traitement de CIC. Si
l'on considere l'augmentation de la proportion des grains ¥ et l'augmentation de la taille de certaines
particules B2 suite au CIC, la tendance observée indique que Cr est préférentiellement rejeté hors
des grains vy, pour vraisemblablement étre incorporé dans la phase B2. En revanche, la tendance
observée pour Nb tend plutdt a étre significative de l'homogénéisation chimique attendue du
traitement. D'une certaine maniere, il semble qu'en fin de solidification la composition chimique des
grains monophasés 7y et les particules de phase B2 soit impactée par la microségrégation entre coeur de
dendrite et espaces interdendritiques. Lorsque I'homogénéisation a longue distance peut s'opérer,
chacun des deux composés tend a se rapprocher de sa composition d'équilibre. La phase B2 passe ainsi
d'une stoechiométrie du type Ti-(AlX), 2 une stoechiométrie du type Ti-(ALX).
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Y B2
Avant CIC Apres CIC Avant CIC Aprés CIC

Ti 4493 +0,02 4583+0,25 | 40,55+1,02 51,20 £+ 0,45
Al 50,57 +0,15 50,72+0,16 | 4263+1,22 36,53 +0,51
Cr 3,430,12 1,74 + 0,32 16,10 £ 1,03 10,40 £ 0,90
Nb 1,08 £ 0,30 1,71 40,23 0,73+0,12 1,87 £ 0,23

Tableaun I11.4 : Compusition chimiqemopmede la phas yet de la phase B2 présentes dans ['alliage bnut de caulée et apres
CIC (teasrsen % at,).

I1.5. Synthése

Dans cette partie, nous avons pu mettre en évidence que l'alliage GE élaboré par fonderie
présente un mélange des trois phases v, o, et B2 a I'état brut de coulée et apres traitement de CIC. Ce

demier a pour principal effet, du point de vue microstructural, de favoriser le grossissement des grains 7y
monolithiques et des particules de phase B2.

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

Nos analyses chimiques quantitatives ont en revanche démontré que les dispersions de
compositions sont nettement plus significatives a I'échelle de la microstructure de solidification et a
celle des phases formées lors de I'€laboration. En particulier, nous avons pu mettre en évidence que Cr
présente un comportement analogue a celui de Al puisqu'il est ségrégé dans les espaces
interdendritiques au cours de la solidification. Nb tend a étre retenu préférentiellement 2 l'intérieur des
dendrites, naturellement plus riches en Ti. A l'inverse de la tendance a 'nomogénéisation constatée
pour Ti, Al et Nb, l'indice de ségrégation de Cr augmente au cours du traitement de CIC. De toute
évidence, compte tenu de la teneur élevée en Cr mesurée dans la phase B2, la dispersion de cet élément
dalliage des I'état brut de coulée est associée 2 la stabilité de cette troisiéme phase dans l'alliage GE
élaboré par fonderie. De plus, ceci nous incite a penser que la diffusion chimique activée au cours du
traitement de CIC, qui favorise la redistribution de Nb observée a la suite de nos analyses, permet
également a la phase B2 d'évoluer vers une composition proche de Ti-35Al-12Cr-2Nb, conforme a la
dénomination relevée dans la littérature Ti-(Al,X), ou X = Cr, Nb. En somme, nos résultats tendent a
prouver que, pour le domaine de température correspondant au traitement de CIC, la phase B2 est une
phase thermodynamiquement stable dans le systéme correspondant a l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb.

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

I11.1. Obiectifs d’étude

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

[11.2. Elaborations

II1.2.1. Conditions d'élaboration

Les conditions opératoires utilisées pour 'élaboration de deux échantillons traités dans ce
manuscrit, notés TSD-A et TSD-B, sont rassemblées dans le Tableau II1.5. Les thermogrammes
enregistrés pendant les essais ont permis d’accéder a I'histoire thermique des échantillons. Au vu des
informations reportées ci-apres, nous considérerons que les deux échantillons ont été élaborés dans des
conditions similaires.

TSD-A TSD-B
v [em/min] 0,11 0,12
Lext. [mm] 20 30
(dT/dt)chaut. [°C/min] 31,8 31,3
Tmax [°C] 1525 1535
toalier [S] 330 510
(dT/dt),er. [°C/min] 40 53
Gy [°C/cm] 35 44
Tirempe [°C] 1473 1463
(dT/dt)rempe [°C/min] > 5000 > 5000

Tableau I11.5 : Covditions opéioires des essais de TSD raalises sur les echantillons TSD-A et TSD-B.

1.2.2. Produits bruts d'élaboration

La Figure I11.9 présente la vue macrographique des échantillons TSD-A et TSD-B obtenus
apres essais. Comme nous pouvons le constater, les barreaux obtenus apres trempe, une fois extraits de
leur creuset en alumine, se présentent d’'un seul tenant, ce qui fait que les thermogrammes enregistrés
en cours d’essais peuvent étre repositionnés par rapport a la structure des barreaux solidifiés. Sur ces
barreaux, nous pouvons constater que plusieurs porosités débouchent en surface. De méme, chaque
échantillon présente au niveau de sa téte une retassure tres prononcée, dont la profondeur est
pratiquement équivalente au diametre des barreaux, de l'ordre de 5 mm. Cette contraction résulte a
priori des conditions de refroidissement intenses imposées 2 l'alliage liquide au moment de la trempe.
Plusieurs fissures, attestant le caractere hautement fragile du matériau élaboré dans ces conditions,
peuvent étre observées a la surface des barreaux apres essais.

En vue de leur caractérisation métallographique, les échantillons TSD-A et TSD-B ont été
préparés de maniere a pourvoir observer leur microstructure, dune part sur coupe longitudinale
complete (barreau TSD-A) et d’autre part sur différentes sections transversales (barreau TSD-B).
Comme nous pourrons le constater sur les micrographies présentées par la suite, la fragilité des
barreaux a rendu délicate cette préparation, notamment lors des découpes, donnant lieu 2 plusieurs
ruptures et 2 une multiplication des fissures au sein du matériau.
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a b
Téte

Téte
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10 mm

Figure II1.9 : Vies maciogaphiques des ébantillons TSD-A et TSD-B apies treme.
des échantillons

Apres préparation métallographique des échantillons de TSD, nous pouvons constater qu'un
nombre important de porosités et d'inclusions sont présentes au sein du matériau. Dans certaines
régions, notamment a proximité du logement du thermocouple, les inclusions prennent la forme
d’aiguilles, dont Ia taille peut atteindre quelques centaines de pm. Dans la partie supérieure des
barreaux, notamment au niveau de la zone trempée en cours de solidification, les inclusions ont une
forme plus grossiere et une taille plus réduite. Ces derniéres sont localisées de préférence au
niveau des zones de fin de solidification (espaces interdendritiques). A titre dillustration, la
Figure I11.10 présente quelques vues micrographiques d'inclusions observées au MEB et au microscope
optique dans la partie supérieure des échantillons de TSD.

; Espace :
. interdendritique

200 pm.
Figure II110 : Vies micrographiques d'inclusions obsenées dans les édbantillons de TSD (a) au MEB en imagerie délaciions
retodiffuses et (b) aumicrosagpe liquee.

Aprés étude semi-quantitative par spectrométric EDS au MEB, nous avons pu mettre en
évidence que ces particules correspondent a de l'alumine. Actuellement, leur origine est encore
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incertaine. 1l est difficile de savoir si celles-ci proviennent d'une abrasion des piéces en alumine en
contact avec l'alliage porté a I'état liquide (creuset, protection du thermocouple) ou si ces inclusions se
sont formées par précipitation au cours de la solidification dirigée des échantillons. Il est intéressant de
préciser que la morphologie de ces particules est trés proche de celle observée par Lapin et coll.
[LAPONO2] 2 la suite d'expériences de solidification dirigée réalisées dans des moules en alumine avec
un alliage Ti-40A1-2W-0,5Si. Ces auteurs rapportent notamment que les particules observées résultent
effectivement d'une réaction entre I'alliage liquide et I'alumine, au niveau des joints de grains de la
céramique constitutive des moules utilisés. La nature de cette réaction et les mécanismes conduisant aux
deux morphologies distinctes ne sont pas précisés. Les particules formées dans la zone de réaction, a
proximité des parois du moule, seraient redistribuées de maniere homogene dans le volume d'alliage
solidifié par la progression de l'interface solide/liquide, ce qui expliquerait la localisation préférentielle
de ces particules au niveau des espaces interdendritiques. Ces auteurs proposent également des lois
empiriques reliant la fraction volumique des particules formées a la durée du contact entre le métal
liquide et la céramique ainsi qu'a la température du bain liquide.

1I1.3. Profils de température dans les échantillons

La Figure IIL11 et la Figure I11.12 présentent une vue complete en coupe longitudinale de
I'échantillon TSD-A, apres préparation métallographique et attaque chimique par le réactif de Kroll
modifié. Sur cette coupe, la position de la soudure chaude du thermocouple échantillon au moment de
la trempe ainsi que la température mesurée sont indiquées. A partir de l'enregistrement de l'histoire
thermique connue par 1'échantillon au cours de l'essai de TSD, il est possible de reporter une partie de
la distribution de températures le long de la coupe longitudinale, correspondant dune part, a la
température de chaque zone de I'échantillon au moment de la trempe et, dautre part, a la
température maximale atteinte par chaque zone juste avant le début du processus d'extraction.

En considérant que le gradient thermique moyen reporté dans le Tableau II1.5 eg constant, le
profil de température mesuré peut étre extrapolé sur la totalité de la zone pateuse. A partir de la vitesse
de refroidissement moyenne enregistrée pendant I'essai, il est également possible de reporter sur la
hauteur de la zone pateuse, le temps apres le début de la solidification correspondant a chaque
isotherme, I'instant initial de la solidification dirigée étant situé€ au niveau du front de solidification, soit
en téte de la zone pateuse. Sous ces conditions, nous obtenons les profils de température et de temps
de solidification partiels reportés en fonction de la distance au front de solidification sur la coupe
longitudinale de la Figure II1.11. Les profils en question permettent d'estimer la température et le
temps total de solidification correspondant a la zone pour laquelle il n'est plus possible de distinguer
les espaces interdendritiques sur la coupe longitudinale. Dans les conditions d'élaboration imposées,
nous situons le début de la solidification 2 Ty, = 1475°C et la fin de la solidification 2 T, =
1420°C et 2 tg, = 880 secondes. Compte tenu de la vitesse d’extraction imposée pendant V'essai, ceci
cotrespond a une hauteur de zone pateuse L de 16,5 mm.

En supposant que le gradient thermique vertical reste constant sur la hauteur du barreau et égal
a la valeur reportée dans le Tableau II1.5, nous pouvons également extrapoler le profil de température
reporté précédemment sur la zone pateuse de I'échantillon, sur la totalité du barreau (cf. Figure 111.12).
En toute rigueur, considérant la chaleur latente de solidification et la différence de conductivité
thermique possible entre les états solide et liquide, il est évident que ces extrapolations conduisent a une
estimation relativement imprécise des températures régnant dans le solide au moment de la trempe
(gradients thermiques différents dans le solide et dans le liquide).

Pour évaluer l'erreur commise lors du report des profils de température dans 'alliage solide 2
partir du gradient évalué au cours des essais, nous pouvons écrire un bilan enthalpique au niveau de
l'interface solide/liquide. En faisant l'approximation d'une solidification en front plan dans des
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conditions proches de l'équilibre thermodynamique, par unité d'aire d'interface et pour des volumes
molaires identiques entre phase solide et phase liquide (V2 = VE =V ) e bilan en question s'écrit :

AH
.G} = k".G} +v. o

m

ol ¥° et K" sont les conductivités thermiques du solide et du liquide, G,° et G les gradients
thermiques dans le solide et dans le liquide, v la vitesse de solidification (progression de l'interface) et
AH,, I'enthalpie molaire de fusion. Si nous supposons que les conductivités thermiques du solide et du
liquide sont trés proches, ce qui est généralement le cas des matériaux métalliques, il nous est possible
d'évaluer la valeur du gradient thermique dans le solide 2 partir des parametres expérimentaux et de
données tirées de la littérature ou déterminées 2 laide de Themmo-Cak®. Ainsi, avec les valeurs suivantes :

KK = k" = k=34 W/m.°C [ZHARDO1]

AH,, = 18,6 kj/mol [SAU97 : calcul Themmo-Cak®, solidification o de
la nuance correspondant au lot B présenté dans le
Tableau I1.2]

V., = 99.10° m*/mol [ZHADCOO, phase ]

v =0,11 cm/min = 1,8.10° m/s [échantillon TSD-A]

G,' = G, = 35°C/cm = 3500°C/m [échantillon TSD-A]

nous estimons la valeur du gradient thermique dans le solide a environ 45°C/cm, & qui sur une
hauteur de zone pateuse de 16,5 mm conduit 2 une emreur sur l'estimation de Ia température de fin
de solidification (disparition du liquide) de I'ordre de 20°C (1400°C contre 1420°C). En gardant 2
l'esprit cette incertitude sur les températures reportées sur la coupe longitudinale de I'échantillon TSD-
A, l'analyse des microstructures et des dispersions de composition chimique menée par la suite se
référera uniquement au profil de températures extrapolé a partir du gradient thermique mesuré au cours
des expériences.
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Figure HI.11 : Vuemicrgaphigueen caipe longitudinale de lédamtillon TSD-A observé aumiciospe optique (partie
supérieure). Les lempértures indiqudes en voir conespondent a la distribution de température dans léchantillon aumoment de la
trempe ; celles indliquées en rouge aonespondent a la distribution de tampérature auant le début de lextraction, soit aux tempérahues
maximales convues localement par le matériaut. Le temps apres le déaut de la solidification est délenminéa partir de la vitesse
dextraction et de la distance au fiont de solidification.
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Figure II1.12 : Vuemicrgraphique en caupe longitudivale de léchantilion TSD-A obsené aumiaosaope optique (Partie
inferiare). Les lempritures indiquées envoir comespandant a la distribution de température dans lechantillon aumament de la
trempe ; celles indiquiées en royge conesbordent a la distribution de tevpérature avant le déaut de lexitwaction, soit aux tempéritures
maximales comues laalement par le malériau.
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[11.4. Caractérisation microstructurale

La Figure II1.11 et la Figure II1.12 présentent la vue en coupe longitudinale de I'échantillon
TSD-A. Sur cette coupe, plusieurs zones peuvent étre distinguées, notamment la zone supérieure
correspondant a l'alliage trempé depuis I'état liquide, la zone inférieure correspondant a la partie de
I'échantillon n'ayant pas été portée a l'état liquide pendant l'expérience de TSD et une zone
intermédiaire comprenant la zone pateuse et celle solidifiée au cours de l'extraction a vitesse lente.

II1.4.1. Zone supérieure : métal kquide trempé

Dans la partie correspondant a l'alliage liquide trempé, la structure dendritique fine qui est
observée ne présente pas dorientation particuliere. Comme l'illustre la Figure II1.13.a, les cristaux
dendritiques observables dans cette partie de I'échantillon sont de type équiaxe et présentent une
symétrie hexagonale. Ceci tend a prouver que, dans les conditions de solidification imposées par la
trempe (surfusion atteinte, vitesses de refroidissement et de solidification élevées), la phase
sé€lectionnée lors de la solidification est la phase hexagonale compacte 0. Dans ces conditions, la
structure dendritique formée présente des espacements entre bras secondaires de 1'ordre de 20 pm.
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Figure II1.13 : Vues miciographiques de la struchure devdritique developpée dans 'edbantillon. TSD-A, observée aumicrosagpe
Qptiquie () aunivea duméial liquide trempéet (b) dams la zone paleuise.

II1.4.2. Zone intermédiaire : zonepateuse et solidifiée pendant I'extraction 2 vitesse lente

En dépit des nombreuses fissures qui apparaissent sur la section longitudinale présentée sur la
Figure 111.11, nous pouvons remarquer une tendance a I'alignement vertical des bras principaux
de la structure dendritique composant la zone pateuse. Ceci révele le caractére unidirectionnel de
la solidification réalisée au cours de l'expérience. Globalement, la morphologie de la structure
dendritique développée dans la zone pateuse présente de nombreuses similitudes avec les observations
expérimentales de structures dendritiques hexagonales relatées dans la littérature [HALH90,
MCCVLM92, JUNKLO99, JUNJOL02]. Comme illustré sur la Figure I11.13.b, les bras dendritiques
secondaires forment un angle de l'ordre de 35° avec les bras primaires, ce qui peut correspondre 2
I'angle existant entre les directions denses de type [4263], [5223 et [5203] et la direction de croissance
[0001] de la phase hexagonale compacte ¢. Devant I'absence de détails indicateurs d'une morphologie
dendritique de symétrie cubique susceptible de correspondre a la phase B, nous considérons que
I'alliage a sélectionné également Ia phase o lors du processus de solidification dirigée. Ainsi
qu'il est illustré par les mesures quantitatives présentées sur la Figure II1.14, I'évolution de la fraction
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volumique de solide f; et de 'espacement entre bras de dendrite secondaires A, a &¢ déterminée
au sein de la zone pateuse. Ces deux parametres évoluent naturellement entre le haut et le bas de la
zone pateuse, dans le sens d'une augmentation de la fraction de solide et d'un épaississement des bras
secondaires au fur et 2 mesure que la distance au front de solidification et le temps apres le début de la

solidification augmentent et que la température diminue (processus analogue au mirissement
d'Ostwald).
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Figure II1.14 : Evohution (@) ck la fraction dalliage solidifié [s et (b) c la distance entre bis de devdvite seoondines A2 ausein
ke la zove pateuse des édbantilions 1SD-A et TSD-B.

Au vu des diagrammes présentés sur la Figure 1I1.14, la structure dendritique développée au
cours du processus de solidification dirigée tend trés rapidement vers une morphologie grossiére, La
fraction d'alliage solidifié¢ est en effet supérieure a 50% sur une hauteur représentant prés de 90% de la
zone pateuse. L'allure de la courbe d'interpolation présentée sur la Figure I11.14.a rend compte d'une
séquence de solidification se déroulant exclusivement en phase o. Conformément 2 la relation établie
par Brody et Flemmings [BROF66] et par Kurz et Fisher [KURF98], l'évolution de la distance entre
bras dendritiques secondaires au sein de cette zone pateuse peut étre décrite de maniere satisfaisante par
une loi puissance en t'3,

I11.4.3. Zone inférieure : alliage non refondu et trait€ thenmiquement

La Figure II1.12 présente la vue micrographique de la moitié inférieure de I'échantillon TSD-A.
Dans cette partic de l'échantillon, plusieurs zones peuvent étre distinguées et l'on retrouve une
succession de microstructures correspondant aux différents domaines de stabilité des phases attendues
relativement au champ de températures maximales atteintes localement pendant l'expérience et au
champ de températures régnant dans I'échantillon au moment de la trempe. Immédiatement en dessous
de la zone pateuse, nous pouvons distinguer une zone monophasée sans détails structuraux particuliers.
Dans cette zone, I'attaque chimique au réactif de Kroll s'est révélée sans effet. D'aprés nos précédentes
observations, cette attaque chimique a pour principal effet une corrosion préférentielle de la phase .
Nous pouvons donc en déduire que cette partie de I'échantillon est exempte de phase ¥ et correspond
la zone située dans le domaine monophasé o au moment de la trempe. La littérature suggere qu'au
cours de la trempe, cette région a été le siege de la mise en ordre o0 — o,. A mesure que la distance a la
zone pateuse augmente, il est possible d’observer, de part et d’autre de 'axe du barreau et 2 mi-rayon,
un ensemble de détails structuraux s'apparentant aux premiers stades de la transformation massive o —
Y La Figure TI1.15 présente quelques vues micrographiques a plus fort grandissement de cette partie
du barreau, sur lesquelles nous pouvons reconnaitre, apres attaque chimique, la structure caractéristique
de la phase v,, telle que nous avons pu la décrire au cours du premier chapitre de ce manuscrit. Des
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grains monophasés, dont les joints de grains peuvent parfois étre distingués et dont la taille moyenne
est de quelques centaines de pm, coexistent avec ces zones ayant subi la transformation o — v,,. Geci
suppose l'existence d'hétérogénéités de composition chimique a I'échelle des grains, notamment une
teneur plus ou moins importante en oxygeéne. En effet, comme nous avons pu le préciser au cours du
premier chapitre de ce manuscrit, I'enrichissement local en oxygene tend a inhiber la transformation
massive 0. — 7,, au profit de la transformation de mise en ordre o0 = 0o,

De ces observations, il apparait que la transformation massive a débuté aux joints de grains o,
de préférence au niveau des points triples. Sur la base des observations rapportées précédemment, nous
pouvons affirmer que la transformation massive s'est produite pendant la trempe a I'eau. Considérant
que cette transformation se produit dans les parties de l'échantillon situées a une température
supérieure au transus ¢, la disparition de la phase ,, au sein du barreau permet d’estimer la position du
transus au moment de la trempe. Au niveau de ce transus o supposé, il apparait que le mélange de
grains monophasés o et 7, laisse place progressivement a des grains qui ont été le siege de la
transformation lamellaire. La Figure II1.15 présente une vue micrographique de cette zone dans laquelle
des grains o ayant subi partiellement la transformation lamellaire coexistent avec des régions
transformées massivement. En dessous de ces régions, soit a des températures de trempe inférieures au
transus supposé, nous pouvons distinguer des grains grossiers entierement lamellaires dont la taille peut
dépasser le mm. En continuant a s'éloigner de la zone monophasée du barreau, nous constatons que la
structure lamellaire laisse place progressivement a une structure duplexe, pour laquelle la fraction de
grains monophasés Y augmente a mesure que la température atteinte dans I'échantillon au moment de la
trempe diminue. Comme nous pouvons le constater sur la Figure II1.15, cette structure duplexe reste
proche de la structure initiale du matériau décrite au cours du second chapitre de ce manuscrit.

1400°C
1405°C

4

T < T : Lamellaire (o,4) 1 i T << Ta.: Duplexe

Figure IT1.15 : Vues microguaphiques des différents détails microstnicturaux obsenables dans la partie inferieure de l'échantillon
TSD-A.
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Le profil de température extrapolé a partir de l'histoire thermique enregistrée pendant
l'extraction et reporté sur la coupe longitudinale de la Figure I1.12 nous conduit a situer la
température du transus o aux environs de 1360°C. Nous pouvons remarquer que cette température
est relativement cohérente avec la valeur déterminée par analyse thermique différentielle pour la nuance
GE élaborée par fonderie (1375°C) et décrite au paragraphe 1.3 de ce chapitre. De méme, nous
pouvons situer la température au-dessus de laquelle les grains monophasés Yy caractéristiques de la
structure duplexe disparaissent complétement au profit de la structure entierement lamellaire, 2 environ
1330°C. La disparition de ces grains y nous indique la position des zones de I'échantillon ayant été
homogénéisées dans le domaine o lors du maintien précédant l'extraction réalisée lors de l'essai de
TSD. Le report du profil de température maximale connue pendant le maintien, nous indique que la
mise en solution dans le domaine o précédant l'extraction a été effective pour des températures
supérieures a 1385°C, ce qui est 4 nouveau en assez bon accord avec la température de transus
attendue.

Malgré ces concordances relativement satisfaisantes, il est important de garder a I'esprit que ces
résultats sont trés qualitatifs, compte tenu du fait que le profil de température en question est extrapolé
a partir de la vitesse d'extraction des barreaux et du gradient thermique mesuré dans la zone en cours de
solidification (cf. paragraphe II1.3). Néanmoins, il est intéressant de souligner que ce type d'élaboration
nous permet de passer en revue pratiquement la totalitt des modifications microstructurales
caractéristiques des alliages de base TiAl.

IT1.5. Analyses chimiques quantitatives

H1.5.1. Démarche suivie lors desanalyses

Plusieurs séries d'analyses chimiques quantitatives par microsonde électronique ont été réalisées
sur les échantillons TSD-A et TSD-B, dans le but d'apprécier les dispersions de composition chimique
dans les zones des échantillons trempées en cours de solidification. Au cours de ces analyses, les
éléments Ti, Al, Cr, Nb et O ont été dosés dans le matériau, en utilisant une sonde focalisée en mode
ponctuel. Lors de linterprétation des résultats, des précautions seront prises par rapport a l'élément O
compte tenu du caractere délicat de son dosage. Les difficultés rencontrées, bien qu’inhérentes a tout
dosage d'un élément chimique de faible numéro atomique par microsonde électronique, limitent la
fiabilité pouvant étre annoncée pour les valeurs quantitatives concernant cet élément. En ce qui
concerne l'échantillon TSD-A, les analyses ont consisté en plusieurs lignes de points effectuées avec un
pas danalyse de 10 um, parallélement au front de solidification, a différentes distances de celui-ci et
donc confondues avec différentes isothermes (cf. Figure III1.11). En ce qui conceme l'échantillon TSD-
B, des grilles de points, construites avec un pas d'analyse de 20 um, ont été réalisées sur différentes
coupes transversales de part et d'autre du front de solidification.

I11.5.2. Compositions moyennesmesurées

Les résultats relatifs aux analyses effectuées sur I'échantillon TSD-A sont présentés sur la Figure
II1.16 sous forme de diagrammes d'évolution des teneurs moyennes en Ti, Al, Cr, Nb et O en fonction
de la température correspondant aux différentes positions sélectionnées relativement au front de
solidification. En ce qui concerne les résultats obtenus, compte tenu de la dispersion constatée sur
chaque teneur, nous pouvons affirmer qu'auncune variation significative en termes de teneur
moyenne en Ti, Cr et Nb n’est observée sur l'ensemble de la zone analysée. En revanche, les
résultats obtenus témoignent d'un appauvrissement significatif en Al et dun ensdchissement
conséquent en O des zones ayant ét€ portées a I'état liquide an cours des expériences.
L'appauvrissement constaté en Al peut signifier qu'une partie de cet élément a été vaporisée au cours de
l'essai. L'enrichissement important en O résulte de toute évidence de la forte réactivité de l'alliage vis-a-
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vis de cet élément a haute température. Celui-ci peut provenir 2 la fois de 'atmosphere de traitement et
du contact avec les pieces en alumine.

Au regard de la dispersion mesurée sur chaque teneur, ces résultats traduisent également une
variation monotone significative des teneurs en Al et Cr entre le bas et le haut de la zone
pateuse, notamment un enrichissement progressif au fur et a mesure que la distance par rapport au
front de solidification diminue. Cette variation peut traduire le caractére non stationnaire des premiers
stades de la solidification dirigée accomplie pendant l'essai. Le fait que le pied de la zone pateuse soit
moins riche en Al et Cr peut correspondre a la phase transitoire initiale de la solidification dirigée, ce
qui pourrait étre la conséquence de la courte longueur d'échantillon extraite pendant les essais de TSD.
Dans la mesure ou la diffusion chimique dans le sens longitudinal jouerait un role non négligeable, ces
variations monotones le long de la zone pateuse pourraient &tre révélatrices d'une légere
macroségrégation. Par la suite, pour nous affranchir de cet effet, nous ne traiterons que les résultats
correspondant a la moitié supérieure de la zone pateuse, comprise entre 1440 et 1475°C, pour laquelle
les variations en Al et Cr sont faibles.
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Le Tableau IIL6 permet de situer la composition nominale de l'alliage par rapport a la
composition moyenne mesurée dans l'échantillon TSD-A dans le métal liquide trempé a proximité du
front de solidification, sur la hauteur de la zone pateuse et dans la partie supérieure de la zone solidifiée
pendant l'expérience. Notons que des résultats similaires ont été obtenus suite aux analyses conduites
sur I'échantillon TSD-B.

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

Tableau I11.6 : Compaiison enlre composition noninale et Compsitions moyemes mesurdes dans [échantillon TSD-A au
rives ck mial liquide trampe, de la zone paleuse et de la partie solidifiée pevdont lexpérience (lenars en % at.).

HL.5.3. Amplitude des dispersians

Pour apprécier 'amplitude des ségrégations et la dispersion sur la composition chimique dans
chacune des zones analysées, nous avons déterminé la valeur de lindice de ségrégation I5(2) (cf.
patagraphe 11.4.2), qui rend compte du taux de ségrégation relatif a chaque élément chimique
(microségrégation), et le rapport R} (cf. paragraphe 11.4.1), qui situe la composition chimique moyenne
de la zone analysée par rapport a la composition nominale de l'alliage (macroségrégation). Les indices
rassemblés dans le Tableau I11.7 témoignent de la forte amplitude des ségrégations relevées au niveau
des zones trempées en cours de solidification. Parmi les éléments dalliage, Cr est 1'élément
présentant Ia plus forte dispersion. Nous pouvons noter que les tendances obtenues ici sont
similaires 2 celles déterminées pour l'alliage élaboré par fonderie et présentées dans le Tableau II1.3. Les
indices de ségrégation déterminés dans la zone entierement solidifiée au moment de la trempe sont
significativement inférieurs a ceux mesurés dans les zones encore en cours de solidification. Ceci peut
étre révélateur d'un début dhomogénéisation chimique en phase entierement solide et a tres haute

température. La forte valeur du rapport de ségrégation mesurée pour l'oxygeéne tracuit la contamination
de l'alliage lors de son passage a I'état liquide.

Liquide trempé Zone pateuse Solide

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

Tableau I11.7 : Indices et rapports de sagragation mesurss dans I'édbantillon. TSD-A au niveau dunwietal liquik trempe, de ln
zone pileuse el de la portie olidifice unidirectionrdllemant peridint lexpérionce.

II1.5.4. Partage des éléments d’alliage

Des analyses complémentaires par spectrométrie EDS, calibrées par rapport a celles conduites
par microsonde électronique, nous ont permis d'apprécier et de quantifier le partage spécifique des
éléments d'alliage et de l'oxygeéne, comme nous pouvons le constater sur les cartographies présentées
sur la Figure HI.17.

96



Chapitre I11 : Hetérgenéités Heritées de la Solidification
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Figure I11.17 : Cartographies decompusition dhimique réalisées par spectroméirie EDS au sein de la zove pteuse de [ échentillon
TSD-A (anabysemultipoints de 30 x 30 points).

A partir de ces cartographies, il est aisé de constater que la distribution des éléments
d'alliage au cours des expériences de solidification dirigée est similaire au partage mis en
évidence précédemment sur le matériau élaboré par fonderie : Al et Cr sont ségrégés dans les
zones de fin de solidification alors que Ti et Nb enrichissent plut6t la phase solide.

De maniére plus quantitative, les analyses menées par microsonde électronique nous ont permis
d'évaluer la composition chimique moyenne du liquide et du solide au moment de la trempe
(composition moyenne correspondant a des zones sélectionnée a partir des cartographies, entre coeur
de dendrite et espace interdendritique). A titre d'exemple, les résultats présentés dans le Tableau II1.8
correspondent aux mesures effectuées a proximité du front de solidification. A partir de ces mesures
quantitatives, des valeurs de coefficient de partage effectif pour chaque élément d'alliage peuvent étre
proposées. Par ailleurs, en gardant a l'esprit les réserves évoquées précédemment en ce qui concerne le
dosage de l'oxygene, nos analyses mettent malgré tout en évidence que l'oxygeéne ayant contaminé le
matériau lors de son passage a l'état liquide tend préférentiellement a enrichir la phase solide au cours
de la solidification. La quantité d'oxygeéne dosée au niveau des espaces interdendritiques est trés faible.
Néanmoins, cette observation n'exclut pas la possibilité que la majeure partie de I'oxygeéne dissout dans
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le liquide ait pu étre piégée a lintérieur des particules d'oxyde relatées précédemment et que nos

analyses ne peuvent prendre en compte.

Solide dendritique Liquide interdendritique kSt
Ti 50,96 + 0,31 44,78 £ 1,19 1,14 £ 0,04
Al 43,38+ 0,36 50,27 £ 0,97 0,86 + 0,02
Cr 1,16 + 0,06 3,38 +0,65 0,34 £ 0,08
Nb 2,21 +0,03 1,56 £ 0,13 1,42 £ 0,14
0] 229+0,12 0,03 + 0,03 >> 1

Tableau I11.8 : Compxsitions daimiques moyewes du solide dendhitique et du liquide inferderdritique a proximilé dhu front de
Solidfication et aogfficients de partagegfectif comespondants (leveurs en % at.).

II1.5.5. Courbes expérimentales de distribution cumulée

Pour chaque grille ou profil d’analyses chimiques quantitatives correspondant a une température
donnée dans la zone pateuse, il est possible d’ordonner 'ensemble des points d’analyse par rapport
aux teneurs croissantes en Al. Nous choisissons d'effectuer cette mise en ordre des points d’analyse
en raison du partage préférentiel de Al pour la phase liquide lors de la solidification. La mise en ordre
effectuée nous donne donc théoriquement acces a I'évolution de la composition chimique du volume
de matiere analysé, entre le début et la fin de la solidification. Pour chaque grille ou profil, le nombre de
points d’'analyse correspondant a une teneur inférieure 2 une valeur donnée est normalisé par rapport au
nombre total de mesures. Cette normalisation des points d’analyse donne une estimation de la
fraction volumique de solide analysé ou fraction cumulée. Pour une fraction solide f; donnée,
définie par le rapport entre le volume de solide et le volume total de I'élément en cours de solidification
considéré, les courbes représentant I'évolution des différentes teneurs en éléments chimiques dosés lors
des analyses en fonction de cette fraction cumulée peuvent étre assimilées aux prdils de
microségrégation en place dans le matériau au moment de la trempe, ente les zones solidifiées
en premier et celles solidifiées en dernier.

La Figure II1.18 présente ainsi l'exemple des courbes de distribution cumulée obtenues suite aux
analyses effectuées dans la zone pateuse de I'échantillon TSD-A 2 10,5 mm du front de solidification,
soit a T = 1440°C, t = 560 s et £, = 85 %. Le comportement relatif des éléments d'alliage décrit au
cours du paragraphe précédent peut étre retrouvé sur ces différentes courbes, a savoir une tendance
similaire de Al et Cr a étre rejetés dans les zones de fin de solidification (coefficients de partage
inférieurs a 1'unité) et une tendance opposée pour Ti, Nb et O (coefficients de partage effectifs
supérieurs a I'unit€). De méme, sur chacune des courbes, nous pouvons constater que le changement
de pente se situe approximativement au niveau de la fraction cumulée correspondant a la fraction
dalliage effectivement solidifié, soit 85 % dans le cas présenté sur la Figure II1.18. Sur cet exemple,
nous pouvons donc considérer que les points d'analyse correspondant aux valeurs de fraction cumulée
compirises entre 0,85 et 1 ont bel et bien été effectués sur des zones liquides avant trempe. Cette partie
des différentes courbes correspond donc au profil de composition chimique développé dans les
dernieres fractions d'alliage liquide lorsque celles-ci se sont solidifiées au cours de la trempe. Ceci
suppose que la vitesse de refroidissement atteinte au cours de la trempe soit insuffisante pour assurer
une déstabilisation réellement rapide de linterface en cours de solidification et par conséquent la
formation d'une pellicule solide supplémentaire au niveau de l'enveloppe des dendrites développées
dans la zone pateuse.
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Figure 11118 : Courbes expérinenilales de distyibution cunulie oblerues suite aux analyses effectuées dans la zone pleuse de
lechantilion TSD-A, a 10,5 mmd frant de solidification, soit T'= 1440°C, t = 560set fs = 85 %.

I11.6. Synthése

Au cours de cette partie, nous avons pu présenter quelques uns des résultats obtenus a l'issue
des expériences de TSD conduites sur l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb au cours de notre étude. La réalisation
de ce type dexpérience nous a permis d'obtenir plusieurs échantillons dont le processus de
solidification a pu étre interrompu de maniére efficace. L'instrumentation de ces échantillons nous a
donné acces aux conditions thermiques et cinétiques d'élaboration imposées au cours des essais de
TSD. En dépit d'une qualité métallurgique qui reste a2 améliorer, plusieurs résultats significatifs peuvent
étre rappelés. Nous avons mis en évidence que dans les conditions d'élaboration imposées au
cours des expériences de TSD, I'alliage étudi€ se solidifie uniquement en phase hexagonale o,
dans un intervalle de températures compris entre 1475 et 1420°C. L'évolution des parametres
microstructuraux au sein de la zone pateuse a pu étre déterminée. Les analyses chimiques quantitatives
conduites sur ces échantillons ont permis, d'une part, de mettre en évidence la contamination
importante par 1'oxygéne des zones portées a 1'état liquide au cours des €élaborations et, d'autre
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part, de quantifier le partage spécifique des différents €éléments d'alliage et le degré de
microségrégation développée au cours de Ia solidification. La redistribution des éléments
chimiques entre les phases solide et liquide au cours de la solidification a notamment pu étre appréciée
aussi bien par ['analyse directe des mesures effectuées que par la construction de courbes de distribution
cumulée. Ces résultats ont permis de confirmer le fait que Al et Cr présentent un coefficient de
partage inférieur a 1'unité et sont de fait ségrégés dans les zones de fin de solidification, alors
que Ti, Nb et également O présentent un coefficient de partage supéricur a l'unité leur
conférant une affinité plus prononcée pour le solide déposé au cours de la solidification.

IV. Interprétation des résultats - Discussion

IV.1. Contrdle de lintervallede solidification

Dans les paragraphes précédents, nous avons mis en évidence que lalliage Ti-48A1-2Cr-2Nb
élaboré lors des expériences de TSD, avec une vitesse de solidification d'environ 0,02 mm/s et sous un
gradient thermique de l'ordre de 4°C/mm - soit avec une vitesse de refroidissement de Pordre de
5°C/min - se solidifie dans un intervalle de températures compris entre 1475 et 142°C. Au cours du
paragraphe I1.3, nous avons démontré a partir de mesures ATD que, dans des conditions proches de
I'équilibre thermodynamique, l'intervalle de solidification de I'alliage étudié se situe entre 1500 et
1430°C. De toute évidence, les conditions d'élaboration imposées ainsi que la microségrégation
développée lors des expériences de TSD sont a l'origine des écarts constatés entre les
températures de début et de fin de solidification et les températures de liquidus et de solidus.
En solidification dirigée, la vitesse et le gradient thermique imposés a linterface solide/liquide
contrdlent la température du front de solidification. De méme, au cours de la solidification, Ia
redistribution des éléments d'alliage entre les phases solide et liquide conduit, lorsque la diffusion
chimique est limitée dans la phase solide, 2 un abaissement plus ou moins important de la température 2
laquelle les toutes dernieres fractions d'alliage liquide se solidifient. Une contamination significative peut
quant 2 elle modifier a la fois les températures de début et de fin de solidification.

Compte tenu de l'incertitude subsistant sur la température de fin de solidification soulignée au
cours du paragraphe IIL.3, nous ne chercherons pas a discuter davantage le contrdle de cette
température au cours de nos expériences. En revanche, en nous replacant dans le diagramme binaire Ti-
Al, nous allons tenter d'estimer, grace a des calculs d'ordre de grandeur, si les conditions d'élaboration
(vitesse et gradient) nous pemmettent d'expliquer l'abaissement de la température du front de
solidification constaté lors des expériences de TSD. A partir des relations développées par Kurz et
Fisher [KURF98] dans le cas de I'approximation de pointes de dendrites hémisphériques, nous pouvons
déterminer l'influence du gradient thermique G et de la vitesse de solidification v sur la température 2 la

pointe des dendrites au niveau de l'interface solide/liquide, T":

. 1
T =T, —-mX J|l-———
LT m ( 1—(1—k).PC)

ou T, est la température de liquidus, m la pente de la ligne de liquidus, X, la composition nominale de
l'alliage, k le coefficient de partage et P, le nombre de Péclet, défini par rv/D avec r le rayon de la
ponte des dendrites et s'exprime ici par :

P =7 v T
<™ "p1vAT, .k
D V_O__G
D
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avec T' la constante de Gibbs-Thomson (107 m.°C), D le coefficient de diffusion du soluté
(arbitrairement : AD dans le liquide (5.10° m?/s) et AT, lintervalle de solidification. En gardant un
rapport Ti/Al identique a celui de I'alliage GE (Ti/Al = 1,035 dapreés la composition nominale), nous
estimons que la composition de l'alliage binaire équivalent, X, est de 49,14 % at. Al. D'apres Johnson
et coll. [JOHIY98], dans le diagramme binaire Ti-Al, la pente de la ligne de liquidus du domaine (0+L),
m, vaut environ -5°C/% at. et le coefficient de partage de Al dans le domaine (ai+L), K, est de 'ordre
de 0,96. La relation décrite ci-dessus s'applique lorsque le nombre de Péclet est inférieur a 1'unité, cc
qui est vérifié dans le cas des conditions imposées lors des expériences de TSD (P, = 810-3). En
assimilant l'intervalle de solidification déterminé par ATD 2 celui prévu dans les conditions d'équilibre,

nous pouvons établir le diagramme reporté sur la Figure I11.19 qui représente 'évolution de T® en
fonction de v et G. Les différents modes de solidification possibles correspondant au gradient
thermique mesuré expérimentalement de l'ordre de 4°C/mm, a savoir en fronts plan, cellulaire ou
dendritique, sont reportés sur ce diagramme. Dans les conditions de vitesse et de gradient imposées au
cours des expériences de TSD, le mode de solidification prévu par ces calculs d'ordre de grandeur est
de type dendritique. Ceci est en accord avec nos observations métallographiques mais implique que la
température du front de solidification correspondante doit rester proche de la température de liquidus
de l'alliage, soit iégérement en dessous de 1500°C, ce qui en l'occurrence n'est pas le cas. Une rapide
étude paramétrique nous a permis de vérifier que méme en faisant varier chaque parameétre intervenant
dans ces calculs d'ordre de grandeur, le point de fonctionnement correspondant aux expériences de
TSD reste proche de la température de liquidus. En particulier, nous avons pu vérifier qu'en auam cas
le régime de solidification prévu par ces calculs ne tend a étre cellulaire, e qui, 2 notre sens,
pourrait induire une température de front de solidification significativement inférieure a la température
du liquidus. En somme, ces calculs d'ordre de grandeur démontrent que ni la vitesse de
solidification, ni le gradient thermique imposés au cours des expériences ne nous permettent
d'expliquer l'abaissement de la températore du front de solidification observé
expérimentalement.

1510
. T
F G=0 /TSD
T, 1500 + T
1490 | I/ l/ // \\
1480 | I 1L ] \
g / / | \
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Figure II1.19 : Relation entre vitesse de solidification, gradient thenmiqueet température auwiveau dbi front de solidification dirigée
pour lalliage Ti48AI-2Cr-2Nb ; P = frontplan,; C = cellules; D = devidrites (dlapres Kurz et Fisher [KURFO8)).
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Les résultats présentés ci-dessus nous amenent donc a la conclusion selon laquelle seule la
contamination de Il'alliage porté a l'état liquide lors des élaborations, notamment par
l'oxygéne, peut expliquer un abaissement significatif de la température du front de
solidification. En dépit des rares renseignements disponibles dans la littérature sur ce sujet, nous
avons pu vérifier de maniére approximative, 2 l'aide de calculs Thenmo-Cakc® réalisés 2 partir de la banque
de données thermodynamiques développée par Saunders [SAU97], que l'addition d'oxygéne 2 un alliage
quaternaire pour lequel les proportions entre éléments Ti, Al, Cr et Nb correspondant a l'alliage étudié
sont conservées, conduit # abaisser effectivement la température de liquidus de I'alliage. Ainsi, pour une
teneur de l'ordre de 3,2 % at. O, nous avons calculé que la température de liquidus correspondant a

une solidification en phase o était précisément de l'ordre de 1475°C. La teneur en oxygene annoncée ici
est élevée mais peut étre rapprochée de celle mesurée dans les zones des échantillons de TSD ayant été
portés a l'état liquide au cours des élaborations. Néanmoins, il est essentiel de rappeler que ces
interprétations restent trés approximatives et qualitatives. En l'occurrence, la pertinence des résultats
des calculs réalisés ici a l'aide de Themo-Cak® reste a vérifier, compte tenu du fait que la banque de
données n'a initialement pas été validée pour des teneurs en oxygene aussi élevées. De plus, il est a
noter que cet effet de l'oxygene sur l'abaissement de la température du front de solidification tend 2
accréditer un coefficient de partage effectif de l'oxygene inférieure a 'unité, ce qui est en contradiction
avec les valeurs déterminées précédemment.

IV.2. Profils de microségréoation

Au cours du paragraphe II1.5.5, nous avons pu présenter l'allure des profils de distribution des
éléments chimiques dans la phase solide en cours de solidification. L'analyse de ces résultats et
l'interprétation des courbes de distribution cumulée font l'objet des paragraphes suivants.

IV.2.1. Evolution des profils expaimentaux au cours de Ia solidification

La Figure II1.20 présente quelques courbes expérimentales de distribution cumulée,
correspondant aux analyses chimiques réalisées sur la phase solide, dans la gamme de température
comprise entre 1440 et 1470°C. Pour chaque température, le profil de composition obtenu est
représenté jusqu'a une valeur de fraction cumulée égale a la fraction solide déterminée par analyse
d'images dans la zone d'analyse correspondante. Comme nous 'avons précisé au cours du paragraphe
I11.5.5, l'allure décroissante ou croissante de ces courbes est fonction du coefficient de partage de
chaque élément d'alliage.

L'observation d'un gradient de composition dans la phase solide (fraction des mesures
correspondant 2 la fraction solide mesurée dans la zone d'analyse) signifie que la diffusion chimique
est limitée dans la phase primaire de solidification, soit la phase o. Ceci confirme que la
solidification dirigée s'est accomplie dans des conditions différentes de I'équilibre thermodynamique
pour lequel la diffusion des especes est complete et le solide et le liquide sont homogénes
chimiquement.

La composition des premieres fractions d'alliage formé au cours du processus de solidification
dirigée évolue d'une courbe a l'autre, 2 mesure que la température diminue et donc que le temps apres le
début de la solidification augmente. Ceci est de toute évidence révélateur d'une diffusion chimique de
Ti et Al non nulle dans la phase solide en cours de solidification. 1l s'agit ici de rétrodiffusion.
Cette tendance est moins discernable en ce qui conceme les éléments mineurs Cr et Nb, ce qui peut
signifier que la rétrodiffusion de ces especes dans la phase solide est plus faible que celle des éléments
majeurs. Ces tendances peuvent étre vérifiées en comparant ces profils de microségrégation
expérimentaux aux profils de redistribution de soluté prévus par les modeles disponibles dans la
littérature. Cette approche sera abordée au cours du paragraphe suivant. Néanmoins, nous pouvons
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vérifier a l'aide des diagrammes reportés sur la Figure 111.21 que la composition chimique moyenne des
premiéres fractions de solide formé (fraction cumulée équivalente 2 f; = 0 2 40 %) tend vers la
composition nominale de l'alliage lorsque le temps apres le début de la solidification augmente, ce qui
traduit bien une tendance a 'homogénéisation du solide au cours de Ia solidification.
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IV.2.2. Confrontation avec les modeles de redistribution de soluté

La modélisation de la redistribution des éléments d'alliage repose sur l'écriture de l'équation de
conservation des especes considérées dans un systeme en cours de solidification unidirectionnelle,
comme, par exemple, un élément de volume situé au niveau de l'interface solide/liquide d'un bras de
dendrite. Les principaux modeles de redistribution de soluté développés dans la littérature sont
explicités en Annexe III. Ces modeles se distinguent principalement par une prise en compte
différente de la diffusion chimique dans Ia phase solide. Dans tous les cas, le transport solutal dans
le liquide est considérée comme infiniment rapide. Dans le cas d'une solidification dans des conditions
d'équilibre thermodynamique, la diffusion dans le solide est également parfaite et le modele s'appliquant
suit la régle du bras de levier. L'approche développée par Gulliver (GUL22] et Scheil [SCH42] est
opposée a la regle du bras de levier et suppose l'absence totale de diffusion chimique dans le solide.
Dans ce cas, le solide déposé a un instant donné de la solidification ne voit pas sa composition
chimique modifiée par la suite en cours de solidification. Enfin, des modeéles intermédiaires développés
par divers auteurs tendent a rendre compte de la possible rétrodiffusion du soluté dans la phase solide.
Dans ce cas, nous avons considéré les approches de Brody et Flemings [BROF66] et Clyne et Kurz
[CLYKS81].

Ainsi, 2 un instant donné de la solidification dirigée, il est possible de déterminer l'allure du
profil de composition chimique en place dans la phase solide pour les trois cas de figure possibles
décrits ci-dessus. Ceci est illustré schématiquement sur la Figure II1.22, dans le cas dun é&lément
d'alliage possédant un coefficient de partage inférieur 2 l'unité. Cette représentation schématique nous
permet de rappeler que le profil de composition tenant compte de la rétrodiffusion dans le solide se
situe bien entre les deux profils prévus par les modeles extrémes considérant une diffusion parfaite
(bras de levier) et l'absence totale de diffusion dans le solide (Gulliver-ScheiD).

LIQUIDE
\'
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Figure I11.22 : Reprosoniation schévatique de l'eLohution du profil de composition en soluté dans le solide aiun instant dormé ce la
Solidfication dirigee, dapres les principausc modbles de redistribution de soluté de la liltérature.

Comme nous l'avons présenté précédemment, des profils analogues peuvent étre extraits des
courbes de distribution cumulée et peuvent étre comparés aux profils de composition théoriques. A
titre d'exemple, la Figure II1.23 présente la comparaison des profils de composition mesurés dans la
zone pateuse pour f; = 75% (T = 1455°C) avec les profils prévus par la régle du bras de levier et par le
modele de Gulliver-Scheil. L'ajustement des profils théoriques prévus par ce modele avec les profils
expérimentaux, pour les valeurs de fraction cumulée proches de l'interface solide/liquide (valeur de f;)
met en évidence que la composition en Ti, Al et Cr des premieres fractions de solide formé (faibles
valeurs de fraction cumulée) est intermédiaire entre celles prévues dans le cas ot la diffusion chimique
est parfaite (bras de levier) et nulle (Gulliver-Scheil) dans le solide. Ceci témoigne a nouveau de la
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rétrodiffusion possible de ces €léments d'alliage dans le solide en cours de solidification. En revanche, il
apparait — et cela a également été constaté pour d'autres profils réalisés dans la zone pateuse — que la
diffusion de Cr reste trés limitée, puisque les profils expérimentaux en Cr sont généralement

fidélement représentés par les profils calculés a partir des hypothéses de Gulliver et Scheil.
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Figure 111,23 : Profils decomposition @en Ti, (B en Al, (¢) en Nb et (d) en Cr mesurés dans le solide conespordont & fs =
75% (T = 1455°C) et comparaison cuec les profils prevus par la rége diu bas de levier et par le tocble de Gulliver-Schell.

Iv.2.3. Evolution des coefficients de partage

Comme le présente l'exemple reporté sur la Figure II1.23, l'ajustement partiel (pour les valeurs
de fraction cumulée proche de f)) des profils de redistribution de soluté théoriques prévus par le
modele de Gulliver-Scheil avec les profils expérimentaux, nous offre la possibilité d'évaluer
quantitativement des coefficients de partage pour Ti, Al, Cr et Nb 2 différentes hauteurs dans la zone
pateuse, donc pour différentes températures. L'évolution des valeurs obtenues dans la partie de la zone
pateuse analysée est reportée sur la Figure I11.24. Ainsi, dans la gamme de températures comprises entre
1470 et 1440°C, les coefficients de partage déterminés expérimentalement par cette approche sont de
1,09 + 0,03 pour Ti, 0,92 + 0,02 pour Al, 0,57 £ 0,03 pour Cr et 1,20 = 0,06 pour Nb. Rappelons que
la gamme de températures explorée ici correspond 2 une variation de la fraction solide dans la zone
pateuse de 50 2 85 % environ et que les 50 premiers pour-cents de solide formés le sont entre 1475
(température du front de solidification) et 1470°C. Aussi, nous pouvons admettre de maniere légitime
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que les valeurs des coeficients de partage moyens valables sur 'ensemble de l'intervalle de solidification
compris entre 1420 et 1475°C risquent fortement d'étre similaires 2 ceux déterminés ici.

Les valeurs de coefficients de partage obtenues ainsi pour Ti et Al sont trés cohérentes avec les
mesures quantitatives effectuées a proximité du front de solidification par microsonde électronique et
rapportées au cours du paragraphe II1.5.4. En revanche, des écarts importants sont constatés pour les
éléments mineurs Cr et Nb. Les analyses quantitatives font état de coefficients de partage de Cr et Nb
plus forts que ceux estimés 2 partir de l'ajustement partiel des profils de composition calculés avec les
profils expérimentaux. Ceci pourrait traduire le fait que le partage de ces éléments est plus marqué aux
premiers instants de la solidification.

Les valeurs expérimentales de coefficients de partage déterminées ci-dessus sont en relativement
bon accord avec les valeurs pouvant étre obtenues a partir de calculs Themo-Cak® réalisés avec la base
de données thermodynamiques développée par Saunders [SAU97] dans le cas de la solidification de
l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb en phase a. En effet, pour la composition nominale de l'alliage, les valeurs
moyennes prédites par le calcul, entre 1430 et 1500°C, sont de 1,13 + 0,04 pour Ti, 0,2+ 0,01 pour Al,
0,37 £ 0,2 pour Cr et 1,16 + 0,4 pour Nb. Ainsi, nous pouvons constater que, en dépit d'un désaccord
en terme d'intervalle de solidification ('intervalle prévu par le calcul se situe entre 1430 et 1515°C) les
valeurs de coefficients de partage pouvant étre extraits de la base de données thermodynamiques
optimisée par Saunders sont trés cohérentes avec celles mesurables expérimentalement pour Ti, Al et
Nb. En ce qui concerne Cr, un écart significatif est mis en évidence entre les valeurs expérimentale et
calculée. Ceci peut signifier que les données associées a l'influence de Cr sur les courbes d'énergie libre
des différentes phases prises en compte dans la base de données optimisée par Saunders, peuvent
encore étre améliorées. Néanmoins, avant de pousser plus avant ces considérations, des données
expérimentales confirmant nos premiers résultats doivent étre apportées.
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Figure I11.24 ;: Evolution des agfficients de pariagece Ti, Al, Cret Nb entre 1440 et 1470°C, dapres lajustament partiel
(valers de fraction auniée prodhes de ) evtre profils de compositionexpérimentauix: el théovigues.

V. Conclusions

Au cours de ce chapitre, nous nous sommes attachés a la caractérisation et a la quantification
des hétérogénéités chimiques et microstructurales de l'alliage Ti-48Al1-2Cr-2Nb, héritées de 1'élaboration
par la voie de la solidification, de type industriel et expérimental au laboratoire. Les principales
conclusions a retenir de ce travail sont les suivantes.
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Aucune évidence expérimentale de solidification en phase B n'a pu étre apportée au cours de
nos investigations. Dans tous les cas, il semble que Palliage Ti-48Al-2Cr-2Nb se solidifie en phase
hexagonale 0. En ce sens, notre travail confirme un certain nombre de travaux recensés dans la
littérature. La réactivité de lalliage porté a l'état liquide, notamment vis-a-vis de sources de
contamination possible par l'oxygene, a été soulignée. Nos travaux ont mis en évidence qu'un
enrichissement significatif en oxygéne, qui présente une solubilité élevée dans la phase o, peut
étre une explication a la sélection exclusive de cette demiére comme phase primaire de solidification.
Cette contamination par I'oxygene, lors des élaborations réalisées au laboratoire, se traduit a priori
par un abaissement significatif de la température du front de solidification dirigée.

Les analyses chimiques quantitatives réalisées sur lalliage élaboré industriellement et au
laboratoire ont permis de souligner I'importance et I'amplitude de la microségrégation directement
héritée du processus de solidification (TSD) et pouvant caractériser les produits brut de coulée. Nos
investigations ont en revanche démontré que la macroségrégation est peu significative dans les
produits élaborés industriellement. Au cours de la solidification, Al et Cr sont ségrégés dans les
zones de fin de solidification, en raison de coefficients de partage respectivement de 'ordre de 0,9
et 0,6. Ti et Nb ont une solubilité plus importante dans la phase o que dans l'alliage liquide au cours du
processus de solidification, en raison de coefficients de partage respectivement de l'ordre de 1,1 et
1,2. Au cours du processus de solidification dirigée, une rétrodiffusion possible des éléments Ti, Al
et Nb dans la phase solide a été mise en évidence. Quelle que soit la méthode d'élaboration (fonderie
de précision industrielle ou TSD), Cr est systématiquement I'élément d'alliage sujet aux plus fortes
dispersions de composition.

D'aprés nos résultats, la solubilité de Cr est de toute évidence réduite dans la phase 7,
laquelle représente plus de 97 % du matériau élaboré industriellement (brut de coulée et apres CIC). La
fraction de phase o, présente dans l'alliage, laquelle d'apres la littérature et d'apres les analyses que nous
avons effectuées par ailleurs, possede une limite de solubilité en Cr supérieure a la teneur nominale,
n'est pas suffisante dans les produits coulés industriellement pour incorporer en solution la totalité de
Cr en exces dans les zones de fin de solidification du matériau. Deés lors, du point de we
thermodynamique et au vu des conséquences manifestes du traitement de CIC réalisé dans le domaine
(o+y), il semble que l'exces de Cr tende plutdt a stabiliser la phase B2 plutét que daugmenter la
fraction volumique de phase o, Il est a rappeler que les élaborations effectuées au cours des
expériences de TSD ne nous ont pas permis d'étudier la formation ou l'apparition de la phase B2 dans
l'alliage étudié apres solidification. En somme, dans les conditions d'élaboration utilisées et pour ce qui
est des hautes températures, il apparait que l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb doit étre considéré comme
un matériau dans lequel trois phases peuvent coexister.
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Chapitre IV : GENESE DE MIROSTRUCTURES A L’ETAT
SOLIDE

I. Introduction

Les résultats rassemblés dans ce chapitre présentent la caractérisation des équilibres entre
phases et des microstructures générées au cours de traitements thermiques a 'état solide dans ['alliage
Ti-48A1-2Cr-2Nb. Comme nous l'avons souligné au cours du second chapitre, pour tout ce qui
concermne 'étude des transformations de phases a I'état solide, nous avons eu recours a l'alliage élaboré
par Métallurgie des Poudres (MdP), afin de nous affranchir de l'influence de dispersions chimiques et
structurales pouvant caractériser le matériau initial. Dans une premi¢re partie, nous abordons la
démarche suivie dans le but de mieux connaitre les équilibres entre phases 2 haute température dans
l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, ceci afin de préciser les températures caractéristiques de transformation du
matériau, données nécessaires au choix des températures de traitements mis en oauvre par la suite. Dans
une seconde partie, nous présentons les résultats obtenus a la suite de traitements thermiques réalisés
dans le domaine o et dans le domaine (oi+y) et suivis de refroidissements continus, dans le but de
préciser de maniére quantitative les relations existant entre parameétres de traitement et microstructures
résultantes.
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II. Equilibres entre phases a haute température

Le principal intérét de la mise en forme par métallurgie des poudres est qu'elle permet d’obtenir
des produits exempts de ségrégation chimique et d'une grande homogénéité microstructurale.
L'alliage MdP consolidé par CIC et présenté au cours du second chapitre constitue donc un candidat
idéal a I'étude des équilibres entre phases 2 haute température propres a la nuance Ti-48A1-2Cr-2Nb. En
comparaison de la structure lamellaire, la structure initiale de l'alliage MdP, composée uniquement de
grains équiaxes y et , présente naturellement des facilités sur le plan métallographique pour la
quantification des parametres microstructuraux (taux de phases, tailles de grains, etc.). Clest pourquoi
nous avons souhaité la faire évoluer tout en gardant sa morphologie. La microstructure a grains
équiaxes est supposée évoluer plus rapidement vers des parametres d'équilibre que la microstructure
lamellaire, laquelle d'aprés la littérature posséde une assez grande stabilité 2 haute température.
L'évolution de la microstructure lamellaire vers des conditions d'équilibre suppose a priori des temps de
traitement trés longs, ce qui peut poser des problémes de réactivité de l'alliage lorsque l'oxygene est
présent dans l'atmosphere de traitement.

Un des objectifs du travail que nous avons pu réaliser dans le cadre du C.P.R. "Intermétalliques
de base Titane" a consisté 2 préciser la formation des microstructures résultant de traitements
thermiques effectués dans les domaines o et (0+y). La connaissance du diagramme d'équilibre
binaire Ti-Al ne suffisant pas a l'étude de lalliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, la démarche que nous avons
adoptée pour parvenir a l'objectif ci-dessus a consisté, dans un premier temps, 2 déterminer ['étendue
des domaines d’équilibre entre phases dans la gamme de températures comprises entre 1000 et
1400°C.

I1.1. Démarche expérimentde

Comme nous l'avons souligné lors du second chapitre, les domaines de transformation de
lalliage MdP ont été déterminés au cours de notre étude grice a la synthése de nos résultats issus
d'analyses thermique différentielle, dilatométrique et chimique quantitatives. La démarche suivie nous a
permis de déterminer, d’'une part, la température 2 partir de laquelle la microstructure initialement
presque monophasée Y se déstabilise au profit de la croissance de la phase hexagonale stable a la
température considérée (o, ou o). D’autre part, ceci nous a également permis de déterminer la limite
entre les domaines d'équilibre o et (a+y) ou transus o. Rappelons que la détermination du transus o
est importante puisqu’elle permet de connaitre la température a laquelle I'alliage doit étre porté pour
étre homogénéisé et en dessous de laquelle le caractere duplex de la microstructure peut étre obtenu.

Dans un second temps, une campagne de traitements thermiques consistant en des maintiens
isothermes 2 différentes températures et de différentes durées, suivis de refroidissements rapides par
trempe a I'eau, nous a permis d’évaluer les fractions de phases d’équilibre dans le domaine biphasé
(or+7). Parallelement, cette campagne nous a permis d'évaluer la confiance que nous pouvons accorder
a la base de données optimisée par Saunders [SAU97] dont nous disposons pour effectuer des
prévisions d'équilibres entre phases a partir de calculs thermodynamiques réalisés avec le logiciel
Themo-Calc®.
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I1.2. Détermination des températures de transformations

I1.2.1. Exploitation des thermogrammes ATD

La caractérisation des températures de transformations de phases de 'alliage MdP par analyse
thermique différentielle est analogue a celle réalisée sur la nuance élaborée par fonderie et présentée au
cours du paragraphe I1.3 du troisieme chapitre. Les traitements réalisés ont été¢ conduits uniquement a
l'état solide, jusqua des températures maximales de l'ordre de 1400°C. Les résultats obtenus et
présentés en partie sur la Figure IV.1 illustrent I'évolution des pics endothermiques au chauffage, en
fonction de la vitesse de chauffage imposée entre 5 et 30°C/min. Les températures de transformation
correspondant aux conditions proches de I'équilibre thermodynamique sont déduites de l'extrapolation
a vitesse nulle des relations linéaires existant entre la vitesse de chauffage et les températures
caractéristiques déduites des thermogrammes d'ATD. L'évolution de ces courbes lors des différents
refroidissements mis en ceuvre n'est pas présentée ici mais est analogue 2 celle obtenue dans le cas de
I'alliage élaboré par fonderie, en particulier en ce qui concerne le sous-refroidissement nécessaire au
déclenchement de la transformation o. — .
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Compte tenu de la microstructure initiale de lalliage MdP, les deux pics endothermiques
enregistrés au chauffage correspondent a la succession de transformations comprenant la réaction
ordre/désordre o, = o et la dissolution de la phase 1y au profit de la phase o Ie début de cette série de
transformations est situé aux environs de 1180°C. De maniere similaire a l'alliage €laboré par fonderie,
le premier pic endothermique, situé aux environs de 1205°C, peut étre attribué 2 la transition o,+y —
o+y. Cette transition est peu sensible 2 Ia vitesse de chauffage. En pratique, il est beaucoup moins aisé
de lidentifier sur les thermogrammes enregistrés lors du refroidissement (cf. Figure IV.2).

L'exploitation des thermogrammes au chauffage a permis de situer la température du transus o de
I'alliage MdP 2 1365°C, ce qui est en trés bon accord avec la valeur reportée dans la littérature par
plusieurs auteurs [FUC93, HUBO2].

I1.2.2. Sensibilité des techniques expérimentales : ATD / dilatométrie

Comme nous l'avons explicité au cours du paragraphe 11.1.2.2 du second chapitre, le suivi des
transformations par dilatométrie a été mis en ccuvre au cours des traitements thermiques présentés dans
la suite de ce chapitre, afin d'apprécier l'influence des conditions de traitement sur les cinétiques de
transformations et ainsi mieux comprendre la genese des microstructures. La dilatométrie et 'analyse
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thermique différentielle reposent sur des principes de mesure différents. La premiere technique consiste
a mesurer les variations de volume associées 2 la dilatation thermique et aux transformations de phases
subies par un matériau. La seconde repose sur la mesure de la variation de température associée a la
variation d'enthalpie accompagnant toute transformation de phases. A priori, ces deux techniques ne
présentent pas la méme sensibilité lors de la détection des transformations subies par le matériau éudié.
C'est ce que nous allons discuter a présent.

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

deux techniques en termes d'intervalle correspondant a la transformation globale o,+y <> o+y < o
(intervalle compris entre les températures apparentes de début et de fin de transformation,
respectivement T, et Ty, nous mettons ici en évidence le fait que les modifications structurales subies
par lalliage Ti-48Al1-2Cr-2Nb 2a l'état solide et a haute température, au chauffage comme au
refroidissement, peuvent étre suivies par dilatométrie en cours de traitement avec une précision
correcte. Dans le cas des vitesses de chauffage "standard" pour I'ATD et la dilatométrie, I'accord entre
ATD et dilatométrie associé a la détermination de la fin des transformations en fin de pic ATD, indique
que la conduction thermique est négligeable par rapport au signal purement associé a la transformation.
L'exploitation en terme d'évolution de l'avancement de h transformation E(T) est de ce fait
envisageable. La dilatométrie est donc appropriée au suivi de la transformation globale subie par ['alliage
a haute température et sa mise en ceuvre au cours des traitements thermiques que nous avons réalisés
est justifiée.
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Figure IV.2 : Compaison entre thenngrammes A'TD et enwegistraments dilatometriques obtevus pour lalliage MAP (a) brs
dundafagea 5°C/min et (b) lors dun refioidissamant a 5°C/ min.

Sur les diagrammes de la Figure IV.2, nous pouvons constater que la transition o,+y <> o+y
est moins observable par dilatométrie que par ATD. Cette transition ne peut &tre décelée que sur les
courbes rendant compte de l'évolution de la fraction dalliage transformée en fonction de la
température. La Figure IV.3 présente schématiquement la procédure permettant de déterminer
lavancement de la transformation, &(CT), ainsi que l'évolution de E(T) et de sa dérivée avec la
température. Sur la Figure IV.3 la transition 0,+y — a+y peut étre distinguée au chauffage sur les
courbes d&(T)/dT = f(T) par une vitesse de dilatation légérement accentuée. Néanmoins, l'analyse de
cette transition a partir de ce type de courbe reste trés délicate. Ceci démontre qu'une technique basée
sur une mesure enthalpique telle que I'ATD est beaucoup plus sensible a la transformation subie par
I'alliage au cours du franchissement du palier eutectoide a,+y <> o, que la dilatométrie. C'est pourquoi,
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lors de la présentation des résultats concernant les traitements 1éalisés avec suivi dilatométrique, nous
ne nous attacherons qu'a l'exploitation de l'intervalle global de la transformation o, +y <> oty <> 0.

Il est intéressant de noter également que la dilatométrie présente les avantages de rester
exploitable aux fortes comme aux faibles vitesses de refroidissement. Aux fortes vitesses, le
refroidissement contrdlé en ATD n'est pas forcément disponible (limitation technologique du four
équipant l'installation). De plus, aux trés faibles vitesses de refroidissement, les pics endothermiques ou
exothermiques en ATD peuvent étre pratiquement indétectables. Dans tous les cas, la dilatométrie
présente l'intérét d'autoriser une exploitation directe des résultats par une approche de type "loi des
mélanges”, 1a ot I'ATD, plus complexe, résulte de la compétition entre calories libérées ou absorbées
par la transformation et retour a I'équilibre thermique par conduction. Aux faibles vitesses de chauffage
ou refroidissement par exemple, 'amplitude du signal est pratiquement nulle alors que la transformation
sleffectue.
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11.3. Evolutions microstructurales entre 1000 et 1400°C

Afin de déterminer les fractions de phases d'équilibre dans la gamme de températures comprises
entre 1000 et 1400°C, des échantillons d'alliage MdP ont subi plusieurs traitements thermiques
consistant en des maintiens isothermes de différentes durées, variant entre 1 et 96 heures, et suivis d'un
refroidissement par trempe a l'eau. Les échantillons ont été portés jusqu'a la température de maintien a
raison d'une vitesse de chauffage controlée de 5°C/min. Cette vitesse a été utilisée afin d'éviter, lors du
chauffage, la formation de la phase o sous forme d'aiguilles a l'intérieur des grains y monolithiques,
sous l'effet d'une vitesse de chauffage trop rapide comme cela a ét€ relaté par Ott et Pollock [OTTP98,
OTTP99], et ainsi garder une structure de grains ¥ et o,/0 équiaxes, comme nous l'avons précisé
précédemment. Au cours du chauffage et du maintien isotherme, nous supposons que l'évolution de la
proportion des phases les unes par rapport aux autres se fait uniquement par diffusion chimique ct
par redistribution des éléments d'alliage entre les grains équiaxes monophasés composant la
microstructure (croissance par déplacement des interfaces).

11.3.1. Homogénéisation des microstructures

Comme nous pouvons le constater sur la Figure IV.4, les microstructures obtenues apreés
trempe depuis les différentes températures de maintien isotherme, sont biphasées. En imagerie
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d'‘électrons rétrodiffusés, la phase y apparait en contraste sombre alors que la phase o, complémentaire
apparait en clair. Rappelons que, lors de la trempe 2 l'eau, la phase o subit dans tous les cas une mise en
ordre en o, En pratique, le caractére ordonné de la phase complémentaire a la phase 7y a pu étre vérifié
sur les échantillons traités a 1300°C contenant plus de 50 % vol. de phase hexagonale, grace a
l'observation des pics de surstructure de la phase o, lors d'analyses par diffraction des rayons X.

20pm

Figure IV.4 : Vu&‘r@mm imagerie délectrons retrodjfiises de la mmmecblbﬂigeqmés uniraitenent
(@de96ha 1000°C, (b) 76 b a 1050°C, (¢) 96 ha 1100°C, (d) 96ha 1150°C, (e) 40h a 1200°C, (f) 4Bha 1250°C,
(8)24bha 1300°Cet (B) 1 b a 1350°C (NB : la phase yapparait en conlraste sombre).

Pour la vitesse de refroidissement mise en ceuvre au cours de la trempe, il apparait que la
microstructure initiale de l'alliage MdP (cf. Figure I1.10 du second chapitre) n'est pas profondément
modifiée par des traitements de longue durée jusqu'a des températures de l'ordre de 1100°C. Rappelons
qu'initialement, l'alliage contient environ 3,5 % vol. de phase o, sous forme de petits grains décorant les
joints de grains monophasés . Sur la Figure IV.5, qui présente l'évolution de la fraction volumique
représentée par la phase complémentaire de la phase ¥ au cours des différents traitements, nous
pouvons apprécier la cinétique d'homogénéisation de la microstructure de lalliage aux différentes
températures explorées. Lorsque les proportions entre phases n'évoluent plus, nous supposons que les
microstructures correspondantes sont proches de celles attendues a l'équilibre. Aux températures
inférieures a 1100°C, les proportions entre les différentes phases sont proches des fractions d'équilibre
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aprées un maintien de 40 heures 2 la température de traitement. L'augmentation de la température
contribue largement 2 accélérer la cinétique dhomogénéisation de la microstructure, puisque les
fractions de phases des différentes phases ne semblent plus évoluer aprés un maintien de 20 heures
entre 1150 et 1250°C, de 10 heures a 1300°C et de 1 heure a 1350°C. De ces résultats, nous pouvons
déduire les fractions volumiques d'équilibre de la phase 1y et des phases complémentaires o/, (compte
tenu de la réaction eutectoide prévue aux environs de 1200°C) rassemblées dans le Tableau IV.1.
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Figure IV.5 : Evolution ce la fraction whumique de phase(s) complémanicire(s) é la phase 'y en forclion de In température et de ln
durée du traiterment isothenme ; (@) traiterentss gffectués entre 1000 et 1200°C et (b) traitements gffectués entre 1250 et 1350°C.

Phase y [% vol.] Phases o,/a [% vol.]
1000°C 98,0 20
1050°C 96,8 3,2
1100°C 97,2 2,8
1150°C 950 5,0
1200°C 90,2 9,8
1250°C 75,0 25,0
1300°C 40,0 60,0
1350°C 2,0 98,0
1365°C 0,0 100,0

Tableau IV.1 : Erolution des fractions deéquilibie des phases yet 0t/ avec la termpénature.

I1.3.2. Approche de la composition chimique d’équilibre des phases o et y

En dessous de 1200°C, la fraction volumique des phases o, ou o est trop faible pour nous
permettre de différencier ces deux phases par diffraction des rayons X, les pics de surstructure de la

phase o, n'étant pas suffisamment intenses pour les distinguer du fond continu. Par ailleurs, I'analyse de
la composition chimique de ces phases par microsonde électronique ou par microanalyses EDS ne peut
étre effectuée sans introduire derreurs d'analyse liées 2 l'influence de la matrice 7y. Par conséquent, il ne
nous est pas possible, a partir de ces résultats, de préciser la température exacte a laquelle la mise en

ordre ¢, <> o intervient. Nous garderons donc a l'esprit que cette transition se produit d'apres, nos
résultats d'analyse thermique différentielle, aux environs de 1200°C.

La composition chimique des phases présentes dans les échantillons traités aux températures
supérieures a 1200°C a été analysée en considérant qu'au dessus de 1200°C seule la phase o peut étre en
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équilibre avec la phase ¥. Les résultats obtenus par microsonde électronique pour les échantillons traités
a 1200, 1250 et 1300°C sont rassemblés dans le Tableau IV.2 et sont comparés a la composition
chimique nominale de I'alliage MdP, en ne considérant que les éléments d'alliage Ti, Al, Cr et Nb. Tout
en gardant 2 l'esprit qu'avant traitement l'alliage contient 0,14 % at. O, nous considérons que la
réalisation des traitements thermiques sous atmosphére controlée n'a pas modifié de maniere
significative la teneur en éléments interstitiels de l'alliage, du moins au niveau du coeur des échantillons.

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

Ti 47,80+ 0,20 47,35+0,12 52,17 +0,28 | 46,81+0,31 51,83+£0,50 | 44,67 +013 49,59+0,14
Al 48,22+0,25 | 48,760,112 42,71+027 | 4946+0,38 4325+0,10 | 51,85+0,13 46,14 +0,13
Cr 2,01+£0,05 1,90 £0,02 3,27 £ 0,04 1,61+0,05 2,93 £0,03 1,37 £0,01 2,36 £0,01
Nb 1,97 £ 0,03 1,99 £ 0,02 1,85 £ 0,02 2,12+0,05 1,99 £ 0,04 2,11 +0,02 1,91+0,02

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

Tableau IV.2 : Compusitions doimiques viomivale de [ alliage MdP et des phases y et o dulides parmicrosonde dectionique
apres homggddisation & 1200, 1250 et 1300°C.

L'application de la reégle du bras de levier a partir des compositions chimiques rassemblées dans
le Tableau IV.2 conduit i la détermination du diagramme représenté sur la Figure IV.6. Ce dernier nous
permet de vérifier que les compositions déterminées pour les phases o et ¥ a 1200, 1250 et 1300°C
nous permettent d'évaluer la proportion des deux phases présentes a ces températures de maniere
cohérente avec la quantification effectuée précédemment par analyse d'images apres homogénéisation.
Nous pouvons donc admettre que les compositions mesurées ici sont tres proches des compositions
attendues a I'équilibre. Le diagramme de la Figure IV.6 nous permet également de visualiser le caractére
o-phile de Cr et y-phile de Nb. Le coefficient de partage de ces éléments entre les phases o et y, dfini
comme le rapport des compositions mesurées dans chacune des phases, est rassemblé dans le Tableau
IV.3. 1l apparait que, entre 1200 et 1300°C, les coefficients de partage de Cr pour la phase o et de
Nb pour Ia phase 7y sont relativement constants et valent respectivement 1,75 et 1,09.

X, - Xo [% at.]

F (000 8,8%
F,(0)1259°C = 25 %

- F ()™ =60% -
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Figure IV.6 : Fvaluation de la fraction tolumique de phase aca 1200, 1250 et 1300°C a pantiy cks tenans en Th, Al Cret
Nb détenminées parnicrosonde électronigue.
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Cr/ Phase o Nb / Phase v
1200°C 1,72 £ 0,04 1,08 £ 0,02
1250°C 1,82+ 0,08 1,07 £ 0,01
1300°C 1,72 £0,02 1,10 £ 0,02
Moyenne 1,75 £ 0,04 1,08 + 0,02

Tableaw 1V.3 : Cogfficient de partagede Cr pour la phase ¢ et de Nb pour la phase 'y evtre 1200 et 1300°C.
11.4. Comparaison avec les peédictions Themno-(alc®

La fraction et la composition chimique des phases o et ¥ évaluées ici dans des conditions a
priori proches de I'équilibre thermodynamique peuvent étre confrontées aux résultats reportés dans la
littérature, a travers les calculs que nous pouvons effectuer 2 l'aide de Themo-Cat® a partir de la banque
de données thermodynamiques optimisées par Saunders [SAU97].

La Figure IV.7 représente l'évolution de la fraction molaire des phases prévues dans les
conditions d'équilibre par Themwo-Calc® entre 950 et 1400°C. A l'équilibre, la banque de données utilisée
pour nos calculs prévoit que l'alliage MdP est composé des trois phases 0, Y & B2 en dessous de
1125°C. En premiére approximation, nous pouvons considérer que les phases o, o, Y etB2 possedent
des volumes molaires pratiquement identiques (10,1 £ 0,3 cm’/mol). Sous cette hypothése, nous
pouvons confronter les résultat des calculs a 'évolution de la fraction molaire de la phase 'y et celle de la
ou des phase(s) complémentaire(s) déterminée(s) expérimentalement au cours de nos travaux. Entre
1000 et 1100°C, la fraction molaire de phase y prévue par le calcul est en relativement bon accord avec
celle mesurée expérimentalement. En conséquence, la fraction molaire cumulée des phases o, et B2
prévues par Themo-Cal”® dans cette gamme de températures est également cohérente avec les mesures
expérimentales. En revanche, au dela de 1150°C, les proportions entre Jes phases o ety prévues par le
calcul différent notablement des valeurs expérimentales. La température du transus o prévue par
Thermmo-Cale® est située 2 1380°C, soit 15°C au dessus de la valeur déterminée expérimentalement, et des
écarts pouvant aller jusqu'a 10 % sont constatés entre la fraction molaire des deux phases prévues par le
calcul et celle déterminée au cours de notre étude. Ceci ce traduit naturellement par des écarts tout aussi
notables en termes de composition chimique des phases o et Y, comme en attestent les valeurs déduites
du calcul et rassemblées dans le Tableau IV.4. Néanmoins, les données présentées dans le Tableau IV.5
démontrent que le partage spécifique de Cr pour la phase o et de Nb pour la phase 7y est correctement
décrit dans la banque de données thermodynamiques utilisée pour le calcul.

Dans la mesure ol une confiance suffisante peut étre accordée aux résultats fournis par les
calculs effectués 2 l'aide de Themmwo-Cak®, nous pouvons supposer que la phase B2 est attendue dans
l'alliage MdP dans les conditions d'équilibre et que les échantillons que nous avons traités entre 1000 et
1100°C puis trempés a l'eau sont composés des phases 7y, o, e B2. Ceci na pu étre confirmé
expérimentalement lors de nos observations au MEB en imagerie d'électrons rétrodiffusés, au cours
desquelles en principe la phase B2 se distingue nettement de la phase o, par un contraste beaucoup plus
clair. Nous reviendrons sur la stabilité de la phase B2 dans I'alliage MdP au cours du cinquieme chapitre
de ce manuscrit.
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Figure IV.7 : Variation de I fraction molaire des différentes phases pravues dans L alliage MdP par Thenmo-Calk® evte 950 et
1400°C et comprmaison auec les 1ésulials expérimeniaux oblerus aucours de létude.

1300

1350 1400

1200°C 1250°C 1300°C
Phase y Phase o Phase y Phase o Phase y Phase o
Ti 46,60 52,34 45,99 51,30 4523 50,10
Al 49,64 42,84 50,34 44,12 51,19 45,56
Cr 1,74 3,03 1,64 2,73 1,563 2,44
Nb 2,02 1,79 2,03 1,85 2,05 1,90
Ti/Al 0,939 1,222 0,914 1,163 0,884 1,100

Tableau 1V.4 : Compusition chimique des phases yet oca 1200, 1250 et 1300°C prewves par Themo-Cal®.

Cr/ Phase o Nb / Phase y
1200°C 1,74 1,13
1250°C 1,66 1,10
1300°C 1,59 1,08
Moyenne 1,67 £0,08 1,10 £ 0,03

Tableau 1IV.5 : Cogfficient de partagede Cr et de Nb entre 1200 et 1300°C prévus par Thenno-Cak®.

11.5. Synthese : limites du domaine biphasé (o+Y)

Les résultats présentés au cours de cette premiére partie nous ont permis de préciser les limites
du domaine biphasé (o+y) dans l'alliage MdP. D'apres les résultats danalyse thermique
différentielle, ce domaine est compris entre 1200 et 1365°C. Les limites de solubilité en Ti, Al, Cr et
Nb des phases et y ont été proposées et confrontées aux prévisions pouvant étre faites a l'aide du
logiciel Thenmo-Calc®. Cette confrontation nous a permis de mettre en évidence que, en dépit dune
description apparemment correcte du partage des éléments dlalliage entre les deux phases, des
imprécisions sur les limites de solubilité de ces éléments dans chaque phase subsistent lors de prévisions
faites a partir de la banque de données optimisée par Saunders. Toutefois, ces résultats, rassemblés en
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Figure IV.8 sous la forme de la portion du diagramme pseudo-binaire Ti-Al correspondant au domaine
(oe+7y) de l'alliage MdP, démontrent que les données concernant la phase o sont en meilleur accord avec
nos résultats expérimentaux que celles concernant la phase . Ceci peut signifier qu'une optimisation

des données thermodynamiques relatives 2 la phase v dars la banque de données développée par
Saunders s'avere nécessaire en vue d'une utilisation systématique du logiciel Zhenm-Cal® pour décrire et
prévoir les équilibres entre phases dans l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb.
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Figure IV.8 : Représevitation dudomaine biphasé (0c+ ) dans le diagrammme pseudo binaire Ti-Al corvespondomt & lalliage MP,
dapres nos resuliats expérimeniaucet dapres les pravisions de Thenno-Cak®.
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III. Genese de microstructures lors de refroidissements continus

I11.1. Démarche expérimentale

Comme nous l'avons mentionné au cours du second chapitre de ce manuscrit, une série de
traitements avec maintiens isothermes suivis de refroidissements continus a été menée sur l'alliage MdP
dans le but de préciser de maniére quantitative les relations existant entre les paramétres de traitements
thermiques et les microstructures. Ces traitements ont été réalisés en mettant en ceuvre le suivi des
transformations de phases par dilatométrie, comme nous I'avons rappelé au cours du paragraphe I1.2.2
de ce chapitre, dans Je but d'évaluer également l'influence des parametres de traitement sur la cinétique
des transformations subies au cours du refroidissement. Les principaux parametres étudiés sont la
durée du maintien isotherme et la vitesse de refroidissement. La premiere série de traitements a été
effectuée 2 une température supérieure au transus @, afin de préciser l'influence de ces parametres sur la
formation de la structure lamellaire ¢,-y. La seconde série de traitements a été conduite dans le domaine
biphasé (o+7), dans le but de préciser les conditions de formation de la microstructure duplexe et
d'apprécier également, en comparaison de la premiere série de traitements, I'influence de la composition
chimique initiale de la phase o sur les caractéristiques de la structure lamellaire résultant de sa
décomposition.
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II1.2. Traitements thermiques dans le domaine monophasé o

II1.2.1. Conditions de traitemernt

La série de traitements dans le domaine 0. a été réalisée a 1380 + 10°C, en respectant des
durées de maintien isotherme de 15, 60 et 600 min. Le refroidissement controlé en four, d'une part,
et la convection forcée par un balayage d'hélium, d'autre part, nous ont permis d'explorer une gamme
de vitesses de refroidissement comprises entre 5 et 3000°C/min. Le systeme de régulation des
fours utilisés nous a permis d'effectuer des séries de traitements mettant en ceuvre des vitesses de 5 et
50°C/min, alors que le soufflage a I'hélium nous a permis de garantir des vitesses de refroidissement au
minimum de 'ordre de 400°C/min.

II1.2.2. Suivi des transformations de phases

La Figure IV.9 présente I'évolution avec la température, de 'avancement de la transformation
E(T) subie par l'alliage MdP lors de divers refroidissements continus, aprés des maintiens isothermes 2
1380°C de différentes durées. Rappelons que &(T) décrit l'évolution de la cinétique globale de
transformation de l'alliage entre les températures apparentes de début et de fin de transformation,
respectivement notées T, et T,.
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Figure IV.9 : Erolutionen Jondion de la température, de llavavcarent dela travnsfonmation de l'alliage MdP lors de
refioidisserments contivuis apres des mintiens isothermes & 1380°C e différentes duurées, dlapres les eviegistraments dilaioméirigues

Sur ce diagramme, nous pouvons constater que la vitesse de refroidissement a un effet
prépondérant sur l'intervalle de transformation AT et sur la température de début de
transformation T, La dépendance du début de la transformation vis-a-vis de la vitesse de
refroidissement traduit le fait que les mécanismes mis en jeu lors de la formation de la structure
lamellaire sont thermiquement activés. La durée du maintien isotherme n'a a priori qu'un effet de
second ordre sur ces caractéristiques, notamment si l'on étudie plus précisément les courbes E(T) = f(T)
obtenues lors des refroidissements 2 5 et 50°C/min, mais également si 'on compare les courbes
correspondant aux vitesses de refroidissement de 1480 et 1515°C. L'augmentation de la vitesse de
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refroidissement tend a augmenter lintervalle de température dans lequel la transformation globale de
l'alliage s'effectue et a abaisser la température correspondant au début de cette transformation.
L'influence de la vitesse de refroidissement sur AT et sur T, est présentée sur la Figure IV.10. En
premiere approximation, compte tenu des coefficients de régression linéaire obtenus, nous pouvons
considérer que l'évolution de T, et AT avec la vitesse de refroidissement peut étre décrite de maniére
satisfaisante par des relations linéaires. Ces résultats mettent en évidence que, méme pour les
refroidissements les plus lents, la température correspondant au début de la transformation est
bien inférieure au transus o estimé a 1365°C. L'extrapolation 2 vitesse de refroidissement nulle de la
relation existant entre T, et la vitesse, nous indique que la température maximale correspondant au
début de la transformation est inférieure 2 1300°C. Ceci signifie que, dans tous les cas, une force
motrice importante, correspondant 2 un sous-refroidissement de 1'ordre de 70°C, est nécessaire
au déclenchement de la germination et de la croissance des lamelles y a partir de la matrice o.

Cette force motrice traduit vraisemblablement I'énergie consommée par le systéme lors de la création
des interfaces entre lamelles.
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Figwre IV.10 : Erolution en foraion de ln vitesse de refioidissement, de la temperatire de ddbut de trangfonmation T, elde
Uintenualle de transformation AT dk l'alliage MAP lovs de refioidissements contivuis apres des maintiers isothennes a 1380°C de
différentes chues.

L’analyse des courbes &(T) = f(T) nous renseigne sur la cinétique globale de transformation
adoptée par l'alliage au cours du refroidissement continu. Ces courbes suivent une allure sigmoidale non
symétrique, qui rend compte d'une transformation plutdt rapide dans les premiers instants et aux
températures les plus hautes et d'une transformation plus lente et moins activée au fur et 2 mesure que
la température diminue. Comme le présente la Figure IV.11, l'allure des courbes présentant 1'évolution
avec la température de la valeur absolue de la dérivée dE(T)/dT, peut se décomposer en deux régimes
particulierement distincts dans le cas des refroidissements a 5°C/min. Cette distinction pourrait traduire
la compétition en termes de germination et de croissance pouvant exister entre deux families de
lamelles v, se formant préférentiellement 2 des températures différentes. Cette différence de régime de
transformation est moins distincte sur les courbes relatives aux refroidissements effectués a 50°C/min.
Ceci peut signifier que lors de refroidissements lents, a des vitesses de l'ordre de 5°C/min, la structure
lamellaire se forme en deux étapes alors que pour des vitesses de refroidissement plus rapides, au moins
de l'ordre de 50°C/min, la formation des lamelles 7y s'effectue en une seule étape. Ceci est a rapprocher
de l'observation du dédoublement de pic faite sur les thermogrammes ATD obtenus pour l'alliage
élaboré par fonderie dans le cas de vitesses de refroidissement inférieures 2 30°C/min et présentés au

121



Chapitre IV : Gerizse de Miciostiuctues a I’ Elat Solide

paragraphe I1.3 du troisieme chapitre. Néanmoins, il est 2 noter qu'un tel dédoublement de pic n'a pu
étre observé sur les thermogrammes correspondant a l'alliage MdP.
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Figure IV.11 : Evolution en forction de la tempématue, de ln valeur absolue de lo dérivée d&(D/dT dans le cas de
refioidissemenis contiruis e 5 et 50°C/min.

II1.2.3. Caractérisation microstructurale

I11.2.3.1. Morphologie des microstrustures

La Figure IV.12 présente quelques vues micrographiques de la microstructure de l'alliage MdP
obtenue 2 la suite des différents traitements présentés ci-dessus.

Dans tous les cas, la microstructure obtenue est tr&s majoritairement lamellaire. Les
traitements de courte durée (15min) conduisent 2 des structures dont la taille des grains est plus fine
mais dont les joints de grains sont moins bien définis. Pour les refroidissements rapides réalisés par
soufflage a I'hélium, quelques zones siége de la formation de la structure en plumeaux (PL) d des
colonies de lamelles de type Widmanstitten (Wid.) sont observées dans I'alliage, en plus de la structure
lamellaire o,-y. La présence de ces morphologies microstructurales supplémentaires ne géne pas outre
mesure l'observation de la structure lamellaire qui s'est développée majoritairement dans les
échantillons. Qualitativement, les lamelles de type Widmanstitten sont observées, en plus de la
structure lamellaire et de quelques zones ayant une structure en plumeaux, pour des vitesses de
refroidissement inférieures a2 1000°C/min. Pour les vitesses plus élevées, seule les structures lamellaire
et en plumeaux sont observables, la proportion plumeaux/lamellaire augmentant avec la vitesse de
refroidissement.

I11.2.3.2. Valeur moyenne des paranefres microstructuraux

L'influence des conditions de traitement thermique sur les parametres caractéristiques des
microstructures développées a été analysée par métallographie quantitative, conformément aux
procédures décrites au cours du second chapitre, Les résultats obtenus pour les traitements les plus
significatifs sont rassemblés dans le Tableau IV.6 ainsi que sur la Figure IV.13. Pour ces différents

traitements, la valeur moyenne de la fraction volumique de phase o, retenue dans l'alliage aprés
refroidissement, F (0, de I'épaisseur des lamelles a,,, L, (at,), de l'espacement entre ces lamelles, IS(ar,),
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et de la taille des grains lamellaires, d,, a pu étre estimée avec une statistique représentative (cf.
paragraphe 11.2.2.4 du second chapitre).

Figure 1V.12 : Vues micrographiques de [ alliage MAP, apres maintiens isolheres de (adig) 15min, (b,e,b) Cminet (¢ f;1)
600min, suivis de refividissements contivus a (a,b,c) 5°C/min, (dye,f) 50°C/min, (g) 850°C/min, (b) 1480°C/minet (i)

1515°C/min.

Conditions TT Fs(oz) [%] Lm(orz) [um] 1S(02) [um] A [m]
1380°C-15min-5°C/min 6,9+1,5 0,19+0,01 | 2,07 +0,14 277 £ 25
1380°C-60min-5°C/min 7,3+£1,0 0,30+0,03 | 3,14 0,34 360 + 30
1380°C-600min-5°C/min 92+£15 0,33+0,03 | 2,97 +£0,53 582 + 84
1380°C-15min-50°C/min 79+16 0,09+0,01 | 1,00+£0,15 133+9
1380°C-60min-50°C/min 108+£23 | 0,16+0,02 | 1,63+0,35 168 £ 15

1380°C-600min-50°C/min 11,3+1,2 | 0,15£0,01 | 1,27 £ 0,44 230+ 24
1380°C-15min-440°C/min 29436 | 0,11£0,01 | 0,25£0,04 139 £ 35
1380°C-60min-1480°C/min 236+1,0 | 0,08+0,01 | 0,26 +0,01 196 £ 35
1380°C-600min-1515°C/min 258+29 | 0,06+0,01 | 0,15+0,04 235+ 35

Tableau IV.6 : Paramelres micosinichuaux de lalliage MdP meues apies traitements themnigues a 1380°C.

Au vu de ces résultats, il apparait que la vitesse de refroidissement est le paramétre
affectant le plus significativement les caractéristiques microstructurales abordées ici. Lorsque la
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vitesse de refroidissement augmente, F (0,) augmente et L (o) et IS(o,) diminuent. La taille moyenne
des grains lamellaires est contrdlée par la durée du maintien isotherme mais semble également dépendre
de la vitesse de refroidissement. Plus le temps passé dans le domaine o est long, plus la valeur de d, est
élevée. Ceci est de toute évidence lié au grossissement des grains o lors du maintien dans le domaine
monophasé, avant le déclenchement de la formation des lamelles 1y a l'intérieur de ces mémes grains lors
du refroidissement. Néanmoins, il apparait que, pour les refroidissements lents effectuésa 5°C/min, la
taille moyenne des grains lamellaires observés apres refroidissement complet est significativement plus
élevée que celle des grains observés pour des refroidissements plus rapides. La différence de durée
passée dans le domaine o avant le début de la transformation, entre les différents traitements, ne suffit
pas a expliquer cet écart en termes de taille de grains. En effet, la durée précédant la transformation est
au maximum de l'ordre de 17 minutes dans le cas des refroidissements a 5°C/min, ce qui en regard des
maintiens isothermes les plus longs (600min) peut raisonnablement étre négligé. En conséquence, nos
résultats nous permettent d'émettre 'hypothese selon laquelle la vitesse de refroidissement influence
également la formation des lamelles y du point de vue du nombre de colonies lamellaires développées
dans le matériau a partir des grains o initiaux. En particulier, dans la mesure ou la taille des grains
lamellaires observés apreés des refroidissements supérieurs a 50°C/min est représentative de la taille des
grains o développés a haute température, nous pouvons supposer que, lors de refroidissements lents 2
5°C/min, certaines colonies lamellaires, probablement énergétiquement favorisées, peuvent se
développer sur des distances supérieures 2 la taille des grains o dans lesquelles elles précipitent.
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Figure IV.13 : Iifluevce ck In vitesse de refioidissement et de la durée du maintien isothenne & 1380°C sur ln waleur moyarve de
(@) la taille des grains lamdllires, dm, (b) la fraction wlumique de phase 0, F,(02),(C) lpaissaur d&s lamelles 0, Lyn(02) ¢(d)
lespacament entre larvelles o, 1S(0).

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

moyenne de F (0,), L, (0,) et IS(0,). Les caractéristiques de la microstructure lamellaire sont sensibles a
la durée du traitement thermique uniquement dans le cas des maintiens courts et suivis de

refroidissements rapides, pour lesquels des tendances différentes sont constatées pour F (o) et L, ().
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Ceci peut provenir dune homogénéisation incompléte avant refroidissement, qui aurait pour
conséquence de modifier les caractéristiques de germination des lamelles 7y lors du refroidissement.

L'augmentation de la fraction volumique de phase o, retenue a basse température lorsque la
vitesse de refroidissement augmente est corrélée a l'affinement de la microstructure lamellaire, illustré
par la diminution des parametres L, (o) et IS(or,). La diminution de IS(or,) traduit une réduction de la
coalescence des lamelles 1y formées lors du refroidissement, due 2 un épaississement limité. L'épaisseur
des lamelles y n'étant pas quantifiable 2 notre échelle de caractérisation, nous ne pouvons déterminer si
les conditions de traitement thermique affectent leur mode de germination et leur densité a l'intérieur
des grains lamellaires. Néanmoins, compte tenu de la réduction simultanée de I'épaisseur des lamelles
0,,, nous pouvons déduire de nos résultats que la diminution de IS(ar,) est due également a une
augmentation de la densité des lamelles 1y ayant précipité. En effet, si la réduction de IS(a,) &ait
uniquement liée a un épaississement des lamelles y limité par le temps disponible lors du
refroidissement, pour une densité de lamelles y donnée, la diminution de I'épaisseur de ces lamelles
résulterait en une augmentation de la fraction volumique de phase o, "résiduelle" et de la densité des

lamelles o, mais également en une augmentation de 'épaisseur moyenne de ces lamelles, ce qui n'a pas
ét¢ observé. Par conséquent, nous pouvons affirmer que laugmentation de la vitesse de
refroidissement a pour effet d'augmenter le taux de germination et de réduire 1'épaississement
des lamelles .

De maniere similaire aux travaux rapportés par Kim et Dimiduk [KIMD97] et Perdrix [PER00]

et comme le présente la Figure IV.14, l'évolution de 1'épaisseur des lamelles o, et de l'espacement entre
ces lamelles en fonction de la vitesse de refroidissement peut s'exprimer sous la forme d'une relation
empirique en V2,
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Figure IV.14 : Relations existant entre In vitesse de refioidissemerttet (a) [8paisseur des lamelles 0p, Lin(0) ¢(b) lespacarent
entre lamelles 0y, 1S(0%).

I11.2.3.3. Variabilité et distribution des parametres L (o1) et 1S(ar,)

Pour apprécier qualitativement l'effet des conditions de traitement sur la variabilité intrinseque
de L, (o) et IS(a,) dans chaque échantillon, nous pouvons estimer le rapport entre la racine carrée de la
variance sur L (o) et IS(ar,) calculé pour chaque distribution (écart type de 'échantillon) et la valeur
moyenne de ces parametres. La valeur de ce rapport obtenue pour chaque traitement est reportée dans
le Tableau IV.7. Nous pouvons constater que la variabilité de ces deux parametres n'est pas
profondément affectée par les conditions de traitement employées. En négligeant l'influence de la durée
du maintien isotherme, il apparait que la valeur du rapport entre écart type statistique et valeur
moyenne tend légerement a diminuer lorsque la vitesse de refroidissement augmente. Néanmoins,
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compte tenu de la dispersion observée sur ces valeurs, nous considérerons que ces tendances sont trop
faibles pour étre véritablement significatives.

Lm(c2) 1S(0r2)
Conditions TT
Ecart type [um] Ecart type / Moyenne | Ecart type [um] Ecart type / Moyenne

1380°C-15min-5°C/min 0,12 0,61 2,73 1,32
1380°C-60min-5°C/min 0,15 0,48 1,90 0,60
1380°C-600min-5°C/min 0,23 0,68 2,81 0,95
1380°C-15min-50°C/min 0,06 0,62 0,65 0,65
1380°C-60min-50°C/min 0,09 0,58 1,24 0,76
1380°C-600min-50°C/min 0,08 0,54 0,72 0,56
1380°C-15min-440°C/min 0,06 0,52 0,22 0,88
1380°C-60min-1480°C/min 0,03 0,31 0,15 0,59
1380°C-600min-1515°C/min 0,02 0,34 0,15 1,00

Tableau IV.7 : Valeurs de léant hpeel du napport entre &t tpe et moyme pour les parametres Lin(0) ¢1S(0p).

En somme, nous en déduisons que la variabilité intrinséque des parameétres L (0,) et
IS(0,) est relativement indépendante des conditions de traitement thermique et que, bien que
l'augmentation de la vitesse de refroidissement tende 2 affiner la microstructure lamellaire o,-y, dle ne
conduit pas a réduire dans le méme temps la variabilité attachée a la valeur moyenne de I'épaisseur des
Jlamelles o, et de l'espacement entre ces lamelles.

Comme nous l'avons souligné au cours du paragraphe I1.2.2.3 du second chapitre, la procédure
d'analyse d'images mise en ceuvre lors de la caractérisation quantitative des microstructures lamellaires
produites au cours des traitements thermiques, nous donne acces, en plus des valeurs moyennes des
parametres L (o) et IS(a,) décrits ci-dessus, a la distribution en nombre de ces parametres a l'intérieur
des différents grains et des échantillons analysés. Comme cela a pu étre rapporté dans la littérature par
Dimiduk et coll. [DIMPHO1], cette information est d'un intérét certain pour la construction de modeles
destinés a la description des relations entre microstructures et comportement mécanique. Comme
illustré sur la Figure 1V.15, il apparait que la distribution des parametres L (o) e IS(0,) peut étre
fidelement décrite par une loi de distribution de type log-normal :

px) = «/Z—T—tl.c.xex‘{— 2;2 l:(%)z)

ol p(x) représente la densité de probabilité que L, (a,) ou IS(ar,) valent x, u correspond a la valeur
moyenne de L, (0,) ou IS(a,) et ¢ I'écart type pouvant étre défini dans le formalisme propre a la loi log-
normale et qui est estimé dans le cas présent de maniére a représenter correctement la distribution
expérimentale par la distribution log-normale (approximation par la méthode des moindres carrés).
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~— Distribution log-normale

007 f------n-- R L < Distribution expérimentale | _ _ -

Lm{ot2) [um]

Figure IV.15 : Distribution expérimentale de | ghaisseur des laméles 0, Lin(002),dms le cas dlun trasterment de 600 min éi
1380°C sutvi d'un refroidisseventt a 50°C/min ; approximation parure loi log-namke.

A Taide des valeurs reportées dans le Tableau IV.8, nous pouvons représenter par des

distributions log-normales, la distribution en nombre de L (o) et IS(o,) obtenue pour chaque
traitement thermique. Ces courbes sont rassemblées sur la Figure V.16,

Lm(o2) 1S(0i2)
Conditions TT
u [pm] c [um] u [um] c [um]

1380°C-15min-5°C/min 0,19 0,75 2,07 2,78
1380°C-60min-5°C/min 0,30 0,57 3,14 0,86
1380°C-600min-5°C/min 0,33 0,54 2,97 0,88
1380°C-15min-50°C/min 0,09 0,64 1,00 0,79
1380°C-60min-50°C/min 0,16 0,61 1,63 0,98
1380°C-600min-50°C/min 0,15 0,56 1,27 0,75
1380°C-15min-440°C/min 0,11 0,54 0,25 1,21
1380°C-60min-1480°C/min 0,08 0,30 0,26 0,86
1380°C-600min-1515°C/min 0,05 0,67 0,15 1,22

Tableau IV.8 : Paramiires dentre penvelant de decrive la distribution ennombre de Ly, (02)a IS(0y) parun fonmalisme de
e loi lngronake.

Au vu de la Figure IV.16, l'effet prépondérant de la vitesse de refroidissement sur la distribution
en nombre des parametres L (o) et IS(ar,) apparait clairement. En parallele de la diminution de la
valeur moyenne de chacun de ces parametres qui accompagne l'augmentation de la vitesse de
refroidissement, la valeur maximale de chaque courbe de distribution tend a augmenter. Néanmoins,
'observation de la portée de chaque distribution (largeur a mi-hauteur ou au niveau de la base) ne nous
renseigne pas plus précisément sur l'effet des conditions de traitement sur la variabilité des parametres

L. (o) et ISCo,).
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Figure 1V.16 : Influence de la vitesse de refioidissarent et de ln dunée du maintien isothenve a 1380°C sur la distribution en
nambie (a) d l'gpaisseur des lamedles 0, Ly(0)et (b) de lespacenant entre lamelles o, IS(0r).

I11.2.4. Influence des conditionsde traitement sur la microdureté

Pour obtenir une premiere appréciation de l'influence des conditions de traitement thermique
sur les propriétés mécaniques de l'alliage, la Figure IV.17 présente I'évolution de la microdureté de
l'alliage MdP déterminée 2 la suite des différents traitements abordés ci-dessus. L'augmentation de la
vitesse de refroidissement se traduit par des niveaux de microdureté plus élevés. De méme,
l'augmentation de la durée du maintien isotherme semble contribuer a rehausser la microdureté de
l'alliage. Toutefois, compte de la dispersion sur chaque mesure, l'effet de la durée du maintien reste
négligeable en comparaison de l'influence manifeste de la vitesse de refroidissement. Ces évolutions
sont a rapprocher de l'effet de la vitesse de refroidissement, sur la fraction volumique de phase «,
retenue 2 température ambiante ainsi que sur les caractéristiques de la structure lamellaire, notamment

l'espacement interlamellaire IS(a,).
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Figure IV.17 : Influencede la vitesse de refioidissement et de la duge du maintien isothenve g 1380°C sur la microdhureie,

L'augmentation de la microdureté avec la vitesse de refroidissement peut étre reliée a

l'augmentation de la fraction volumique de phase o,. En choisissant de ne considérer que les résultats
des traitements dont la durée est supéricure a 60 minutes, nous pouvons constater a l'aide de la Figure
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IV.18.a, qu'une relation linéaire entre la microdureté et la fraction de phase o, paut étre proposée. En
supposant que la microdureté caractéristique de la microstructure lamellaire de 'alliage MdP peut étre
décrite comme une combinaison linéaire des microduretés des phases o, ety pondérée par leur fraction
volumique respective, nous pouvons estimer grice 2 la relation suivante :

Hv,, =Hv'.[1-F (o,)]+Hv* F, (a;)

la microdureté des phases o, et 7y :

Hv'=197+7 et Hv*=776127 (coefficient de régression linéaire R* = 0,98)

Les résultats ci-dessus nous permettent de vérifier que la phase o, possede une dureté
supérieure a celle de la phase vy, ce qui est largement admis dans la littérature. Les valeurs de
microdureté proposées ici pour les phases o, et ¥ sont nettement différentes de celles obtenues par
Perdrix pour l'alliage binaire Ti-48Al possédant une microstructure entierement lamellaire [PEROO]. A
partir d'essais de microdureté réalisés dans des conditions similaires aux notres, Perdrix propose une
microdureté de 379 £+ 17 pour la phase o, et de 255+ 5 pour la phase y. La microdureté que nous avons
déterminée pour la phase 1y est significativement inférieure 2 celle mesurée par Perdrix, mais également
a celle rapportée par d'autres travaux figurant dans la littérature. Dans la mesure ot la microdureté de
I'alliage MdP dépendrait uniquement de celle des phases o, et ¥ qui le composent, nos résultats tendent
a prouver que l'addition de Cr et de Nb a pour conséquence de modifier significativement la
microdureté des phases o, et y. Néanmoins, ces différences peuvent également suggérer que, méme si
une corrélation satisfaisante peut étre obtenue entre la microdureté de l'alliage et la fraction volumique
des phases présentes, cette derniere n'est pas le parametre contrdlant strictement la microdureté de
l'alliage.
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Figure IV.18 : Variation de lamicrodueté de lalliage MAP en fonction (a) c la fraction wolumiquede phase oy, F(02),®) &
la taille des grains lamellaires, diy, et (¢) de lespacament entre lamelles o, 1S(0r).
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En admettant que la microdureté de l'alliage MdP est proportionnelle a sa limite d'élasticité, une
relation de type Hall-Petch peut étre proposée pour décrire la variation de la microdureté en fonction
de la grandeur microstructurale caractéristique controlant le plus le comportement mécanique du
matériau. L'évolution de la microdureté de l'alliage MdP en fonction de la taille des grains lamellaires et
de l'espacement entre lamelles o, est présentée sur la Figure IV.18 (b et ©). Ces diagrammes mettent en
évidence que seul l'espacement interlamellaire (exprimé en m) peut satisfaire une loi de type Hall-Petch,
pouvant s'écrire sous la forme (coefficient de régression linéaire R* = 0,93) :

Hv,, =217+ 0,054IS(c,)

En somme, nous proposons que l'espacement entre lamelles o, oconstitue la grandeur
microstructurale ayant le plus d'influence sur la microdureté et a priori la résistance de l'alliage MdP.
Ceci est en accord avec les conclusions apportées par Perdrix [PER00] et Dimiduk et coll
[DIMHPS98] concernant l'influence de IS(at,) sur la limite élastique des alliages Ti-48Al et Ti-45,3Al-
2,1Cr-2Nb. La limite €lastique et la microdureté dépendant fortement de la mobilité des dislocations,
essentiellement dans la phase v, la présence d'obstacles supplémentaires sur le chemin de glissement de
ces dislocations (interfaces entre lamelles), due 2 un affinement de l'espacement interlamellaire et 2 une
réduction de l'épaisseur des lamelles 1y, conduit 2 des niveaux de microdureté et de limite élastique plus
importants.

II1.3. Traitements thermiques dans le domaine (o +Y)

I1.3.1. Conditions de traitemert

La série de traitements dans le domaine (0+Y) a été réalisée a 1300 + 20°C, en respectant
des durées de 60 et 600 min. La gamme de vitesses de refroidissement explorées est comprise
entre 5 et 1400°C/min environ. Le systeme de régulation des fours utilisés nous a permis d'effectuer
des traitements mettant en ceuvre des vitesses de 5 et 50°C/min, alors que le soufflage a I'hélium nous a
permis de garantir des vitesses de refroidissement au minimum de l'ordre de 1000°C/min.

I11.3.2. Suivi des transformations de phases

La Figure IV.19 présente l'allure des enregistrements dilatométriques obtenus au cours des
traitements réalisés a 1300°C. Ces enregistrements présentent plusieurs particularités. D'une part, lors
des maintiens isothermes a 1300°C, une contraction dont l'amplitude est visiblement fonction de la
durée du maintien, est observée de maniére systématique. Pour des maintiens de 60 2 600 minutes, cette
contraction varie de 0,1 2 0,5 %. Nous reviendrons sur l'origine de cette variation de longueur relative
au cours du paragraphe IV. D'autre part, les courbes enregistrées au chauffage et au refroidissement
rendent bel et bien compte de la transformation subie par l'alliage. Cette transformation, qui traduit la
dissolution progressive de la phase y au profit de la phase o lors du chauffage, est incompléte si nous
nous référons aux résultats présentés au cours du paragraphe I1.2.2. En effet, a l'arrivée a la température
de maintien isotherme de 1300°C, I'avancement de la transformation subie globalement par 'alliage au
cours du chauffage a 5°C/min n'a atteint qu'une valeur de l'ordre de 60 % (cf. Figure IV.3.b).
Néanmoins, il apparait qu'au refroidissement, la transformation inverse conduisant a la formation de la
phase 1y par croissance et/ou précipitation ne débute pas a la méme température suivant la vitesse de
refroidissement imposée. Pour des refroidissements a des vitesses inférieures a 50°C/min, le
déclenchement de la transformation o — ¥ ne requiert aucun sous-refroidissement alors que pour les
refroidissements plus rapides un sous-refroidissement important est nécessaire. La Figure IV.20
présente ainsi I'évolution de la température correspondant au début de la transformation en fonction de
la vitesse de refroidissement.
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Figure IV.20 : Frolution en Jordtion de la vitesse de refroidissemant de I, tervpérature de début de trangonvation Ty las de
refoidissements contivuis apres des maintiens isothermes de 60 et 600 min a 1300°C.

L'allure de la relation liant la température de début de transformation a la vitesse de
refroidissement est relativement similaire a celle décrite sur la Figure IV.10. La relation linéaire pouvant
étre déterminée ici est trés proche de celle proposée dans le cas des traitements effectués au dessus du
transus o.. Nous pouvons constater notamment que, pour une vitesse de refroidissement de l'ordre de
1000°C/min, la température correspondant au début de la transformation survenant apres des
traitements 2 1300 ou 1380°C, est dans les deux cas de l'ordre de 1200°C. Ceci tend donc a prouver

que, pour des vitesses de refroidissement suffisamment élevées, le déclenchement de la précipitation

de la phase Y sous forme de lamelles a l'intérieur des grains o est indépendant de la
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température de traitement, et donc de la composition chimique et de la taille des grains o.
Néanmoins, nous avons pu remarquer que, dans le cas des traitements effectués a 1380°C et pour des
vitesses de refroidissement inférieures a 50°C/min, la température de début de transformation dépend

de la vitesse. Nos résultats démontrent donc que, lorsque l'alliage est encore biphasé oy, le

déclenchement de la transformation 0. — 7 est pratiquement insensible 2 la vitesse de refroidissement
lorsque celle-ci est inférieure a 50°C/min.

I11.3.3. Caractérisation microstructurale

I11.3.3.1. Evolution de la microstrudure au cours des maintiens isothermes

Les traitements présentés au cours du paragraphe II.3.1 nous ont permis de préciser I'évolution
de la microstructure de l'alliage MdP lors de maintiens a 1300°C. Les microstructures développées a
l'issue de maintiens isothermes de 60 et 600 minutes et retenues a température ambiante par une trempe
a l'eau sont reportées sur la Figure IV.21. Au vu des résultats obtenus par microscopie quantitative et

rassemblés sur la Figure IV.22, la fraction volumique de phase o. présente dans l'alliage 2 1300°C est de
46 * 2 % apres 60 min de maintien et 58 £ 2 % aprés 600 min de maintien. Aprés 60 min de maintien,
la coalescence des grains o. est déja effective. Aprés 600 min de traitement, la phase o apparait
clairement comme une matrice continue et la distinction entre les grains ol équiaxes originaux n'est plus
possible. L'évolution de la structure de l'alliage vers une structure o~y déquilibre procede a priori,
parallelement 2 I'augmentation de la fraction volumique de phase o, par dissolution des grains y dont la
taille est la plus faible et par croissance des grains les plus gros. La taille moyenne et la densité des
grains 7y présents a 1300°C passent en effet respectivement de 7 £ 01 pm et environ 11000 mm? aps
60 min, 2 11+ 0,3 pm et environ 3600 mm? aprés 600 min. L'évolution de la taille moyenne des grains
¥ en fonction du temps de maintien 2 1300°C peut étre décrite par une loi en t7%, e peut donc étre
apparentée a un mécanisme de croissance et/ou coalescence controlée par la diffusion chimique.

L'évolution de la fraction volumique de phase y en fonction de la durée du maintien a 1300°C, pour
tenir compte de la fraction d'équilibre déterminée au cours du paragraphe 11.3.1, peut quant a elle étre
décrite par une relation empirique en 1/t.

Figure IV.21 : Microstruchure ce lalliage G E-MAP retervea lenparatuire ambiante par uve tremped leau, apres unmaintien
isothenmea 1300°C (@) de 60 minet (b) de 600 min.

La connaissance de la microstructure de l'alliage a l'issue des maintiens isothermes de 60 et 600
min va nous permettre de mieux comprendre ces évolutions lors des différents refroidissements
continus mis en ceuvre lors des traitements thermiques que nous abordons a présent.
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Figwre IV.22 : Evolution de la taille moyerve des grains ¥, d.().e de la fraction wolumiquede phase y, F.(y), erforctionde la
dhnge dvmaintien isothenme a 1300°C.

I11.3.3.2. Morphologie de la microstucture aprés refroidissements continus

La Figure IV.23 et la Figure IV.24 présentent quelques micrographies optiques et en imagerie
d'électrons rétrodiffusés de la microstructure de l'alliage MdP obtenues a la suite des traitements décrits
au paragraphe II1.3.1. Comme nous pouvons le constater, la morphologie de la microstructure est
profondément affectée par les conditions de traitement thermique.

O B et )

Figure IV.23 : Micigrphies qitiques de lalliage MAP, apres maintiens isothennes a 1300°C (a,ce) ceGOminet (b,dyf) &
GO0 min, suivis de refioidissements continus (a,b) a 5°C/min, (¢,d) a 50°C/min, (e) a 1040°C/minet (f) a1380°C/min.

L'application d'une vitesse de refroidissement de 5°C/min conduit 2 une microstructure
presque monophasée v, a savoir constituée de grains y et o, monolithiques, relativement similaire a la
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structure initiale du matériau. L'augmentation de la vitesse de refroidissement favorise I'obtention d'une
microstructure duplexe, c'est a dire comprenant une fraction plus ou moins importante de grains
lamellaires o1,-y. Pour une vitesse de refroidissement de 50°C/min, la microstructure de l'alliage est
composée de grains Yy et o, monolithiques et de grains lamellaires ©,-y. Pour des vitesses de
refroidissement supérieures a 1000°C/min, la microstructure n'est constituée que de grains y
monolithiques et de grains lamellaires o,-.

Figure IV.24 : Miciographies en imagerie délecthrons retrodiffusés de L alliage MdP, apres maintiens isothems a 1300°C (ace)
de G0minet (bd,) de 600 min, suivis de refioidissements continus (a,b) é 5°C/min, (cd) a 50°C/min, (@ é 1040°C/minet ()
a 1380°C/min (NB : la phase 'y appardit en contaste sombre).

Enfin, comme l'illustre la Figure IV.25, des particules de taille micrométrique sont distinguées
au niveau des interfaces entre les phases 7y et o, pour des vitesses de refroidissement inférieures ou
égales 2 50°C/min. La fraction volumique de ces particules reste de I'ordre du pour-cent volumique (cf.
Tableau IV.9). L'analyse semi-quantitative par spectrométrie EDX de la composition chimique de ces
grains nous a menés a la conclusion qu'il s'agit de particules de phase B2. Il convient donc de
considérer l'alliage MdP comme triphasé dans le cas de refroidissements inférieurs ou égaux 2
50°C/min. Pour des vitesses de refroidissement supérieures a 1000°C/min, la présence de cette
troisiéme phase n'a pas été décelée.

i

Figure IV.25 : Micrographies en imagerie dlectrons rétrodlifusés de [ alliage MAP, apres maintiens isothenmes a 1300°C (a,¢)
de GO minet (b,d) de 600 min, suivis de refioidissements continus (ab) & 5°C/min, (¢,d) a 50°C/min.
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I1.3.3.3. Valeur movenne des paranetres microstructuraux

L'influence des conditions de traitement sur les parametres caractéristiques des microstructures
développées apres traitements 2 1300°C a été analysée par microscopie quantitative. Les résultats
obtenus sont rassemblés dans le Tableau IV.9, dans le Tableau IV.10 ainsi que sur la Figure IV.20.

Grains monolithiques Grains | llaires
Conditions TT Microstructure Fo1) [%] | dm(y) [um] | Fy(o2) [%) | dmloz) [um]] Fu(B2) [%] | dm(B2) (um}| Fu(L)[%] Fv(az") [%] FV(YL) [%]
1300°C-60min-5°C/min Y+ o+ B2 942+14 1 123+20 | 50+09 25+03 08+0,2 1,2+02

1300°C-600min-5°C/min Y+on+ B2 922+15) 174+26 | 69+14 34+05 09+03 13+£01 - - -
1300°C-60min-50°C/min | v+ op + B2 + (opty)L| 709£2,0 ] 8713 9,015 ND 0,810, 0801 193+£20 | 30420 | 16320
1300°C-600min-50°C/min | y+ o + B2 + (02+y)L | 65,1+£2,0 | 11610 | 9,0+17 ND 0,7+0,2 08+0,1 252+20 | 4020 | 21,220
1300°C-60min-1040°C/min v+ (o)L 48,7+13 | 73105 - - - - 51,3+13 ! 184+13 1 329+13
1300°C-600min-1380°C/min ¥+ (Ot 35824 | 11,3+07 - - 642+24 | 23024 | 412+24

Tableau 1V.9 : Paramétres miciostnicturaux de | alliage MAP wesuds apres traitemens themiques a 1300°C
(ND = non détemive).

Conditions TT Microstructure Fu{o2) [%] | L(oz) fum] | 1S(o) [Um] | di [um)

1300°C-60min-50°C/min
1300°C-600min-50°C/min
1300°C-60min-1040°C/min
1300°C-600min-1380°C/min

Y+ o+ B2 + (0ty),
¥+ 0z 4+ B2 + (cp+y)
¥+ (o2t
T+ (o2t

156+1,5
159+2,0
358422
35,81+6,2

ND

ND
0,09 0,04
0,07 £ 0,02

ND

ND
0,16 + 0,01
0,13+ 0,05

4310
6,1+20
11.1+18
31,3+64

Tableau 1V.10 : Parameires miciostnichuraux des grains lamellaires présents dans
alliage MAP apres traitements thenmiques a 1300°C (ND = nondélenmive).

La fraction volumique de grains ¥ monolithiques, F (y), diminue considérablement lorsque la
vitesse de refroidissement augmente. Cette diminution est corrélée a l'existence et a I'augmentation de la
fraction volumique de grains lamellaires, F (L), pour des vitesses de refroidissement supéricures a
50°C/min. Lorsque l'intensité du refroidissement imposé augmente, l'augmentation de la sursaturation
chimique 2 l'intérieur des grains o privilégie la formation de la phase 7y par précipitation sous forme de
lamelles a celle par dissolution des grains monophasés o et croissance des grains y monolithiques. Ainsi,
pour une vitesse de refroidissement de l'ordre de S5°C/min, la force motrice disponible pour la
formation de la phase Y n'autorise que la croissance des grains y monolithiques. Lors de
refroidissements plus rapides, la force motrice disponible est suffisante pour permettre la précipitation
de lamelies 1y a lintérieur de certains grains o. La formation des grains lamellaires bloque a priori la
croissance des grains Y monolithiques adjacents (cf. Figure IV.26.b). Aussi, pour des vitesses de
refroidissement supérieures 2 1000°C/min, tous les grains o présents a 1300°C sont le siege de la
précipitation de colonies lamellaires. Ceci explique, aux incertitudes expérimentales pres, le fait que la
fraction volumique et la taille moyenne des grains Y monolithiques observés apres un refroidissement
supérieur 2 1000°C/min soient du méme ordre de grandeur que celles déterminéesapres une trempe a
I'eau et reportées au paragraphe I11.3.3.1.

Comme l'llustre la Figure IV.26.c, de maniere similaire 2 la tendance observée a la suite des
traitements effectués a 1380°C (cf. Figure IV.13), laugmentation de la vitesse de refroidissement

permet de retenir davantage de phase o, dans l'alliage MdP. La fraction volumique de phase o,
déterminée apres traitements de 600 min tend a étre supérieure a celle déterminée apres les traitements

de 60 min. La durée du traitement effectué dans le domaine (0+y) — par conséquent la taille des grains

o initiaux - semble donc influencer la fraction de phase o, pouvant étre retenue dans l'alliage apres
refroidissement. Comme nous l'avons précisé précédemment, suivant l'intensité du refroidissement
imposé, la phase o, se présente sous différentes morphologies, a savoir sous forme de grains
monolithiques, de lamelles ou d'un mélange des deux. Au vu de la Figure IV.27.a, l'augmentation de la
vitesse de refroidissement résulte en une hausse significative de la fraction volumique de phase o,
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présente a l'intérieur des grains lamellaires. L'évolution de cette fraction de phase o, est visiblement
indépendante de la durée du maintien isotherme 2 1300°C. Nous pouvons noter que la fraction de
phase o, retenue a l'intérieur des grains lamellaires est plus élevée suite aux traitements effectués dans le
domaine (0i+y) que suite aux traitements effectués dans le domaine o.

Au vu de la micrographie correspondant 2 la Figure IV.24.f et d'apres les données reportées sur
la Figure IV.27.b, il apparait que la taille des grains o augmente significativement entre 60 et 600 min de

maintien 2 1300°C. En effet, en admettant que la croissance des grains Y monolithiques est entierement
bloquée pour les refroidissements les plus intenses, la taille des grains lamellaires qui est, en premiére
approximation, représentative de la taille des grains o développés a 1300°C, est multipliée par un
facteur trois environ lorsque la durée du maintien isotherme passe de 60 2 600 minutes. La coalescence
des grains o et la migration de leurs joints de grains au cours du maintien isotherme semblent donc

sleffectuer indépendamment de la présence des grains monophasés 7. Pour un refroidissement 2
50°C/min, la taille des colonies lamellaires qui ont pu se développer lors du refroidissement est

inférieure a celle des colonies développées en l'absence de croissance des grains y monolithiques
(refroidissements plus rapides). Pour des refroidissements 2 des vitesses de l'ordre de 50°C/min, la

compétition entre les deux modes de formation de la phase vy, a savoir par croissance des grains
monolithiques ou par précipitation des lamelles a l'intérieur des grains ¢, est donc essentielle puisqu'elle
conditionne la taille des grains lamellaires et des grains monophasés y cbservables a température
ambiante.
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Figure IV.26 : Influence de la vilesse de refioidissanent et de la diée du maintien isotherne é 1300°C sur ln wileur moyarve de
la fraction wlumique (a) de grains ymonghhasss, (c) de phase ¢y, (d)dbgrains lamdllaires et (b) sur la taille des grains .

Au vu des résultats rassemblés dans le Tableau 1V.10, il semble que, pour les traitements suivis
des refroidissement les plus rapides et en ce qui concerme les grains lamellaires, I'augmentation de la
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vitesse de refroidissement s'accompagne effectivement d'une diminution des parametres L, (0,) e
I1S(0). En comparaison des résultats obtenus lors des traitements effectués dans le domaine o, nous
pouvons constater que pour des vitesses de refroidissement similaires de l'ordre de 1000 2 1400°C/min,
I'épaisseur des lamelles o, ne varie pas de maniere significative et reste de l'ordre de 0,08 pm. En
revanche, I'espacement entre lamelles o, est plus fin suite aux traitements effectués dans le domaine
(oe+y) que suite a ceux effectués dans le domaine o. Ceci peut étre relié au fait que la fraction
volumique de phase o, obtenue dans les grains lamellaires aprés traitement dans le domaine (o+y) est
plus ¢levée que celle mesurée apres traitement dans le domaine o, ce qui tend a prouver que la
composition et la taille des grains @ initiaux ont tout de méme une influence significative sur la
germination et I'épaississement des lamelles .
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Figuwre IV.27 : Influevicece la vitesse de refioidisserment et die la duée dumaintion isothenme a 1300°C sur les canaciéristiques des
grains lanellasres ; (@) fraction wolumique de phase 00 présente dans les gieins lamellaires ; (b) taille myennedes grains lamdllaires.

II1.3.4. Influence des conditionsde traitement sur la microdureté

La Figure IV.28 présente l'évolution de la microdureté de l'alliage MdP en fonction de la vitesse
de refroidissement et de la durée du maintien isotherme effectué 2 1300°C. De maniere analogue aux
résultats reportés au paragraphe I11.2.4 pour les traitements effectués a 1380°C, l'augmentation de la
vitesse de refroidissement se traduit par une hausse significative de la microdureté du matériau. Cette
augmentation de la résistance du matériau est vraisemblablement corrélée a leffet de la vitesse de
refroidissement sur les parametres microstructuraux. La durée du maintien a 1300°C n’a pas deffet
significatif sur la microdureté de l'alliage. Enfin, nous pouvons remarquer que les microstructures
lamellaires produites apres traitement dans le domaine o conduisent a des niveaux de dureté supéricurs
a ceux correspondant aux microstructures duplexes résultant des traitements effectués dans le domaine

(o+y).

Comme l'illustre la Figure IV.29.a, une loi linéaire peut étre proposée pour relier la microdureté
de l'alliage et la fraction volumique de phase o, contenue dans la microstructure (R = 0,95). En
négligeant la présence de la phase B2 et en supposant que cette relation linéaire traduit le fait que la
microdureté caractéristique de la microstructure de l'alliage est reliée a la fraction volumique des phases
o, et ¥ par une loi des mélanges, nous pouvons extraire de nos résultats les valeurs de microdureté
suivantes pour les phases y et ., :

Hv'=21113 et Hv*=538+t2.
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Par cette démarche, la microdureté estimée ici pour la phase ¥ est similaire 2 celle déterminée au
paragraphe II1.2.4 a la suite des traitements a 1380°C. En revanche, une différence importante est
constatée entre les valeurs obtenues pour la phase o, dans le cas des deux types de traitements réalisés
au cours de notre étude, ce qui pourrait éventuellement étre expliqué par des compositions chimiques
de phase a, différentes. Les valeurs que nous obtenons pour l'alliage MdP traduisent 2 nouveau des
niveaux de dureté significativement différents de ceux reportés dans la littérature pour l'alliage binaire
Ti-48Al. A nouveau, ces différences peuvent traduire un effet de la composition chimique et de la
présence de Cr et Nb sur la microdureté des phases «, et y. Comme nous l'avons souligné
précédemment, les écarts constatés ici peuvent signifier que la fraction volumique des phases en
présence n'est pas 'unique parametre permettant de controler la microdureté de l'alliage MdP par sa
microstructure.
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A Taide des résultats rassemblés sur les Figures IV.29.b et 1V.29.c, nous pouvons vérifier que

l'évolution de la microdureté est pratiquement indépendante de la dimension des grains monophasés 7y
ou de celle des grains lamellaires. Le nombre restreint de résultats relatifs aux grains lamellaires ne nous
permet pas de rechercher une relation de type Hall-Petch permettant de décrire I'évolution de la

microdureté en fonction de l'espacement entre lamelles a,, IS(0,). Nous ne pouvons donc pas

déterminer si dans le cas des traitements effectués dans le domaine (oi+y), IS(et,) est également une
grandeur microstructurale caractéristique contrélant la résistance de 'alliage.

[I.4. Synthése

Au cours de cette partie, nous avons pu caractériser de maniére quantitative la microstructure et
la microdureté de 'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb, lorsque celui-ci est refroidi a différentes vitesses apres un
traitement thermique réalisé dans les domaines monophasé o et biphasé (oi+7).

La série de traitements réalisés dans le domaine o nous a permis de mettre en évidence l'effet
prépondérant de la vitesse de refroidissement sur les caractéristiques de la structure lamellaire : plus la
vitesse de refroidissement est élevée, plus la fraction volumique de phase o, présente dans l'alliage apres
refroidissement complet est importante et plus la valeur moyenne de L (o) et IS(at,) est réduite. Nous
avons pu déduire de ces évolutions que l'augmentation de la vitesse de refroidissement conduit a2 une
augmentation du taux de germination et 4 une diminution de I'épaississement des lamelles y. Des
relations empiriques quantitatives reliant L (o) et IS(ot,) 2 la vitesse de refroidissement sont proposées.
Nos investigations ont permis de mettre en évidence que la distribution des parametres L, (ot,) e IS(¢,)
a lintérieur des grains lamellaires peut étre représentée par une loi de type log-nommal, dont les
parametres sont proposés, et que la variabilité de ces parametres au sein des grains lamellaires est
indépendante des conditions de traitement thermique et de refroidissement imposées. Le suivi
dilatométrique de la transformation subie par l'alliage au cours de ces traitements nous a permis de
déterminer I'évolution de l'avancement de la transformation en fonction de la vitesse de refroidissement
et de la température : plus la vitesse de refroidissement est élevée, plus l'intervalle de transformation et
plus le sous-refroidissement (écart entre T, et T,) sont importants. Ces investigations nous ont permis
de mettre en évidence qu'un sous-refroidissement minimum de l'ordre de 70°C est nécessaire au
déclenchement de la transformation, donc a la germination et aux premiers stades de croissance des

lamelles . Enfin, des relations quantitatives sont également proposées pour relier I'évolution de la

microdureté de l'alliage a l'évolution de F (o) et IS(a,) induite par la variation de la vitesse de
refroidissement.

La série de traitements réalisés dans le domaine (oi+Y) nous a permis de mettre en évidence que,
lorsque la microstructure initiale est biphasée, la vitesse de refroidissement contréle la possibilité
d'obtenir une microstructure duplexe, notamment la précipitation des lamelles y a lintérieur des grains
o.. Pour des refroidissements lents, la croissance de la phase v seffectue préférentiellement par
grossissement des grains Y monolithiques, alors que pour des refroidissements rapides, la précipitation
des lamelles 'y au sein des grains o est privilégiée. Le suivi dilatométrique mis en oeuvre a permis de
démontrer qu'un sous-refroidissement important est nécessaire au déclenchement de la transformation
lorsque la vitesse de refroidissement est élevée. Pour des vitesses de refroidissement suffisamment
élevées, 1'évolution du sous-refroidissement en fonction de la vitesse est similaire dans les deux cas de

traitements, au-dessus et en-dessous du transus . Ceci tend a prouver que l'influence de la température

de traitement, donc de la composition chimique et de la taille des grains o initiaux, sur la température
correspondant au début de la transformation est peu significative en comparaison de celle de la vitesse

de refroidissement. Plus le refroidissement est rapide, plus la fraction représentée par les grains y
monolithiques est faible et plus la fraction de phase o, présente dans I'alliage, notamment a l'intérieur
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des grains lamellaires, est élevée. Pour des vitesses de refroidissement élevées, I'épaisseur moyenne des
lamelles o, observées apres traitement dans le domaine (0+y) est identique a celle des lamelles
observées apres traitement 2 une température supérieure au transus o. En revanche, la diminution de la
valeur moyenne de IS(e,) tend a prouver que la température de traitement, donc la composition
chimique et la taille des grains o, posséde tout de méme une influence sur le taux de germination et

I'épaississement des lamelles y. Dans le cas des traitements suivis d'un refroidissement relativement lent,
la formation de la phase B2 a pu étre constatée. Enfin, une relation quantitative entre la microdureté de

l'alliage et I'évolution de F,(a,) induite par la variation de la vitesse de refroidissement, a pu étre
proposée.

IV. Interprétation des résultats - Discussion

IV.1. Contraction enregistréelors des maintiens 2 1300°C

Comme nous l'avons signalé au cours du paragraphe I11.3.2, lors des maintiens isothermes
effectués a 1300°C, une contraction de l'alliage a pu étre enregistrée de maniére systématique. En
comparaison de la variation de longueur relative enregistrée lors de la montée a haute température, qui
est de l'ordre de 2 %, l'amplitude de la contraction enregistrée lors du maintien est particuliérement
significative puisque la variation de longueur relative associée peut dépasser 0,5 % 2 l'issue de maintiens
de 10 heures. Comme le présente la Figure 1V.30, l'amplitude de cette contraction s'accentue encore
pour des traitements de 24 heures.
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Figure IV.30 : Frolution de lacontraction enregistree lors des maintiens isothennes
1300°C en forction e la durée du trtfemant.

La Figure IV.31lb, qui met en évidence la dépendance de l'amplitude de la contraction
enregistrée au cours du maintien isotherme vis-a-vis de la température de traitement et de l'amplitude
de la force de contact, permet de démontrer que cette contraction est Ia conséquence du fluage de
l'alliage. Lorsque l'amplitude de la force de contact passe de 45 a 15cN, l'amplitude de la contraction
enregistrée apres 10 heures de maintien isotherme est divisée par un facteur 2,5 environ 2 1245°C et par
un facteur 4 environ a 1320°C. Ces résultats mettent donc en évidence la sensibilité de l'alliage MdP au
fluage 2 haute température puisque, méme sous de faibles contraintes (45cN équivalent 2 45.10°MPa),
qui peuvent localement étre supérieures 2 la valeur moyenne annoncée, des déformations de l'ordre de
0,5 % peuvent étre enregistrée apres 10 heures de maintien isotherme. De part l'évolution avec la
température de l'amplitude de la contraction enregistrée, nos résultats démontrent également que la

phase 7y est nettement moins résistante au fluage que la phase o. En effet, aucun fluage significatif
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n'est observé lorsque l'alliage est traité dans le domaine monophasé o. Dans le domaine (0oi+Y), bien
que la température soit inférieure et que, a priori, les mécanismes associés au fluage soient moins
activés, l'amplitude de la déformation enregistrée au cours du maintien isotherme augmente avec la
fraction de phase 7y présente dans le matériau.
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IV.2. Evaluation des coefficients de dilatation des phases o, o, et Y.

Les différents traitements thermiques réalisés avec suivi dilatométrique, notamment ceux
effectués 2 1380°C, nous ont permis de déterminer la valeur du coefficient de dilatation moyen de
l'alliage MdP sous divers états microstructuraux. Ainsi, 2 haute température, lorsque l'alliage possede
une microstructure monophasée o, son coefficient de dilatation vaut 22 + 2 10%°C™* A basse
température (T < 1000°C), lorsque la microstructure de I'alliage est biphasée -y eta priori stabilisée, la
valeur de son coefficient de dilatation semble dépendre de la fraction volumique des phases o, et .
Comme le présente la Figure IV.32, en dépit de fortes dispersions, une relation peut étre proposée pour
décrire I'évolution du coefficient de dilatation de I'alliage en fonction de la fraction volumique de phase
o,. A partir du coefficient de dilatation caractéristique de la microstructure lamellaire de l'alliage MdP,
oM, nous pouvons, grice 2 Ia loi des mélanges suivante :

oM = o) J1-F, (o,)]+ a®.F, (o)

estimer la valeur du coefficient de dilatation propre aux deux phases o, ety :

o'=127+13.10%C* et a™=251+25.10%C! (R*=04)

L'ordre de grandeur du coefficient de dilatation déterminé pour la phase o, est proche de celui
mesuré pour la phase @, ce qui est cohérent avec le fait que, indépendamment du caractere ordonné ou
désordonné, ces deux phases possedent la méme microstructure hexagonale compacte. Compte tenu de
la précision concernant la régression linéaire nous ayant permis de déterminer les valeurs de coefficients
de dilatation reportées ci-dessus, une caractérisation plus systématique doit étre envisagée afin de
confirmer ou d'infirmer ces ordres de grandeur.
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Figure IV.32 : Frolutiondu cagficient de dilatation ce lalliage MdP mesne entre 100 et 1000°C; en Jovction de Ia fraction
wlumique de phase 0i, F.(0%), présente dans la structure larvellatre résuldiant des traiterents gffectucs dans le domaive O,
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IV.3. Traitements dans le domaine o : esquisse de diagramme TRC

Les résultats présentés précédemment nous ont permis de mettre en évidence l'effet de la
vitesse de refroidissement sur le déclenchement de la formation de la structure lamellaire o~y apies
différents maintiens isothermes, notamment dans le domaine monophasé o. Ces résultats peuvent étre
présentés sous la forme d'un diagramme TRC (Transformation en Refroidissement Continu), comme
nous l'avons abordé au cours du premier chapitre (paragraphe 11.1.5.2). La Figure IV.33 rassemble les
résultats déduits des traitements thermiques réalisés a 1380°C avec suivi dilatométrique et ceux obtenus
par ATD. Ces résultats sont tres cohérents et permettent de visualiser la courbe indiquant le début de la
transformation conduisant a l'obtention d'une structure entierement lamellaire, pour une gamme de

vitesses de refroidissement comprises entre 0,01 et 50°C/s.

30%

1400
| \ )
1300 | \\‘: \\\\ —X_er_\ X
x X % *
r 1 4 |
SRR
s | 0 \ | |
£ 1100 : +) # GE-MdP : Dilatométrie
“én’ I 'I \ A GE-MdP : ATD
2 % 3 ' X Ti-48A1-2Cr-2Nb [HUBL99]
1000 ¢ : + Ti-46Al2Cr-2Nb  [XIAWYWO1] ||
f X Ti-46Al-2Cr-2Nb-1B  [HUB02]
900 | N R S N N VN N
| B R
{ Vitesse [°C/s] 5 2010 5 2 1 05 0201 005 0,02 0,01
00 | NN B R R e
10" 100 101 102 103 104 105
Temps [s]

Figure IV.33 : Représevitation sous forme de diggramme TRC de l'influence de la vitesse de refioidissament sur In température de
ddut de fonrattion de la structure larvellaire dans Ualliage MAP, en comparnaison de résuliats reportés dans la littérature pour des
reAes Similaires.
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Ces résultats sont ici comparés aux données disponibles dans la littérature, notamment pour des
nuances proches de celle de l'alliage MdP. Nous constatons que nos résultats sont en assez bon accord
avec ceux correspondant aux nuances Ti-48A1-2Cr-2Nb [HUBL99] et Ti-46A1-2Cr-2Nb [XIAWYWO01]
pour les vitesses de refroidissement inférieures a 1°C/s. Pour les refroidissements plus rapides, nos
résultats rendent compte dune température de début de transformation plus élevée que celle
déterminée par ces auteurs. Cette différence peut raisonnablement étre attribuée a la difficulté qui existe
sur le plan expérimental 2 déterminer de maniére fiable des températures de début de transformation
aux vitesses de refroidissement élevées ou aux temps courts. La détermination de ce type de diagramme
est en effet particulierement délicate et fortement dépendante de la composition chimique du matériau
et des moyens utilisés pour déterminer les températures de début de transformation.

V. Conclusions

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

Au cours de ces travaux, nous nous sommes attachés dans un premier temps a établir les limites

du domaine biphasé (0t+Yy). Nos observations ont mis en évidence une stabilité plus importante de la
phase a par rapport 2 celle prévue par les calculs effectués 2 aide de Themo-Calc® a partir de la base de
données développée par Saunders [SAU97]. Dans un second temps, nous avons pu souligner l'effet
prépondérant de la vitesse de refroidissement sur la transformation se produisant dans l'alliage MdP au
cours du refroidissement et, notamment, sur les caractéristiques de la microstructure lamellaire o,-y
produite. L'augmentation de la vitesse de refroidissement a pour conséquence un abaissement
important de la température correspondant au début de la formation des lamelles v, ce que nous
sommes parvenus a représenter sous forme d'une premiere ébauche de diagramme TRC. La réalisation
de traitements de part et d'autre du transus o a mis en évidence que la température de déclenchement
de la précipitation de la phase 7y sous forme de lamelles 2 l'intérieur des grains o est indépendante de la
température de traitement, et donc de la composition chimique et de la taille des grains o. La mise en
ceuvre de refroidissements rapides permet d'augmenter la quantité de phase o, présente dans l'alliage 2
température ambiante et contribue a réduire I'épaisseur des lamelles o, et l'espacement entre ces
lamelles. Cette diminution de l'espacement interlamellaire traduit a la fois un épaississement réduit et
une augmentation de la densité des lamelles y 2 l'intérieur des grains lamellaires. La distribution en
nombre des parametres L (o) et IS(o,) a lintérieur des grains lamellaires composant les divers
échantillons, peut étre décrite de maniere satisfaisante par une loi log-normale. Rappelons que, lors de
Ja description de la microstructure lamellaire nécessaire a la modélisation du comportement mécanique
des alliages de base TiAl, la connaissance de cette distribution est tout aussi essentielle que celle de la

valeur moyenne des parametres L (o) et 1S(o,) [DIMPHO1}. La variabilité intrinséque de ces deux
parametres est relativement peu dépendante des conditions de traitement thermique. La taille moyenne

des grains lamellaires dépend de la durée du maintien isotherme dans le domaine o, et correspond a
priori a la taille moyenne des grains monophasés o initiaux. Toutefois, dans le cas de traitements
effectués dans le domaine monophasé o, nos résultats mettent en évidence que des grains lamellaires
significativement plus grossiers que la taille supposée des grains o initiaux, peuvent étre obtenus pour
des refroidissements lents 2 5°C/min. Nous proposons que ce grossissement résulte de la croissance et
de l'envahissement de certaines colonies lamellaires a l'intérieur de plusieurs grains o adjacents. Ceci
suppose que, en dessous dune certaine vitesse de refroidissement, certaines colonies de lamelles vy
peuvent se développer dans les grains voisins (non encore transformés) sans relation de cohérence
particuliere (transformation de type allotriomorphe). Cette aptitude d’une colonie lamellaire 2 se
propager dans un grain voisin est a rapprocher des structures de joints de grains enchevétrés observées
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couramment dans ces alliages. Enfin, nous avons mis en évidence que l'augmentation de la vitesse de
refroidissement a également pour conséquence un accroissement significatif de la microdureté de
l'alliage, qui peut étre relié, d'une part a l'évolution de la fraction volumique des phases présentes dans
l'alliage et, d'autre part et par analogie avec la loi de Hall-Petch, par une diminution significative de
l'espacement entre lamelles o,
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Chapitre V : RELATIONS ENIRE PROCEDES
D’ELABORATION, TRAITEMENTS THE RMIQUES ET
MICROSTRUCTURES

I. Introduction

Pour expliquer la formation des microstructures observées dans l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb apres
élaboration, on ne peut dissocier les processus connus par le matériau lors de son élaboration de ceux
connus lors des traitements auxquels il est soumis ultérieurement. Au cours des paragraphes suivants,
nous dressons un bilan des évolutions microstructurales que nous avons pu observer et étudier au cours
de nos travaux. En particulier, nous discutons le développement des microstructures lamellaire et
duplexe par rapport aux hétérogénéités ainsi que la stabilit¢ de la phase B2. Par cette démarche, nous
espérons préciser les relations existants entre procédés d'élaboration, traitements thermiques et
microstructures.
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II. Développement de la structure lamellaire en rapport avec les
hétérogénéité

I1.1. Influence de la composition de la phase o sur les caractéristiques de la structure
lamellaire

Au cours du quatrieme chapitre, nous avons pu étudier l'influence des conditions de traitement
thermique sur les caractéristiques microstructurales de l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb élaboré par métallurgie
des poudres — exempt d'hétérogénéités chimiques — grace 2 deux campagnes de traitements, l'une dans
le domaine monophasé «, lautre dans le domaine biphasé (0+y). Dans le cas des vitesses de
refroidissement les plus rapides (V,; > 1000°C/min), nous sommes parvenus a une premiere approche
de l'influence de la composition de la phase o sur les parametres de la structure lamellaire, puisque,
comme nous pouvons le constater a l'aide du Tableau V.1, dans un cas la composition de la phase o
correspond 2 la composition nominale de I'alliage (traitements dans le domaine o) et dans l'autre cas la
composition de la phase a correspond a un rapport Ti/Al plus élevé que celui équivalant a la
composition nominale (traitements dans le domaine (o+y)). Les deux types de traitements effectués se
distinguent également par la teneur en Cr de la phase a. 1l est 2 noter également que dans les deux cas,

la taille initiale des grains a differe. Pour les traitements réalisés dans le domaine ¢, la taille moyenne
des grains apres 60 2 600 min de traitement est de l'ordre de 215 pm, alors que pour les traitements

effectués dans le domaine (o+7), la taille moyenne des grains est de l'ordre de 24 pm.

Domaine o Domaine (c+y)
T=1380+10°C T =1300 + 20°C
Ti[% at.] 47,80 +0,20 49,59 £ 0,14
Al [% at.] 48,22 £ 0,24 46,14+ 0,13
Cr [% at.] 2,01+£0,05 2,36 + 0,01
Nb [% at.] 1,97 £0,03 1,91 £ 0,02
Ti/Al 0,991 £ 0,009 1,075 + 0,006
dm [Um] 215+ 35 24 + 14
Fy(02) [%] 24 +3 36+6
Lm(ot2) [Um] 0,07 £ 0,02 0,08 + 0,03
IS(az) [um] 0,27 £ 0,08 0,13+0,03

Tableau V.1 : Compasition dhimigue et taille de grains initiales de ln phase ¢ , fraction tolumique de phase 0p, Gaisseur
nyemeds lamdles oy et espacerrant interrmellaire moyen obleruis & Lissue des trasterments gffectues dans le domaie o eldans le
domaive (oc+ ), peridant G0 a 600 win et suivis de refroidisserments continus a ure vitesse upériaure a 1000°C/min.

Au vu des résultats rassemblés dans le Tableau V.1, il apparait que la fraction volumique de
phase o, présente dans la structure lamellaire est plus élevée a la suite des traitements effectués dans le
domaine (0i+Y) qu'a la suite des traitements effectués dans le domaine o Ceci démontre que la fraction
de phase o transformée au cours de la précipitation des lamelles ¥ ne dépend pas exdusivement de la
réaction eutectoide, pour laquelle le taux de la transformation o0 — o, + ¥ est normalement invariant.
Pour mémoire, lors de la réaction eutectoide se produisant au refroidissement, la totalité de la phase o

encore présente se transforme en environ 80 % de phase o, et 20 % de phase y. Nos résultats
démontrent donc que, méme pour une vitesse de refroidissement supérieure a 1000°C/min, la

précipitation et surtout la croissance des lamelles 1y a l'intérieur des grains o. débutent dans le domaine

(a+y), clest a dire avant que la transformation eutectoide ne se produise. C'est ce que confirment les
résultats rassemblés sur les Figures IV.10 et IV.20, qui indiquent l'évolution de la température
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correspondant au début de la transformation en fonction de la vitesse de refroidissement. Pour une
vitesse de refroidissement de l'ordre de 1000°C/min, nos résultats démontrent que la transformation o
— 0 + Y débute aux environs de 1200°C, indépendamment de la température de traitement et donc de
la composition initiale de la phase o. Par conséquent, nous pouvons déduire des valeurs de fractions
volumiques de phase ¢, déterminées a l'intérieur des grains lamellaires, que le rapport Ti/Al de la phase
0. initiale est le principal parametre conditionnant le taux de phase transformée : plus le rapport Ti/Al

est élevé, plus la fraction de phase o transformée sera faible et plus la fraction de phase o, observable a
l'intérieur des grains lamellaires apres refroidissement complet sera importante.

Les résultats rassemblés dans le Tableau V.1 mettent en évidence que la composition chimique

et la taille des grains ou de départ n'ont pas d'influence significative sur I'épaisseur des lamelles o,
composant les grains lamellaires formés au cours du refroidissement. En revanche, nous pouvons

constater un écart significatif en terme d'espacement entre lamelles o,, donc indirectement en terme
d'épaisseur des lamelles 7. Cette différence en terme d'espacement interlamellaire est corrélée a I'écart de
fraction volumique de phase o, — donc de phase v — entre les deux microstructures obtenues. Nos
résultats tendent donc a indiquer que la composition chimique et la taille des grains o initiaux ont une
influence sur le taux de germination et l'épaississement des lamelles . Ceci reste a préciser par une
caractérisation des microstructures obtenues, a une échelle plus fine que celle a laquelle nous nous
sommes placés au cours de notre étude. Rappelons qua notre échelle de caractérisation (MO, MEB,
EBSD), il ne nous a pas été possible de déterminer précisément I'épaisseur des lamelles vy, compte tenu
du fait qu'en I'absence d'information cristallographique propre a chaque lamelle v, entre deux lamelles
0, une ou plusieurs lamelles y accolées peuvent exister mais ne pas étre différenciées.

I1.2. Approche qualitative de l'influence des ségrégations sur la structure lamellaire

Au cours de notre travail, nous n'avons pu étudier pratiquement qu'une seule composition
d’alliage. Nous avons pu mettre en évidence et quantifier 'amplitude des dispersions de composition
chimique pouvant caractériser ce type de matériau, dans les conditions d’élaboration correspondant a la
fonderie. Pour pouvoir déterminer l'influence de ces variations de composition chimique inhérentes a
ce mode d’élaboration, sur les caractéristiques structurales de l'alliage lorsque que celui-ci est composé
de grains lamellaires oy, il nous faut extrapoler les observations présentées au cours du paragraphe
précédent.

Pour des écarts de composition chimique du méme ordre de grandeur que la différence de
composition indiquée pour la phase o dans le Tableau V.1 entre 1300 et 1380°C, nous pouvons
supposer que les hétérogénéités chimiques auront pour principale conséquence une modification de la
fraction volumique de phase o, contenue a lintérieur des grains lamellaires et de l'espacement
interlamellaire, IS(ct,). Ceci n'est pas sans avoir de conséquence notable vis-a-vis des propriétés
mécaniques, puisque d'apres les corrélations que nous avons pu établir au cours du paragraphe 111.2.4
du quatrieme chapitre, nous pouvons estimer que les différences de F (o) et IS(a,) constatées dans le
cas présent peuvent induire des écarts en termes de microdureté de l'ordre de +45 a +70 HV entre
certaines zones dont le rapport Ti/Al correspond 2 celui de la composition nominale de 'alliage - soit
0,991 - et dautres dont le rapport Ti/Al est de l'ordre de 1,075. Ces ordres de grandeurs nous
permettent d'ores et déja d'apprécier dans quelles mesures les microségrégations peuvent conditionner
'homogénéité des propriétés mécaniques et du comportement de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré par
fonderie. '

A 1'état brut de solidification, la structure de l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb est presque entierement
lamellaire. D'aprés nos observations, la précipitation des lamelles ¥ semble relativement peu affectée par
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la présence d'hétérogénéités chimiques, puisque le développement des lamelles a l'intérieur d'un grain o
n'est pas modifié lors de la traversée de zones hétérogenes chimiquement, notamment les régions
correspondant initialement a des espaces interdendritiques. Ceci est probablement li¢ 2 la nature de la
transformation, notamment au fait que le mécanisme associé a la germination des lamelles consiste
essentiellement en du glissement de dislocations initiées aux joints de grains o (pré-gemination). A ce
stade, les lamelles s'accommodent visiblement facilement de variations de composition chimique le long
de leur plan de glissement. Par contre, comme l'illlustre qualitativement la Figure V.1, alissue de la
croissance et de la coalescence, les hétérogénéités chimiques se traduisent par des variations évidentes
des épaisseurs des lamelles o, et donc de la proportion relative entre phases a l'intérieur d'un méme

grain.

NONE - AUX1 150kV X220 10um WD 8.6mm

Figure V.1 : Illustration de la variation des aisseurs de lamelles o al'intérievr dim méme grain préseniant des béterganéilés de
amposition (stnicture lamellaire dans ungrain bt de solidification).

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

La formation de la structure duplexe, composée a la fois de grains o~y lamellaires et de grains
monolithiques v, dépend de deux critéres importants : la vitesse de refroidissement et les hétérogénéités
locales de composition chimique.

Lors d'un refroidissement effectué depuis un maintien dans le domaine (0+7), la vitesse utilisée
conditionne la transformation o0 — 7y et la croissance des grains 'y monophasés. En particulier, la vitesse
de refroidissement controle la compétition entre une croissance par propagation des joints de grains y
existants (grossissement des grains y monophasés présents a la température de maintien) et une
croissance associée a la précipitation de lamelles y a l'intérieur des grains o.. A la suite des traitements
que nous avons pu effectuer dans le domaine (0i+y), nous avons pu mettre en évidence qu'une vitesse
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de refroidissement minimale de 'ordre de 50 4 100°C/min est nécessaire pour activer la précipitation de
lamelles 7y a Tintérieur des grains o en équilibre avec les grains monophasés vy a la température de
traitement. Dans le cas de traitements effectués a une température de l'ordre de 1300°C, cet ordre de
grandeur en termes de vitesse de refroidissement correspond 4 une valeur critique pour l'obtention
d'une microstructure duplexe.

Comme nous avons pu le constater au cours du troisiéme chapitre, 'élaboration par fonderie est
davantage propice a l'obtention dune structure duplexe, en raison des hétérogénéités chimiques qui se
mettent en place a l'issue de la solidification. La microségrégation notable en Al au niveau des espaces
interdendritiques est souvent suffisante pour conduire a la formation de grains monophasés 7y de faibles
dimensions des 1'état brut de coulée. Que ce soit lors de traitements de consolidation par CIC, comme
nous l'avons illustré au cours de nos travaux, ou bien lors de maintiens isothermes, comme 1'a étudié L.
Duarte [DUAOQ2], la croissance des grains monophasés ¥ lors de traitements post-élaboration dans le
domaine (0i+7y), au détriment d'une structure presque entierement lamellaire, est relativement rapide. A
lissue d'un traitement de consolidation par CIC dans le domaine (o+Y) du type de celui abordé au
cours du troisieme chapitre, la proportion de grains monophasés ¥ peut aisément atteindre 70 % apres
une dizaine d'heures de traitement. A titre d'exemple, la Figure V.2 présente I'évolution de la fraction
volumique de grains monophasés ¥ dans des barreaux d'alliage Ti-48Al1-2Cr-2Nb élaboré par fonderie,
en fonction de la durée du maintien isotherme effectué a 1175°C. Nous pouvons constater que
J'augmentation de la proportion de grains monophasés y au cours du maintien isotherme suit une loi
parabolique du temps. Ce type d'évolution montre que la morphologie stable de la phase 7y a l'intérieur
des alliages de base TiAl est celle correspondant a des grains équiaxes monophasés. De fait, la
morphologie lamellaire ne serait qu'une morphologie métastable, permettant d'accommoder la
sursaturation chimique 2 l'intérieur des grains o, lors de refroidissements 2 une vitesse supéricure a
50°C/min lorsque la microstructure initiale comporte une certaine fraction de grains monophasés vy, ou
bien lors de refroidissement moins rapides lorsque l'alliage a été homogénéisé dans le domaine
monophasé o et qu'aucun pré-germe monophasé Y n'est présent dans la microstructure de I'alliage.

45 \ " * “ l 120 min
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Figure V.2 : Evohution de la fraction wolumique de grains mongphasas 'y doms des bareauix dlalliage Ti-48AI-2Cr-2Nb élabore
ar fondrie, en foiction de la duréedu maintien isothenmed 1175°C [DUAOQZ).

Dans le cas de ['élaboration par fonderie, nous avons mis en évidence qu'au cours de

traitements post-€laboration, l'augmentation de la fraction de grains monophasés ¥ au sein de la
microstructure duplexe pouvait s'effectuer simultanément a la formation de particules de phase B2. Ce
point est davantage discuté dans les paragraphes qui suivent.
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IV. Stabilité de la phase B2 dans I’alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb

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

IV.1. Conditions d’observation

La possibilité d'observer la phase B2 dans l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb dépend fortement du mode
d'élaboration.

IV.1.1. Elaboration de 1'alliage par Métallurgie des Poudres

IV.1.1.1. Observation aprés traitements thermiques

Nous avons pu constater au cours du quatrieme chapitre que des conditions de traitements
thermiques particulieres devaient étre réunies pour nous permettre d'observer la phase B2 dans l'alliage
Ti-48Al-2Cr-2Nb lorsque celui-ci est élaboré par la voie de la Métallurgie des Poudres et que sa

microstructure initiale est strictement biphasée 0,-Y.

Lorsque des refroidissements continus ont pu étre mis en ceuvre, les différents traitements
effectués avec des vitesses de refroidissement au plus de l'ordre de 300°C/min (refroidissement a 'air)
nous ont enseigné qu'une température de maintien minimum comprise entre 1200°C environ et la
température de transus ¢, soit de l'ordre de 1365°C, devait étre employée pour pouvoir donner lieu a la
formation de la phase B2 dans l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb. Dans ces conditions de traitement thermique,
la fraction volumique maximale de phase B2 observable aprés refroidissement complet jusqu'a
température ambiante n'excéde pas 1 %. La taille moyenne des grains ou des particules de phase B2
formée reste de l'ordre du micrometre. Les particules de phase B2 sont situées au niveau des joints de
grains Y/0,. Des microanalyses chimiques par spectrométriec EDS ont permis d'évaluer une
composition chimique moyenne de la phase B2 produite a l'issue de ces traitements thermiques proche
de Ti-35A1-12Cr-2Nb.

Il ne nous a pas été possible d'identifier formellement la présence de la phase B2 au sein du
matériau 2 l'issue de traitements thermiques de diverses durées, conduits dans la gamme de température
1000-1400°C et interrompus par une trempe 2 l'eau. Toutefois, comme nous l'avons souligné au cours
du paragraphe 11.4 du quatriéme chapitre, nous n'avons pu Vérifier de maniére analytique la nature de la
phase complémentaire 2 la phase ¥ dans la gamme de température comprise entre 1000 et 1150°C.
D'apres les prévisions pouvant étre faites 2 partir du logiciel Themo-Cak” et de la banque de données
thermodynamiques optimisées par Saunders [SAU97], il devrait étre possible d'observer la phase B2
dans l'alliage MdP aux températures inféricures a 1150°C (cf. Figure IV.7).

Ces observations nous incitent a dire que, dans le cas de lalliage MdP, le domaine de
température dans lequel la phase B2 peut se former est inférieur 2 1150°C. De plus, dans I'hypothéese ot
sa formation ne mettrait en jeu que des processus de diffusion chimique, une redistribution des
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€éléments chimiques - notamment de Cr - suffisamment activée thermiquement (T = 1200°C) est
nécessaire pour atteindre localement dans 'alliage les conditions de stabilité de la phase B2.

IV.1.1.2. Cas particulier de I'état bru d'élaboration par CIC

L'alliage MdP est constitué a I'état brut de CIC uniquement des deux phases o, et?y. Hors, au vu
des éléments précédents, il semble que les conditions favorables 4 la formation de la phase B2 dans
l'alliage MdP des l'état brut d'élaboration par CIC devaient &tre réunies, puisque le traitement de
compactage a été réalisé dans le domaine (o+Y) - soit a une température supérieure a 1150°C - etque le
refroidissement était modéré (refroidissement en four sous pression, vitesse de refroidissement a priori
de l'ordre de 5 2 10°C/min).

Comme nous l'avons abordé au cours du paragraphe I11.3 du premier chapitre, une explication
au fait que la phase B2 n'a pu étre observée dans l'alliage MdP 2 l'état brut de CIC peut étre donnée 2 la
lumiére des travaux rapportés par Zhang et coll. [ZHADCO0]. Zhang et ses collaborateurs ont étudié la
stabilité et l'influence de la phase B2 au sein de la microstructure de l'alliage Ti-46A1-2Cr-2Mo-0,25Si-
0,3B a l'état brut de coulée, brut de CIC et apies traitements thermiques. Ces auteurs ont montré que la
phase B2 est particulierement stable dans les alliages enrichis en Cr et Mo et qu'elle ne pouvait étre
éliminée, ni par un vieillissement de longue durée dans le domaine (@@ + ), ni par un maintien
isotherme a une température supérieure au transus o. L'unique moyen permettant, 2 leur sens, de
réduire de maniére significative la quantité de phase B2 dans ce type d'alliage, réside dans l'application
d'une pression hydrostatique, notamment lors de traitements de consolidation par CIC. L'explication
apportée par ces auteurs repose sur la différence de volume molaire existant entre les phases présentes
dans les alliages de base TiAl. Parmi les phases o, o, 7y € B2, la phase B2 est la phase possédant le
volume molaire le plus important : V,, vaut respectivement 9,8 , 9,9 , 10,1 et 10,4 cm’.md” pour v, @,
o, et B2. Le volume molaire contribue défavorablement 2 la stabilité¢ thermodynamique des
constituants d'un systeme donné, puisque, lors de I'application d'une pression hydrostatique P, [énergie
libre des n constituants du systéme recoit une contribution positive correspondant a V,,".(P—P,,). Four
minimiser son énergie libre lors de l'application d'une pression hydrostatique, tout systeme a donc
tendance a se transformer en une structure possédant le volume molaire le plus faible possible. Sachant
que lors de la mise en forme de I'alliage MdP par CIC, la pression hydrostatique reste en grande partie
appliquée lors du refroidissement, cette approche thermodynamique peut nous permettre d'expliquer
qualitativement le fait que la phase B2 n'est pas observée a I'état brut de CIC.

Comme nous l'avons explicité au cours du paragraphe I1.3 du second chapitre, la pression
hydrostatique appliquée au cours du CIC a été prise en compte lors de calculs réalisés a l'aide de Thano-
Calk®,.sous la forme d'un terme supplémentaire introduit dans l'expression de I'énergie libre de chacune
des phases. Sur la Figure IV.7, nous pouvons constater que la prise en compte de la pression appliquée
lors du CIC vis-a-vis de I'évolution avec la température de la fraction molaire des phases en équilibre
dans lalliage MdP, déstabilise voire inhibe pratiquement l'apparition de la phase B2. Ce résultat
conforte Ihypothese nous permettant d'expliquer l'absence de la phase B2 au sein de l'alliage MdP 2
I'état brut de CIC.
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Figure V.3 : Variation de I fraction molaire des différentes phases pravues dans lalliage MAP par Themo-Cak® evtre 800 et
1200°C,; dians les condiitions vovmales de pression (Py) et sous une pression hydiostatique équitalente d la pression utilisée lors du
CIC (Poic).

IV.1.2. Elaboration de I'alliage par Fonderie

Au cours du troisieme chapitre, nous avons pu mettre en évidence que Il'alliage Ti-48Al-2Cr-
2Nb élaboré par fonderie se compose dun mélange des trois phases vy, o, e B2 des I'état brut de
coulée. Dans ce cas, les particules de phase B2 sont localisées au niveau des espaces interdendritiques,
au niveau des zones de fin de solidification ayant subi un enrichissement important en Al et Cr résultant
du processus de microségrégation. Les particules de phase B2 sont situées au niveau des joints de grains
Y/v et ¥/, La fraction volumique représentée par la phase B2 dans I'alliage coulé dans des conditions
industrielles est de l'ordre de 1 % vol.. Tout porte a croire que la formation de la phase B2 dans les
espaces interdendritiques est précisément rendue possible par la teneur importante en Cr relevée dans
ces zones de fin de solidification. Dans ce cas, la teneur en Cr de la phase B2 peut étre supérieure a 16
% at. et sa composition moyenne proche de Ti-43Al-16Cr-1Nb.

La phase B2 est également présente dans l'alliage élaboré par fonderie aprés un traitement de
consolidation par CIC dans le domaine (0t+y). Le principal effet de ce demier, du point de vue
microstructural, est de favoriser le grossissement des grains y monophasés situés au niveau des espaces
interdendritiques et, dans une moindre mesure, celui des particules de phase B2. Globalement, la
fraction volumique occupée par les particules de phase B2 diminue légérement au cours du traitement
de CIC, alors que la taille moyenne de la population de ces particules tend 2 augmenter. De maniere
analogue 2 un processus de maturation, ceci signifie vraisemblablement que la plupart des particules de
plus petite dimension présentes a 1'état brut de coulée ont disparu au cours du CIC au profit des
particules les plus grossieres. La diminution apparente de la fraction volumique de phase B2 présente
dans l'alliage au cours du traitement de CIC peut également étre favorisée par l'application de la
pression hydrostatique de consolidation, pour les raisons évoquées au cours du paragraphe précédent.

Nous avons vu au cours du paragraphe 11.4.3 du troisieme chapitre, que Cr présent en exces
dans les grains v situés au niveau des espaces interdendritiques (teneur supérieure 2 3 % at.) est rejeté
hors de ces grains au cours du CIC. Le grossissement des grains ¥ et le déplacement des joints de grains
Y favorisent la redistribution de Cr le long de ces interfaces, en direction des particules de phase B2.
Dans le méme temps, la composition chimique moyenne des particules de phase B2 évolue de telle
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mani¢re qu'une partie de Al présent dans les particules a l'état brut de coulée est redistribuée en
direction des grains 7. Les différences de composition chimique en Cr et Al entre les deux composés

yet B2 jouent donc le role de forces motrices pour la croissance des grains Y monolithiques et la
maturation des particules de phase B2 de plus forte dimension.

Apres CIC, la composition chimique moyenne des particules de phase B2 observée dans 'alliage
Ti-48A1-2Cr-2Nb élaboré par fonderie est proche de Ti-35Al-12Cr-2Nb, donc cohérente avec la
composition des particules observées dans l'alliage MdP.

IV.2. Origines — Stabilité thermodynamique

Les observations rappelées ci-dessus démontrent que la phase B2 présente dans l'alliage Ti-
48A1-2Cr-2Nb ne provient pas de la mise en ordre d'une fraction résiduelle de phase B de haute
température. Plusieurs travaux reportés dans la littérature (cf. paragraphe I11.3 du premier chapitre)
évoquent cette possibilité pour expliquer la présence de la phase B2 dans cette catégorie d'alliage de
base TiAl. Sous cette hypothése, ces travaux suggerent que la phase primaire de solidification est la
phase cubique B, et que les résidus de cette phase présents 2 l'intérieur des grains primaires n'ayant pas
subi la succession de transformations B — o puis o0 — (0, +Y), se transforment a basse température par
une mise en ordre § — B2. Lors de nos travaux, nous avons pu démontrer que les zones privilégiées
pour l'apparition de la phase B2 lors de I'élaboration par fonderie sont les espaces interdendritques
plutdt que le coeur des dendrites, ce qui contredit la possibilité que l'origine de la phase B2 corresponde
avec la phase primaire de solidification.

De par nos travaux, nous pouvons affirmer que la présence de la phase B2 dans l'alliage Ti-
48A1-2Cr-2Nb est réellement due 4 une stabilisation sur le plan thermodynamique par la composition
chimique du matériau, notamment par la teneur en Cr. La limite de solubilité en Cr dans la phase v, qui
compose l'alliage a plus de 95 % lorsque des traitements de stabilisation de la microstructure de basse
température sont réalisés, est inférieure 2 la teneur nominale de l'alliage de l'ordre de 2 % at.. Bien que
sa limite de solubilité soit plus élevée, la fraction de phase o, pouvant compléter la microstructure de
J'alliage est visiblement insuffisante pour absorber l'exces de Cr. Par conséquent, l'exces de Cr au niveau
des joints interphases Y/y et y/o, peut étre suffisant pour correspondre au domaine de stabilité de la
phase B2. Ces considérations sur les limites de solubilité en Cr des phases o, et y sont d'autant plus
justifiées que la réalisation de traitements thermiques sur l'alliage élaboré par métallurgie des poudres,
initialement exempt de phase B2 pour les raisons évoquées au cours du paragraphe IV.1.1.2, tend 2
favoriser la formation de cette phase. Quel que soit le mode d'élaboration, il apparait que la
composition chimique d'équilibre vers laquelle la phase B2 semble devoir tendre a l'issue de traitements
thermiques est proche de Ti-35A1-12Cr-2Nb.

En conclusion, l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb est bel et bien un alliage devant étre considéré comme
triphasé a basse température. A la lumiére des résultats que nous avons pu obtenir au cours de nos
travaux, nous ne sommes pas en mesure de préciser davantage le domaine de température maximal
dans lequel la formation de la phase B2 est possible. Des travaux spécifiques d'exploration des
évolutions microstructurales dans la plage de température comprise entre 1000 et 1150°C sont
nécessaires pour répondre 2 cette question. De méme que des analyses fines par microscopie en
transmission devraient permettre de préciser les modes de germination/croissance de ce composé.
Néanmoins, il apparait clairement que la présence de la phase B2 dans l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb ne
doive pas étre négligée et, bien que cela ne fasse pas partie des travaux de caractérisation prévus dans le
cadre de notre étude et du C.P.R. "Intermétalliques de base Titane", son influence possible sur les
caractéristiques mécaniques de ['alliage doit étre gardée a l'esprit et éventuellement précisée au cours de
travaux a venir.
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Les prévisions pouvant étre faites 2 laide de Themmwo-Cak® démontrent que la stabilité
thermodynamique de la phase B2 dans les alliages de base TiAl est déja relativement bien prise en
compte dans la base de données développée par N. Saunders, notamment pour ce qui est de la plage de
température dans laquelle la phase B2 est attendue. Les résultats apportés ici et les travaux
complémentaires proposés ci-dessus permettront sans doute dalimenter les données
thermodynamiques utilisables pour cette application et devraient permettre d'améliorer la précision et la
pertinence des premieres coupes isopléthes pouvant étre obtenues 2 l'aide de Thamo-Cal®, telles que
celle présentée sur la Figure V.4. Cette démarche d'optimisation des données thermodynamiques
nécessaires pour améliorer la précision des prévisions d'équilibres entre phases dans les alliages de base
TiAl, passe également par une optimisation des diagrammes ternaires Ti-Al-X faisant intervenir des
éléments X stabilisateurs de la phase B2, tels que Cr ou Mo.
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Figure V.4 : Coupe isopleihe Ti-Al-2,01Cr-1,97Nb-0, 140 correspovdnt a L alliage MdP, déerminée a | aide de Thenno-
Cale® a partir de In bangue de daées developpées par N. Sauwcers [SAU97J.

V. Conclusions

Les travaux menés dans le cadre de notre étude ont permis d'améliorer la description des
évolutions microstructurales pouvant étre subies par l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb au cours de son
élaboration et lors de traitements thermiques. L'apport d'informations quantitatives relatives aux
parametres pertinents en termes de microstructure et de domaines de stabilité des différents
constituants de lalliage, devrait permettre d'aborder dans de bonnes conditions le stade de la
modélisation des transformations de phases de ce matériau. Dans ce sens, nos travaux constituent une
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contribution certaine a l'application de l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb lors de simulations destinées au
dimensionnement de pieces pour les moteurs du secteur aéronautique.
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CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES

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

Dans un premier temps, nous nous sommes attachés a l'étude approfondie de la mise en place
des hétérogénéités chimiques 2 la fois dans des produits coulés dans des conditions industrielles et dans
des échantillons élaborés en laboratoire par Trempe en cours de Solidification Dirigée (TSD). Au cours
de nos travaux, aucune évidence expérimentale dune solidification en phase B n'a pu étre apportée.
Dans tous les cas, l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb se solidifie exclusivement en phase hexagonale o. Nos
travaux ont mis en évidence qu'un enrichissement significatif en oxygéne, qui présente une solubilité
élevée dans la phase o, peut étre une explication 2 la sélection exclusive de cette derniére comme phase
primaire de solidification. Cette contamination par l'oxygéne, lors des élaborations réalisées au
laboratoire, a également pour conséquence un abaissement significatif de la température du front de
solidification dirigée. Nos investigations ont démontré que la macroségrégation est peu significative
dans les produits élaborés industriellement. Les analyses chimiques quantitatives réalisées sur l'alliage
élaboré industriellement et au laboratoire ont permis de quantifier I'amplitude de la microségrégation
héritée du processus de solidification, au cours duquel Al et Cr sont ségrégés dans les zones de fin de
solidification, en raison de coefficients de partage respectivement de l'ordre de 0,9 et 0,6. Ti et Nb ont
une solubilité plus importante dans la phase o que dans 'alliage liquide au cours de la solidification, en
raison de coefficients de partage respectivement de l'ordre de 1,1 et 1,2. Au cours du processus de
solidification dirigée, la rétrodiffusion possible des éléments Ti, Al et Nb dans la phase solide a pu étre
démontrée. Quelle que soit la méthode d'élaboration, Cr est systématiquement 1'élément d'alliage sujet
aux plus fortes dispersions de composition. D'aprés nos résultats, la solubilité de Cr est relativement
réduite dans la phase y qui représente plus de 97 % du matériau lorsqu'il est élaboré industriellement. La
fraction de phase @, laquelle possede une limite de solubilit¢ en Cr supérieure a la teneur nominale,
n'est visiblement pas suffisante pour incorporer en solution la totalité de Cr en exces dans les zones de
fin de solidification. Des lors, a partir de la redistribution des éléments d'alliage mise en évidence au
cours d'un traitement post-élaboration réalisé dans le domaine (0i+y), nous avons pu démontrer que
l'exces de Cr tend plutdt a stabiliser la phase B2, plutot qu'a augmenter la fraction volumique de phase
0,. L’ensemble de nos observations infirme l'hypotheése selon laquelle la présence de phase B2
résulterait d'une solidification primaire en phase B. Elles conduisent également 2 recommander de
considérer l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb comme un matériau triphasé et non biphasé.

Dans un second temps, nous nous sommes attachés 2 'étude des équilibres entre phases 2 haute
température propres 2a l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb élaboré par métallurgie des poudres, avant d'étudier les
relations existant entre conditions de traitement thermique et microstructures générées a 1'état solide.
Les résultats obtenus ont permis de préciser l'étendu du domaine biphasé (oi+y) dans l'alliage Ti-48Al-
2Cr-2Nb. Les limites de solubilité en Ti, Al, Cr et Nb des phases avet y ont été proposées et
confrontées aux prévisions pouvant étre faites 2 laide du logiciel Themo-Cak®. la variété des
microstructures pouvant étre obtenues a la suite de traitements thermiques réalisés dans les domaines
monophasé o. et biphasé (a+y) et mettant en ocuvre différentes conditions de refroidissement continu,
a fait l'objet dune étude approfondie qui nous a permis de relier quantitativement les paramétres
microstructuraux aux conditions de traitements. Au cours de ces travaux, nous nous sommes attachés a
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souligner l'effet prépondérant de la vitesse de refroidissement sur la transformation o0 — o, + 7 e,
notamment, sur les caractéristiques de la microstructure lamellaire o~y produite. L'augmentation de la
vitesse de refroidissement a pour conséquence un abaissement important de la température
correspondant au début de la formation des lamelles ¥, e que nous sommes parvenus a représenter
sous la forme d'une premiere ébauche de diagramme TRC. La réalisation de traitements de part et
d'autre du transus o a2 mis en évidence que la température de déclenchement de la précipitation de la
phase 7y sous forme de lamelles a l'intérieur des grains o est indépendante de la température de
traitement, et donc de la composition chimique et de la taille des grains o. La mise en ceuvre de
refroidissements rapides permet d'augmenter la quantité de phase o, présente dans l'alliage 2
température ambiante et contribue a réduire l'épaisseur des lamelles o, et l'espacement entre ces
lamelles. Cette diminution de l'espacement interlamellaire traduit 2 la fois un épaississement réduit et
une augmentation de la densité des lamelles y a l'intérieur des grains lamellaires. La distribution en
nombre des parametres L (0,) et IS(o,) a lintérieur des grains lamellaires composant les divers
échantillons, peut étre décrite de maniére satisfaisante par une loi log-normale. La variabilité intrinseque
de ces deux parametres dépend relativement peu des conditions de traitement thermique. La taille
moyenne des grains lamellaires dépend de la durée du maintien isotherme dans le domaine o, et
correspond a priori a la taille moyenne des grains monophasés ¢ initiaux. Toutefois, dans le cas de
traitements effectués dans le domaine monophasé @, nos résultats mettent en évidence que des grains
lamellaires significativement plus grossiers que la taille supposée des grains o initiaux, peuvent étre
obtenus pour des refroidissements lents. Nous proposons que ce grossissement résulte de la croissance
et de l'envahissement de certaines colonies lamellaires 2 l'intérieur de plusieurs grains o adjacents. Ceci
suppose qu'en dessous d'une certaine vitesse de refroidissement, certaines colonies de lamelles 7y
peuvent se développer sans relation de cohérence dans les grains voisins de celui dans lequel elles ont
germé. Enfin, nous avons mis en évidence que l'augmentation de la vitesse de refroidissement a
également pour conséquence un accroissement significatif de la microdureté de l'alliage, qui peut étre
expliqué, par analogie avec la loi de Hall-Petch, par la diminution significative de l'espacement
interlamellaire.

Les travaux menés dans le cadre de notre étude ont permis d'approfondir la description des
évolutions microstructurales pouvant étre subies par l'alliage Ti-48Al1-2Cr-2Nb au cours de son
élaboration et lors de traitements thermiques. L'apport d'informations quantitatives relatives aux
parametres pertinents en termes de microstructures et de domaines de stabilité des différents
constituants de l'alliage, devrait permettre d'aborder dans de bonnes conditions le stade de la
modélisation des transformations de phases de ce matériau. Dans ce sens, nos travaux constituent une
contribution certaine 2 l'application de lalliage Ti-48A1-2Cr-2Nb aux simulations destinées au
dimensionnement de piéces pour les moteurs du secteur aéronautique. Pour poursuivre dans ce sens les
activités nécessaires au développement de ce matériau, nous proposons ci-apres quelques perspectives
aux travaux présentés dans ce mémoire.

Les résultats originaux obtenus au cours des expériences de solidification dirigée interrompues
par trempe rapportées dans ce mémoire constituent une part encore faible du potentiel d'informations
que peut apporter cette technique sur le processus de solidification des alliages de base TiAl. En
particulier, I'étude des relations existant entre parameétres d'élaboration, microstructures et amplitude
des microségrégations devrait pouvoir étre mise en oauvre dans la suite directe de ce travail. Comme
explicité précédemment, le passage par certaines améliorations techniques du dispositif actuel est en
premier lieu nécessaire pour pouvoir s'affranchir des problémes de santé métallurgique rencontrés sur
les produits solidifiés traités au cours de notre étude.
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Corclusion Gerémle et Perpectives

Nous avons souligné l'importance de considérer la phase B2 comme constituant a part entiére
de la microstructure de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb. Les mécanismes de germination et de croissance de
cette troisieme phase sont encore loin d‘étre élucidés. Une étude plus approfondie a I'échelle de
caractérisation du microscope électronique en transmission apparait aujourdhui nécessaire pour
compléter les premiers €léments de réponse apportés au cours de notre étude. A la lumiere des travaux
menés spécifiquement sur la détermination des caractéristiques mécaniques dans le cadre du CP.R,,
linfluence de la phase B2 sur le comportement mécanique de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb devrait
également faire partie des sujets a aborder par la suite.

La confrontation de nos résultats expérimentaux avec les prévisions pouvant étre obtenues a
laide du logiciel Thenmo-Cak® sest avérée particulierement encourageante. Toutefois, elle a également
démontré la nécessité de compléter et d'optimiser les données thermodynamiques déja disponibles pour
ce type de calculs. Les programmes d'étude proposés aujourdhui 2 I'échelle européenne devraient
conduire a des avancés certaines en la matieére et, a terme, faciliter la modélisation des transformations
de phases des alliages de base TiAl
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Annexe I : Transformations de phases subies par l’alliage Ti-48Al-2Cr-
2Nb sous forme de poudre atomisée lors du compactage a chaud.

L'étude présentée ici a ét€ menée dans le but de comprendre la formation de la microstructure
de l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb MdP lors de son élaboration par compactage isostatique a chaud (CIC).
Elle a donc porté sur l'alliage sous forme de poudre atomisée. La démarche adoptée a consisté, dans un
premier temps, a caractériser de maniére approfondie la structure et la composition de I'alliage sous
cette forme, pour, dans un second temps, sattacher a l'étude des modifications structurales et des
transformations de phases subies par le matériau lors du compactage a chaud.

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

Avant CIC, l'alliage MdP se trouve sous la forme dune poudre obtenue par un procédé
d'atomisation par un gaz. L'alliage porté jusqua fusion dans un four a induction (fusion en creuset
refroidi par eau) est pulvérisé lors de son écoulement par un jet d'argon, ce qui a pour conséquence la
dispersion du métal liquide sous forme de fines gouttelettes qui se solidifient trés rapidement au contact
de l'atmosphere de la chambre d'atomisation. La pellicule d'alliage solide qui se forme au contact de la
lingotiere refroidie, limite la contamination de l'alliage fondu. De méme, un haut degré d'homogeénéité
lors de la fusion de la charge est assuré par le brassage électromagnétique généré par le chauffage par
induction. Les particules de poudre produites par atomisation a l'argon sont généralement sphériques.
La poudre étudiée ici a été élaborée par la société CRUCIBLE MATERIALS CORPORATION. La Figure Al.1
présente une vue schématique de l'installation développée par CRUCIBLE pour l'atomisation a I'argon
dalliages de titane et de base TiAl [MOLMOO0].
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Figure Al.1 : Represeiation sabératique diu sysieme dlatomisation developpe par
CRUCIBLE MATERIALS CORPORATION.
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ulométrique

Comme le présente la Figure A1.2, I'analyse granulométrique, menée sur un granulometre laser
COULTER LS 230, a révélé une distribution unimodale de la population des particules de poudre, avec
un mode situé 2 environ 115 pm et une limite supérieure de la distribution 2 environ 200pm. Ceci est
conforme a la préparation du lot en question (diameétre élaborateur < 80 MESH).
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Figure Al.2 ; Distributions tolumiques différentielle, q.(D) et aumie, Q.(D),cbs
particdes de poudre dalliage Ti-48A1-2Cr-2Nb.

Analyse structurale et cristallographique

Une breve étude bibliographique relative a l'élaboration de poudres d'alliages de base TiAl par
atomisation a montré qu'il est possible, via certaines corrélations, d'estimer les vitesses de solidification
et de refroidissement subies par les différentes classes de particules et de relier également la taille de ces
particules aux caractéristiques de leur structure de solidification (taille de grains, morphologie, distance
entre bras de dendrites) [CAIE96-I&II]. Les relations empiriques proposées par ces auteurs pour
évaluer, a partir du diametre D des particules, les vitesses de refroidissement, v, €t de solidification,
VoL, SONE reportées ci-apres :

14+ 17,954/D 1+17,954/D
2
D

Vier, = 11,56% Ve, = 0,016%

Comme le présente la Figure A1.3, l'observation par microscopie électronique a balayage en
imagerie d'électrons secondaires, de la morphologie de surface des particules de poudre a permis de
classer ces derniéres en fonction de leur taille. L'application des corrélations reportées ci-dessus a
permis d'estimer que la vitesse de refroidissement connue par les différentes classes de particules est
comprise entre 10° et 10°°C.s™. Cet ordre de grandeur est en bon accord avec d'autres valeurs reportées
dans la littérature [HABYMOO].

Les particules de poudre dont la taille est élevée possédent un caractere sphérique et une
morphologie de surface trés polycristalline ("rosettes™). Des particules non sphériques et allongées
peuvent toutefois étre observées. Ceci semble inhérent a la technique datomisation employée
[HABYMOO]. Des particules "satellites" de petite taille sont souvent accolées aux particules de taille
plus élevée. Le aoeur et le bord des grains visibles en surface présentent des caractéristiques structurales
de type cellulo-dendritique. Toutefois, aucune symétrie dendritique particuliere, permettant de préciser

la phase sélectionnée lors de la solidification (o0 ou B), n’'a pu étre révélée lors de nos observations.
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Enfin, plus la taille des particules diminue, plus la morphologie de surface de celles-ci perd son
caractere cellulaire et polycristallin. Les particules de plus petite taille semblent monocristallines et ne
présentent pas de morphologie de type cellulo-dendritique. Tout porte a croire que dans ce cas, le mode
de solidification choisi par l'alliage est pratiquement plan. Ceci est vraisemblablement la conséquence de
vitesses de solidification et de refroidissement élevées, qui le sont d'autant plus que la particule est

petite.

Z 130 um
105°C.s-1

: =25 um
BN = 2.10%°C s
Vgo = 82 cm.s™

Figure Al.3 : Evolution de la noyphologiede surface des particules de poudie d alliage Ti-48AI-2Cr-2Nben

Jorction de leur taille D et des vitesses de refioidissement Urer et de sdlidification vsq, estimées a partir decondlations
issues de la littérature.

Vg, = 14ems

Comme le présente la Figure Al.4, l'observation de la structure interne des particules, en
imagerie d'électrons rétrodiffusés, permet également de révéler le caractere cellulo-dendritique de la
microstructure de solidification. La répartition des grains au sein des particules met en évidence un
mode de solidification exclusivement équiaxe. Ceci indique que l'ensemble du volume de chaque
gouttelette a pu entrer en surfusion avant solidification. Ceci est d'autant plus probable si I'on considére
les vitesses de refroidissement extrémement élevées imposées au cours de l'atomisation. L'imagerie
d'électrons rétrodiffusés permet de visualiser des ségrégations chimiques au niveau des espaces
intercellulaires/interdendritiques. Le contraste de numéro atomique moyen ainsi observé indique un
rejet significatif de I'aluminium dans le métal liquide au cours de la solidification de ces particules. Ces
observations coincident avec les phénomeénes de ségrégation chimique observés dans les alliages de
base TiAl élaborés par fonderie.

Figure Al.4 : Miciostnuchue et sigragation dhimigque obsertées au sein. des particules de pouidhe alonisée.
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Il est fréquemment mentionné dans la littérature que, dans le cas de I'élaboration par
atomisation, la phase hexagonale o est privilégiée par les alliages de base TiAl lors de la solidification
[CHODMP90, CHOMDM90, MCCVLM90, HABYM99]. Dans le cas des particules que nous avons
pu analyser, il semble que le coeur des grains cellulo-dendritiques ne soit pas le siege de la formation
d'une structure lamellaire, comme clest le cas lors de I'élaboration de l'alliage massif. Compte tenu de la
fraction volumique que semble occuper la phase hexagonale a l'intérieur des particules de poudre, la
microstructure est de toute évidence fortement hors d'équilibre. Dans le cas présent, les analyses par
diffraction des rayons X ont effectivement révélé le caractére hors d’équilibre de la structure
cristallographique de l'alliage MdP sous forme de poudre brute d’atomisation, puisque celle-ci est

N

constituée 2 plus de 90 % de phase hexagonale compacte. Toutefois, comme nous pouvons le
remarquer sur la Figure Al.5, les premieres réflexions de surstructure caractéristiques de la phase o,
(10Dex; et (110)e, sont clairement absentes du diffractogramme RX correspondant a la poudre étudiée.
En conséquence, la phase hexagonale compacte présente a température ambiante est
désordonnée et correspond a la phase o, et non 2 la phase o,”. Par la suite, la phase hexagonale
compacte retenue a température ambiante lors de I'€laboration par atomisation sera notée o', afin de la
différencier de la phase stable uniquement a haute température. L'analyse par diffraction des rayons X a
1évélé également la présence en faible quantité des phases 7y et B. La phase Y est supposée occuper les
espaces intercellulaires et interdendritiques. La phase B est quant 2 elle supposée occuper le coeur des
grains des particules de plus faible taille, comme cela a ét¢€ mentionné dans la littérature [MCCVLM90].
Le Tableau Al.1 rassemble les parametres de maille et les fractions volumiques des différentes phases
présentes dans l'alliage 2 I'état brut d'atomisation. Les valeurs des parametres de maille présentées ici
sont cohérentes avec les résultats relatifs a l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb étudié par Fuchs et Hayden
[FUCH92] et également ceux relatifs a l'alliage Ti-50Al-2Nb étudié par Shih et ses collaborateurs
[SHISCSS].
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Figure Al.5 : Diffiaciograrmme oblevus lors de [ analyse par diffraction des rayons X de [ alliage Ti-48AI-2Cr-2INb sous fonne de
poudre alomisée. Les marques triangulaires indiquent les angles démagence théoriques des rdflexions de surstricture (101) et (110)
cklaphase 0.

2 1l est a noter que l'absence des pics de surstructure sur les diffractogrammes obtenus n'est pas le résultat d'un biais
d'analyse, puisque leur apparition a pu étre vérifiée lors d'analyses DRX effectuées dans des conditions expérimentales
identiques sur des alliages de base TizAl
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Au vu des travaux rapportés par plusieurs auteurs, il apparait que plusieurs incertitudes
subsistent dans la littérature au sujet des caractéristiques cristallographiques de la microstructure de
I'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb 2 l'état brut d'atomisation. Les résultats que nous présentons ici sont en partie
en désaccord avec plusieurs travaux publiés portant sur 'élaboration de poudres d'alliages de base TiAl
par atomisation, qui affirment que celles-ci sont constituées a I'état brut, des phases o, et y. Ia phase o,
occupe alors le coeur des grains dendritiques, soit completement [MCCVLM90], soit partiellement et
sous la forme dune structure lamellaire o,y [SCHJ92, ZHABW92, GOUSL96, HABYM99]. Les
auteurs cités ici sont généralement parvenus 2 l'identification de la phase o, suite 2 une caractérisation
par microscopie électronique en transmission ou par diffraction des rayons X. Cependant, dans le cas
dune caractérisation uniquement par diffraction des rayons X, les résultats publiés ne font
pratiquement jamais état des réflexions de surstructure attestant le caractere ordonné de la phase
hexagonale mise en évidence. Ainsi, Fuchs et Hayden [FUCH92] rapportent que les grains dendritiques
observés au sein des particules de poudre sont constitués a la fois de phase o et de phase o,, sans
véritablement faire de distinction entre les deux phases, et admettent que la phase majoritairement
présente a I'état brut d'atomisation est la phase o,. Shih et coll. [SHISC88] précisent que les grains
dendritiques sont constitués de phase o et que la phase o, est présente a l'intérieur de la phase o
primaire de solidification, sous forme de domaines fins et dispersés, dont la taille est de l'ordre de 10 a
20 nm. Enfin, McCullough et coll. [MCCVLM90] rapportent également la possibilité d'observer a
température ambiante la phase oo désordonnée au sein de poudres atomisées de faible taille et exemptes
de ségrégation chimique, dont la microstructure est de type martensitique et ferait suite a une
transformation massive a partir d'une structure de solidification monophasée f3.

Phase o’ Phase y Phase
F, [%] 91,4 53 3,4
a[nm] 0,2867 0,4007 0,3199
c [nm] 0,4603 0,4049 -
c/a 1,605 1,01 -

Tableau Al1.1 ; Fractions wolumigses, F,, et paramdhes

aristallographiques des phases o ‘Yet 3 préserites dans Lalliage MdP sous
Jomnede poudie brule datomisation.

Analyses chimiques

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

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

[% at.] [% at.] élaborateur [%at.]
Ti 48,32 £ 0,97 48,79 + 0,07 47,89
Al 47,62 £ 0,95 47,16 £ 0,07 47,80
Cr 2,00 £ 0,04 2,02+0,02 2,03
Nb 1,92 £ 0,04 2,03 £ 0,01 2,06
(o) 0,14 £ 0,01 - 0,153
Cc - - 0,042
N - - 0,011
Fe - - 0,021

Tableau A1.2 : Compsition chimiquemoyare de l alliage MdP sous fonme de poude alomisie, évaluée par ICP et miciosonde
électronique (1250 points dlanalyse), et comprimison auec la composition indiquée par Lélaborateur.
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Figure AL.6 : Variations de conpusition chimique au sein dluwe particule d alliage MAP sous fonmede
pouidre brute dlatomisation, mesuges par microsonde électronique.

Syntheése

La caractérisation de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb sous forme de poudre atomisée a 1évélé le
caractere hors d'équilibre du matériau lorsqu'il est élaboré dans ces conditions. Les particules de
poudre sont généralement polycristallines et leur microstructure présente une moiphologie de type
cellulo-dendritique, majoritairement composée de phase hexagonale compacte désordonnée,
notée 0. Bien que la composition chimique nominale du lot de poudre étudi€ apparaisse
relativement homogene, les différentes particules de poudre sont malgré tout caractérisées par des
hétérogénéités chimiques notables au niveau des espaces entre grains cellulo-dendritiques.

Au cours des paragraphes suivant, nous allons nous attacher a la détermination des processus de

changement de phases mis en jeu lors du passage de la structure initiale majoritairement o' a la structure
0.~ observée apres le traitement CIC, a priori plus conforme a la structure d'équilibre du matériau.
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Etude de la transformation o — o, + 7y subie lors du CIC

Démarche suivie

La caractérisation structurale de I'alliage MdP sous forme de poudre atomisée et a I'état brut de
CIC a permis d'identifier la transformation subie par le matériau lors de sa consolidation. L'objectif des
travaux que nous présentons maintenant a ét€ de caractériser cette transformation et de préciser son
10le lors de la mise en forme de lalliage. Pour cela, la démarche adoptée a consisté, dans un premier
temps, a étudier la stabilité de la poudre dans la gamme de températures comprises entre la température
ambiante et la température de CIC, soit 1200°C, en l'absence de contrainte appliquée. Dans un second
temps, notre approche nous a menés a caractériser cette transition dans des conditions proches des
conditions de mise en forme, a savoir lors d'essais de compactage uniaxial a chaud, afin de discuter de
son influence sur la densification effective du matériau.

Stabilité thermique de 1a poudre en I'absence de charge appliquée

Approche expérimentale

La stabilité au chauffage de la structure de l'alliage sous forme de poudre atomisée a été édiée
par analyse thermique différentielle (ATD) et analyse calorimétrique différentielle (ACD). Ces analyses
ont été réalisées au moyen d'appareillages SETARAM (ATD Setsys 1600 et DSC 111) et conduites sous
balayage d'argon. L'alumine pure a 99,99% a été utilisée comme matériau de référence dans les deux
cas. Au vu des résultats issus de ces analyses, des traitements de recuit de courte durée, a différentes
températures et suivis dune trempé 2a l'air, ont été réalisés, afin d'obtenir des lots de poudre de
structures différentes, destinés a faciliter l'interprétation des thermogrammes d'ATD et d'ACD. A cet
effet, les différents lots de poudre ont éé traités sous un vide de l'ordre de 107 a 10° Pa, 2 lintérieur
d'ampoules de quartz et apres avoir ét¢ emballés dans un feuillet en tantale. La structure de l'alliage
apres ces divers traitements thermiques (recuits, ATD et ACD) a été caractérisée par diffraction des
rayons X.

Retour 2 une structure d'équilibre

- Allure des thermogramimes ATD

Les investigations par ATD ont été conduites dans la gamme de températures comprises entre
20 et 1200°C. Les analyses effectuées sur I'alliage a I'état brut d'atomisation, soit par ATD, soit par
ACD, conduisent a l'obtention de thermogrammes similaires. Lors de chauffages jusqu'a 1200°C, ces
thermogrammes présentent un pic exothermique unique, dont le maximum est situé aux environs de
650-700°C suivant la vitesse de chauffage utilisée. Aucune singularité pouvant étre attribuée a une
modification structurale subie par l'alliage n'est détectée lors du refroidissement. Ceci traduit la natare
irréversible de la transformation a caractére exothermique décelée au chauffage et est de toute
évidence indicateur du retour de 1'alliage a une structure d'équilibre. Par analogie avec les travaux
rapportés par Schaefer et Janowski [SCHJ92], il semble Iégitime d'attribuer cet événement thermique a
la transformation o' — o,+y . La Figure A1.7 illustre ces propos et présente le thermogramme ATD
obtenu lors dun cycle réalisé entre 20 et 1200°C, dans le cas dune vitesse de chauffage et de
refroidissement de 10°C/min.
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Figure Al.7 : Thergramme ATD relatif a l'alliage MAP sous forme de poudre brute datomisation,
oblev lors d'un yde chavffage/ rfroidissement entre 20 et 1200°C a 10°C/min.

- Exploitation des thermogrammes

Le dépouillement des thermogrammes correspondant au chauffage a été effectué en s'inspirant
des méthodes décrites dans la littérature [ROLB72, BROS88, SPE94, HAIO9S5]. Toutefois, il est
intéressant de souligner ici le caractere délicat de l'interprétation des thermogrammes, compte tenu des
procédures souvent contradictoires relevées dans la littérature pour déterminer les points particuliers
d'un pic exothermique ou endothermique.

Dans le cas présent, en considérant que la chaleur dégagée par unité de temps (ou de
température, compte tenu de la vitesse de chauffage constante) au cours de la transformation, est
proportionnelle 2 l'avancement de celle-ci, et considérant que la constante de temps de la cellule de
mesure est négligeable devant la cinétique de transformation, il découle que l'intervalle de température
bornant le pic exothermique coincide avec lintervalle de la transformation. Par cette approche, les
températures de début et de fin de transformation correspondent donc aux points de décrochement et
de raccordement entre la courbe obtenue lors de I'établissement du thermogramme et une ligne de base
obtenue en l'absence de transformation. Cette ligne de base est définie arbitrairement et volontairement
curviligne, afin de tenir compte de maniere réaliste de la variation de chaleur spécifique du matériau lors
de la transformation.

- Influence de la vitesse de chauffage

La Figure A1.8 présente différents thermogrammes relatifs a l'alliage MdP sous forme de
poudre atomisée, correspondant a des vitesses de chauffage de 1, 2, 5, 10, 20 et 30°C/min.
Globalement, nous pouvons constater que le pic exothermique est décalé vers les hautes
températures lorsque la vitesse de chauffage augmente. Ceci peut étre expliqué, d'une part, par un
retard au transfert thermique entre I'échantillon et le thermocouple de mesure accru lorsque la vitesse
de chauffage augmente et, dautre part, par l'inertie propre de la transformation. L'amplitude des pics
est plus importante lors de chauffages rapides, parce que globalement la quantité de chaleur fournie au
systeme par unité de temps est plus élevée. De méme, lors de chauffages rapides, lintervalle de
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transformation est décalé et tend a augmenter, parce que le temps disponible pour 'avancement de la
transformation, par unité de température, est plus faible.
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Figure AL.8 . Effet de la vitesse de dhavffage sur lallure des thermggrammes ATD relatifs a lallice
MdP souss forme de poudie alomisée,

La Figure A1.9 représente ['évolution des températures de début, de maximum et de fin de pic
exothermique en fonction de la vitesse de chauffage. Comme nous pouvons le constater, en premiere
approximation, ces températures caractéristiques peuvent étre reliées a la vitesse de chauffage par des

lois linéaires.

Par analogie avec les travaux rapportés par McQuay [MCQ94], nous pouvons considérer que le
sommet du pic exothermique coincide avec la température limite de stabilité de la structure qui se
transforme. Dans ce cas, extrapolée 2 vitesse de chauffage nulle, la température correspondant au
sommet du pic exothermique définit I'équivalent d'une température de transformation ou de retour a
l'équilibre dans des conditions isothermes. Cette extrapolation a vitesse de chauffage nulle conduit ainsi
a une température limite de stabilité de la structure initiale de P'alliage de 'ordre de 660°C et 2
un intervalle de températures dans lequel ce retour 2 l'équilibre s'effectue compris entre 620 et 700°C.
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Figure Al.9 : Repiésentation des températures caraciéristiques de trangonration éaluaes par ATD en

Jorction de ln vitesse de dhauffice.
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Schaefer et Janowski [SCHJ92] ont mis en évidence au cours de leurs travaux portant sur la
densification de poudres d’alliage Ti-45Al lors de traitements de compactage isostatique a chaud, que
l'alliage brut d’atomisation passait, lors de sa mise en forme par CIC, d’un état initial métastable de
structure o 2 une structure d’équilibre formée principalement de la phase y. Comme nous I'avons
souligné précédemment, ces travaux different des notres par la nature de la structure initiale de l'alliage
a I'état brut d’atomisation. Toutefois, au méme titre que les résultats que nous présentons ici, ces
auteurs ont également montré que cette transformation se manifestait lors du chauffage, par une
réaction exothermique facilement observable par analyse thermique différentielle. En extrapolant a
vitesse de chauffage nulle les données ’ATD qu’ils rapportent pour différentes vitesses de chauffage,
nous situons la limite de stabilité de la structure initiale o de l'alliage Ti-45Al aux environs de 705°C.
Ces travaux font état d'un intervalle de températures correspondant au retour a l'équilibre du matériau,
compris entre 545 et 785°C, soit un intervalle de températures plus large que celui que nous rapportons,
mais qui globalement reste cohérent avec nos résultats. Par ailleurs, le décalage que nous constatons en
termes de température limite de stabilité peut s'expliquer par une stabilité accrue de la structure initiale
de la poudre étudiée par Schaefer et Janowski et de la phase 0y, en raison d'une teneur en aluminium
moins importante dans I'alliage Ti-45Al que dans I'alliage MdP que nous étudions.

- Analyse cristallographique

Afin de vérifier la nature de la transformation mise en évidence par ATD, la structure cristalline
de l'alliage a été analysée apres différents recuits d'une durée de cinq minutes, a différentes températures
et suivis d'une trempe 2 l'air. D'apres les résultats rapportés ci-dessus, pour une vitesse de chauffage de
5°C/min, il est attendu que la transformation se produise entre environ 630 et 740°C. Différents lots de
poudre ont donc été recuits a des températures inférieures et supérieures a cet intervalle de
température, pour ensuite étre analysés par diffraction des rayons X a température ambiante. A titre
illustratif, la Figure A1.10 présente, en comparaison du diffractogramme RX correspondant 2 la poudre
brute d'atomisation, les diffractogrammes de lots de poudre ayant subi des recuits 2 550, 750 et 800°C.
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Figure A1.10 : Diffraciogrammes RX de lalliage MdP a [ état brut datomisation et apres recuit de 5 min
a 550, 750et 800°C (chaffage : 5°C/min ; travped lair).

Cette démarche a permis de vérifier que la réaction exothermique observée par ATD et ACD
correspond bien au passage d'une structure majoritairement hexagonale correspondant a la phase o a
une structure correspondant presque entierement 2 la phase . Entre 550 et 750°C, environ 83 % du

volume dalliage considéré subit la transformation o' — o,+y. Compte tenu de sa faible fraction
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volumique, il est impossible de vérifier par DRX le caractere ordonnée de la phase hexagonale détectée
apres les recuits effectués a des températures supérieures 4 750°C. Nous admettons que lors du retour a
l'équilibre, la structure majoritairement o/ se transforme en une structure composée des deux phases
prévues par le diagramme de phases a température ambiante, 2 savoir o, et Y. Nos analyses ont révélé
également que la phase [} présente 2 l'état brute d'atomisation disparait rapidement, puisque 2 la suite du
recuit effectué a 550°C, aucune trace de cette phase n'est décelée par diffraction des rayons X. D'apres
les résultats quantitatifs rassemblés dans le Tableau A1.3, il apparait que la phase B disparait

uniquement au profit de la phase y. En outre, ces mémes résultats révelent que la phase of commence 2
se déstabiliser a basse température compte tenu de la variation de sa fraction volumique suite au recuit 2
550°C. Globalement, aucune variation significative des parametres cristallins des différentes phases n'a
été relevée suite aux divers traitements thermiques.

Recuit Phase F, [%] a[nm] c [nm] cla
5min / 550°C Y 12 0,4004 0,4044 1,01
trempe air o 88 0,2861 0,4603 1,61
5min / 750°C Y 95 0,401 0,405 1,01
trempe air Ol 5 0,5702 0,4618 0,81
5min / 800°C Y 98 0,4008 0,4052 1,01
trempe air Ol 2 0,5696 0,4622 0,81

Tableau Al.3 : Fractions tolumigues, Fu, et parametes cristallogapbiques des phases v, o d 0 pidsantes dans
L alliage MdP aprés un reauit de 5mina 550, 750 et S00°C, sutvidune tramped lair.

- Enthalpie de transformation

L'intégration du flux de chaleur mesuré par ACD sur l'intervalle de températures correspondant
au retour a l'équilibre de la structure de 'alliage, nous a permis d'évaluer la variation d'enthalpie associée
a la transformation o' — o,+y. Apres normalisation par rapport a la masse d'échantillon effectivement
transformée (fraction estimée par DRX ci-dessus) et par rapport a la vitesse de chauffage, la variation
d'enthalpie associée 2 la réaction exothermique o' — o,+y a été estimée a 57 J/g, soit environ
2210 J/mol si l'on admet que la masse molaire de l'alliage GE-MdP est de l'ordre de 38,8 g/mol (calcul
a partir de la masse molaire des éléments d'alliage). Cette valeur d'enthalpie est relativement différente
de celle annoncée par Schaefer et Janowski pour la transformation o — o, + ¥ mise en évidence dans
l'alliage Ti-45Al [SCHJ92]. Ces auteurs rapportent en effet une enthalpie de transformation de l'ordre
de 41 J/g, soit environ 1580 J/mol.

Discussion

- Aspect cinétique du retour a une structure d'équilibre

Nous avons souligné, lors de la présentation des résultats d'ATD concemant l'alliage sous
forme de poudre, la nature irréversible de la transformation o' — o,+y. De toute évidence, le retour de
l'alliage a une structure d'équilibre est activé et régi par l'agitation thermique. En déduisant des pics
exothermiques enregistrtés sur les thermogrammes ATD, I'‘évolution avec la température de
lavancement de la transformation o — 0,+y, nous pouvons représenter l'évolution avec la
température de la fraction volumique de phase o'. Comme nous l'avons souligné précédemment, nous
admettons que la phase o' résiduelle apres la réaction de retour a l'équilibre subit une mise en ordre en
o,. Grace aux analyses par diffraction des rayons X, nous avons mis en évidence que la déstabilisation
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de la phase o débute des les basses températures. Cette déstabilisation sous l'effet de I'échauffement est
d'abord lente et progressive, jusqua une température seuil qui peut étre située aux environs de 600°C,
comme nous pouvons le constater sur la Figure Al.11, laquelle présente I'évolution du taux de phase
o'/, dans l'alliage, déduite des quantifications par DRX effectuées apres recuits et de l'interprétation
cinétique des thermogrammes ATD.
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Figure AL11 : Cindliguede disparition de laphase of au profit dela phase 0tz en forction de la
lemperature, dédite des quantifications par DR X effectudes apres reauls et de l'interprétation cinétiquedes
pics exothermiques obsenés par A TD (chavyffage 5°C/min).

- Prévisions a l'aide de Thermo-Calc® : calculs d'équilibres métastables

Nous avons cherché a évaluer si le retour a I'équilibre de la structure de l'alliage pouvait étre
prévu 2 partir des données thermodynamiques accessibles grice au logiciel Thermp-Cak®. Ces calculs
thermodynamiques ont été effectués a partir de la base de données optimisée pour les alliages de base
TiAl par Saunders et applicable 2 des systémes multiconstitués [SAU97]. L'intérét de ces calculs a été de
confronter l'ordre de grandeur de la variation d'enthalpie associée a la transformation o — o,+y
déterminée expérimentalement, aux données de la littérature compilées dans la base de données en
question. En se plagant 2 une température de 660°C, température limite de stabilité de la phase of
déterminée expérimentalement, et pour la composition chimique nominale de I'alliage, nous avons pu
déterminer a l'aide de Thermo-Cak® les valeurs d'énergie libre, d'enthalpie et d'entropie reportées dans le
Tableau Al4. La phase o est ici assimilée a la phase hexagonale compacte o définie dans la base de
données développée par Saunders et maintenue stable artificiellement 2 la température de 660°C, en
suspendant lors du calcul toutes les autres phases définies dans la base de données.

Phase vy Phase o métastable
G [J/mol] -70324 -65496
H [J/mol] -19059 -9291
S [J/mol.K] 54 60

Tableau Al.4 : Enegic libre, G, enthalpie, H, et entropie, S, dbs phases y et
Qestimaes a 660°C a partir des dovnées thennodyvamiques e ln base de
dovmées TiAIF-DATA [SAU97].
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En admettant que la transformation observée aux environs de 660°C permet de passer dun
systeme biphasé (o'+y) contenant environ 88 % volumiques de phase o, a un systeme n'en contenant
plus que 5 %, nous déduisons des valeurs reportées dans le Tableau Al.4 une variation d'enthalpies de
mélange entre ces deux états thermodynamiques de l'ordre de 8100 J/mol, soit une valeur environ 3,6
fois plus élevée que la variation d'enthalpie déterminée expérimentalement par DSC, de l'ordre de 2200
J/mol. Plusieurs points peuvent expliquer cette différence. La précision autorisée lors des calculs
réalisés 2 laide de Thenmmo-Cal® a peu de chance détre satisfaisante puisque les calculs en question
requierent l'extrapolation de données thermodynamiques dans des gammes de température pour
lesquelles elles n'ont pas été validées lors de la construction de la base de données. Par ailleurs, la
différence constatée ici peut également étre associée au fait que la transformation se produit de maniere
anisotherme, et non isotherme comme nous I'avons admis pour effectuer le calcul ci-dessus.

- Mécanismes de transformation

Comme nous l'avons souligné précédemment, nous supposons que la fraction de phase o' non
transformée en phase 7y lors du retour a 'équilibre de la structure de I'alliage, subit une mise en ordre en
o, Sur les thermogrammes d'ATD et ACD obtenus pour des cinétiques d'échauffement inférieures ou
égales a 5°C/min, un pic exothemmique de faible amplitude a pu étre distingué 2 la suite du pic principal
décrit précédemment, comme nous pouvons le constater sur la Figure A1.12. En pratique, rien ne
permet daffirmer de maniere catégorique qu'il s'agit d'événements thermiques représentatifs de
modifications structurales subies par le matériau ou bien qu'il s'agit de fluctuations thermiques associées
au retour 2 l'équilibre du systéme de mesure et auxquels les thermogrammes obtenus peuvent davantage
étre sensibles du fait des faibles vitesses de chauffage utilisées. Aucun pic exothermique de moindre
amplitude n'est observé lors d'analyses effectuées avec des vitesses de chauffage plus élevées.
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Figure A1.12 : Thenmgrmme ACD obteru lors de lanalyse de L alliage MAP sous fonme de poudie
alomisee et mise en &idevce dun pic exothermique seaordbiiied la suile du pic principal (chauffoge :
5°C/min).

L'hypothése selon laquelle ce second pic exothermique serait associé a la mise en ordre de la

phase o en o, n'a pu étre confirmée au cours de nos travaux. Le recours 2 la microscopie électronique
en transmission, particuli¢rement délicat lorsqu'il s'agit d'étudier ce type de poudre, et a la diffraction
électronique lors de chauffages # sifu, que nous n'avons pu mettre en ceuvre au cours de cette étude,
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devrait nous permettre d'identifier plus finement les phases produites au cours de cette transformation.

Au cours de leurs travaux relatifs a la transition o, — o, +y observée lors de la densification d'alliages
de base TiAl, Schaefer et Janowski ont supposé que la transformation se produisait selon des
mécanismes similaires a ceux mis en jeu lors de la formation de la structure lamellaire o~y depuis les
hautes températures [SCHJ92]. Dans notre cas, nous pouvons imaginer que le passage de la structure o
initiale a une structure o~y d'équilibre se produit de maniére analogue a la précipitation de la phase y a
partir de la phase o dans le domaine de stabilit¢ (ot+7Y) de haute température. Nous pouvons

notamment nous attendre a ce que les relations d'orientation entre plans denses des deux composés
soient respectées.

Approche du r6le de la transformation o' — o.,+y lors du compactage

Démarche et procédure expérimentale

L'objet de cette partie de I'étude a été d'appréhender le comportement de l'alliage sous forme de
poudre lors d'un chauffage sous charge, avec la volonté de se placer dans des conditions proches des
conditions dans lesquelles I'alliage MdP a été effectivement élaboré. L'intérét des travaux que nous
présentons maintenant est d'évaluer l'effet de la transformation o' — o,+y étudiée au cours des
paragraphes précédents sur la mise en forme a chaud du matériau.
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Figure A1.13 : Essai decompadage— frittage; (@) Représentation schématique du dispositif expérimantal ; (b) Représentation
schamatique diun essai de compactage— fritlage diune beure a 850°C sous 75/100 MPa et balaygge diagon (1 : palier de
dégazngea 250°C ; 2 : palier de fritiagea 850°C).

Par analogie avec la compression isostatique a chaud utilisée pour la mise en forme de l'alliage
MdP, notre démarche a consisté a étudier la densification de l'alliage sous forme de poudte lors d'essais
de compactage - frittage, mettant en ceuvre une compression uniaxiale 2 chaud. Le dispositif
expérimental utilisé 2 cet effet est schématisé sur la Figure Al.13.a. Le principe de l'essai est d'obtenir
un pion a partir d'une poudre comprimée entre deux pistons opposés dans une matrice. Au cours de
nos essais, une matrice en graphite dun diametre intérieur de 10 mm et des pistons de diamétre
correspondant ont été utilisés. La compression uniaxiale est assurée par une presse hydro-pneumatique
de 2500 daN de force maximale et le chauffage de I'ensemble de compactage - frittage est réalisé par un
inducteur solénoide. Un capteur de déplacement permet de suivre le déplacement des pistons en cours
d'essai et autorise le suivi de la densification de l'alliage au cours du frittage. Dans l'optique de
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caractériser essentiellement l'influence de la transformation o' — a,+y sur la densification de l'alliage,
des essais ont été réalisés lors de chauffages sous des charges de 75 et 100 MPa et suivis de maintiens
de courte durée 2 850°C. La Figure Al1.13.b schématise le type d'essais auquel nous avons eu recours
lors de nos investigations. Pendant le frittage, le matériau est maintenu sous balayage d'argon.

Résultats des essais de compactage - frittage

- Produits obtenus

Lors de chaque essai, la masse volumique initiale de la poudre a ét¢ évaluée, apres tassement
entre les pistons du dispositif de compactage, a partir de la masse et de la hauteur de poudre introduite
dans la matrice. Nous avons ainsi estimé que l'alliage étudié sous forme de poudre possédait une masse
volumique initiale moyenne de l'ordre de 2,65 g/cm?. Ceci équivaut 2 une densité relative, rapport entre
la masse volumique apparente de la poudre et la masse volumique de I'alliage massif (environ 4 g/cm?),
de l'ordre de 0,66. Cette valeur est en accord avec les valeurs relevées dans la littérature [CHODMPOO,
SCHJ92, HABYM99, MOLMOO].

La densité relative de la poudre apres essai a été évaluée, dune part, a partir de la masse de
poudre initiale et des dimensions des pions obtenus et, d'autre part, par microscopie optique
quantitative sur une section transversale polie de chacun des pions élaborés (estimation de la fraction
volumique de porosités). Les résultats relatifs aux essais de compactage — frittage d'une heure a 850°C,
sous 75 et 100 MPa, sont rassemblés dans le Tableau A1.5.

75 MPa 100 MPa

Dimensions du pion 0,829 0,860

Microscopie optique 0,763 0,807

Tableau Al.5 : Densité relativede l'alliage MAP éualude apres campaciage—

Srittage dure beurea 850°C; sous 75 et 100 MPa, a partir des dimarsions de
dhagque pion prodiuit et par microsapie optiquee.

Comme nous pouvons le constater, l'augmentation de la charge appliquée pendant le frittage
conduit bien a une amélioration de la densification de la poudre. Au vu des résultats rassemblés dans le
Tableau A1.5, nous pouvons noter une différence significative entre les valeurs de densité déterminées
a partir des dimensions des pions et celles déterminées par microscopie optique. Il est possible que
l'opération de segmentation réalisée lors de l'analyse par microscopie optique ait contribué a surestimer
la fraction volumique de porosités, ce qui conduirait 2 une sous-estimation de la densité relative apreés
essai. En revanche, méme en cas d'erreur de mesure, il est peu probable que le volume des pions ait été
sous-estimé. En conséquence, il est certainement judicieux d'accorder une plus grande confiance aux
valeurs de densité relative déterminées directement 2 partir des dimensions des pions aprés essais.

La Figure Al.14 présente les micrographies optiques de l'alliage MdP aprés compactage —
frittage sous 75 et 100 MPa. Comme nous pouvons le constater, une densification notable de l'alliage
est accomplie dans les deux cas, mais la quantité de porosités encore présentes reste trés importante.
Dans le cas du compactage sous 100 MPa, malgré le fait que la densité relative atteinte dépasse 85 %,
les grains de poudre soudés entre eux ne forment encore pas un réseau de maticére continu et de
nombreux interstices interconnectés sont encore visibles.
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Figure A1.14 : Micrographies qptiquees de Lalliage MAP, apres miise en fonme par compaciage— fritiage dune bawe a 850°C (@)
sous 75 MPa et (b) sous 100 MPa.

- Courbes de déplacement / densité relative / déformation

En cours d'essai, le capteur de déplacement permet de suivre le déplacement des pistons sous
l'effet de la charge appliquée et de la densification de la poudre. Le déplacement Al considéré ici
correspond 2 la différence entre la longueur / mesurée a chaque instant par le capteur et la longueur /,
mesurée au début de l'essai (valeurs en mm). En considérant les pistons en graphite indéformables,
nous pouvons assimiler cette valeur de déplacement 2 la variation de la hauteur de poudre introduite
dans la matrice et ainsi traduire la valeur mesurée en terme de densité relative d,, sivant la relation :

_p/___1000xm

d="4 4%(V, +S.Al)

avec p la masse volumique de la I'alliage 2 chaque instant (en g/cm?), m h masse de poudre introduite
dans la matrice (en @), S la section de la matrice utilisée (en mm?) et V, le volume de poudre initial (en
mm?), lequel a permis d'estimer la densité initiale de l'alliage sous forme de poudre. De méme, le
déplacement mesuré, une fois rapporté a la longueur /,, peut étre traduit en termes de déformation
nominale &du lot de poudre initialement présent dans la matrice. La Figure A1.15 présente les
variations du déplacement, de la température et de la charge appliquée au cours dun essai de
compactage sous 100 MPa.

Pour des raisons de commodité, au cours des paragraphes qui vont suivre, nous nous
attacherons uniquement a la présentation des résultats concernant les essais conduits sous une charge
de 100 MPa, des conclusions similaires ayant été obtenues en ce qui concerne les essais réalisés sous 75
MPa.

La Figure A1.16 présente les variations de la densité relative au cours du méme essai de
compactage que celui présenté sur la Figure A1.15 (densité relative initiale : 0,684). Nous pouvons
observer que lors du chauffage entre 20 et 250°C et suite 2 la reprise du chauffage apres le palier de
dégazage a 250°C, la densité apparente de l'alliage décroit de fagcon monotone. Cette décroissance
traduit la dilatation thermique du matériau. Des sauts brusques de la densité, au moment de la mise en
charge et de la décharge, sont également constatés. Il est fort probable que ces variations singulieres
puissent étre attribuées a la complaisance de l'ensemble de compactage. La densification semble débuter
lors du chauffage aux alentours de 470°C et tend globalement a s'accélérer jusqu@a ce que le palier
isotherme 2 850°C soit atteint. Une fois ce palier atteint, la courbe de densité adopte un profil
parabolique. Deés la fin du palier et pratiquement pendant toute la durée du refroidissement continu, la
variation de densité tend vers un régime linéaire. Aprés décharge, la densité relative atteinte est de
l'ordre de 0,841. Cette valeur est en bon accord avec les valeurs reportées dans le Tableau A1.5. Enfin,
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nous pouvons remarquer un épaulement sur la courbe de densité, entre 600 et 700°C, qui traduit une
accélération de la densification. Cette variation singuliere, qui est particulierement reproductible d'un
essai a l'autre, va a présent faire l'objet de notre discussion.
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Figure Al.15 : Variations de la température, e la chage appliqué@et du dedlocament mesuids au aans d'un essai

decompaciage— frittage de Lalliage MAP, dune beure a 850°C sous 100 MPa.
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Interprétation - Discussion

Nous nous intéressons ici a l'accélération de la densification constatée au cours du chauffage
aux environ de 650°C. La Figure A1.17 présente les variations de la densité relative et de la vitesse de
densification de l'alliage au cours du chauffage a 5°C/min, entre 300 et 850°C.
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- Intervalle de transformation

Avant le début du processus de densification, la vitesse de densification apparente est constante
et négative en mison de l'expansion thermique du matériau, comme nous l'avons évoqué
précédemment. D'apres l'allure de la courbe de vitesse de densification, la consolidation de I'alliage
semble débuter vers 470°C et le processus de densification compense l'expansion thermique du
matériau a partir 550°C. La courbe de variation de la vitesse de densification met clairement en valeur la
modification du régime de densification de la poudre entre 590 et 710°C. Dans cet intervalle, la vitesse
de densification atteint un extremum aux environs de 650°C et la densité relative de 'alliage augmente
de 1,3.10%, ce qui représente une augmentation de 1,9 % de la densité initiale.

L'intervalle de température au cours duquel nous assistons a une accélération de la densification
est a rapprocher de l'intervalle correspondant a la transformation o' = o,+y décrit précédemment. En
I'absence de charge appliquée et lors d'un chauffage 2 5°C/min, la transformation o — o,+Y se produit
entre 630 et 740°C, avec un maximum de la cinétique de transformation situé a environ 675°C. Compte
tenu de la coincidence en terme d'intervalle de températures, il est légitime de relier le phénomene
observé ci-dessus au changement de structure de lalliage associé a la transformation décrite
précédemment. De ce constat, il apparait que la transformation o — o,+y s'accompagne d'une
déformation du lot de poudre initialement introduit dans l'ensemble de compactage-frittage, qui vient
s'ajouter 2 la déformation relative au frittage assisté par la compression uniaxiale.
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Figure A1.17 : Variations de ladensité relative et de la vitesse de devisification ev fovction ce la tenparaure aut
aus du chaffage entre 300 et 850°C lors d'un essai de campaciaged'une bawre a 850°C sous 100 MPa (vitesse
aecdhayffage : 5°C/min).

- Aspect cinétique

De la comparaison des intervalles de transformation déterminés avec et sans charge appliquée, il
apparait que le retour de l'alliage 2 une structure o,y déquilibre se produit 2 plus basse température
lors du compactage. Par analogie avec le modele de Greenwood-Johnson (1965) concernant la plasticité
de transformation, nous pouvons admettre que la déformation induite par la transformation est
proportionnelle 2 la fraction de phase transformée (observations de De Jong-Rathenau, 1961). Nous
pouvons donc déduire du "pic" observé sur la courbe de vitesse de densification, l'allure de la cinétique
de la transformation o' — o, +y anisotherme et en présence d'une charge appliquée de 100 MPa. De
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méme, en admettant, au méme titre que les observations précédentes, qu'au cours de la transformation
visible dans ces conditions de chauffage permet de passer dun systeme biphasé (o'+Y) contenant

environ 88 % de phase o a un systéme en contenant environ 5 %, nous pouvons comparer la courbe

illustrant la cinétique de disparition de la phase o déduite de la courbe de vitesse de densification ci-
dessus, a celle présentée sur la Figure Al.11. La Figure A1.18 ci-apres illustre ces propos.
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Figure A1.18 : Comparaison des cinéliques de disparition anisothennes de ln phase ¢, lahides a partiv des
quantifications par DR X effectuées apiés reauls et de l'inferpréiationcindligue des pics exolbenmigues obsenés porr
ATD et des courbes de deisification (chauffage a 5°C/min).

- Densification renforcée et plasticité de transformation

Plusieurs raisons peuvent étre évoquées pour tenter d'expliquer la densification associée a la
transformation o — o, +Y. En considérant que la phase o et la phase ¥ possédent des densités toutes
deux proches de 3,9, la densification renforcée qui est observée entre 590 et 710°C ne peut pas étre
attribuée au passage d'une structure moins dense a une structure plus dense. A priori, le passage a une
structure dont la limite élastique est plus faible que celle de la structure initiale pourrait expliquer une
densification accrue lors de la transformation. Toutefois, compte tenu du fait que nous ne disposons
d'aucune donnée concernant la limite élastique d'alliages monophasés o ou 7, possédant une
composition similaire a celle de 'alliage MdP et dans la gamme de températures considérée, il ne nous
est pas possible de poursuivre la discussion dans ce sens.

D'apres la théorie concemant la plasticité de transformation, il est reconnu que I'application
d'une pression hydrostatique ou d'une contrainte externe a une influence significative sur les cinétiques
de transformations et les équilibres thermodynamiques. Au vu de la Figure A1.18, il apparait que
l'application de la contrainte de compression se traduit uniquement par un décalage de l'intervalle de
température correspondant 2 la transformation of — o, +Y et ne modifie pas de maniere significative
l'allure de la cinétique.

Compte tenu de la distribution granulométrique de la poudre, il est difficile d'évaluer la
répartition de la contrainte extérieure au niveau des particules de poudre. Dans les premiers instants de
la densification, la contrainte effective au niveau des contacts entre particules est supposée étre tres
élevée compte tenu de la faible dimension des contacts. Au cours du processus de densification, c'est a
dire lorsque le nombre et la dimension des contacts entre particules augmentent, la contrainte effective
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diminue et tend vers la valeur de la contrainte appliquée extérieurement. D'apres la courbe de variation
de densité relative présentée sur la Figure A1.17, et si l'on tient compte de la complaisance apparente de
l'ensemble de compactage au moment de la mise en charge, il apparait que, au cours de la
transformation, la densité relative effective de la poudre passe de 0,659 a 0,682 environ. D'aprés
l'ouvrage de Thiimmler et Oberacker [THUO93], pour une densité relative de cet ordre, la contrainte
effective au niveau des contacts entre particules est environ 5 fois plus élevée que la contrainte
appliquée, ce qui équivaut a une contrainte d'environ 500 MPa. Cette contrainte est de toute évidence
supérieure 2 la limite élastique de l'alliage et est donc susceptible de générer une plastification
importante au niveau des contacts entre particules.

Drapres la relation de Clausius-Clapeyron, il est possible d'évaluer l'influence d'une pression ou
d'une contrainte hydrostatique sur les températures d'équilibre thermodynamique. Dans la relation
suivante :

AV
dTe — Tex AO
H

dp A

T, représente la température de transformation en l'absence de contrainte extérieure, AV/V,, re présente
la variation de volume relative associée a la transformation, AH représente la variation d'enthalpie
associée a la transformation, dP représente la variation de pression correspondant 2 la contrainte
appliquée extérieurement et d7, représente le décalage de la température d'équilibre ou de
transformation induit par la contrainte.

Si I'on consideére que la masse de poudre reste constante au cours du compactage, la variation
relative de densité estimée précédemment peut étre assimilée a la variation de volume associée 2 la
transformation, ce qui conduit a une valeur de AV/V,, d'environ 1,9 %. En premiére approximation, si
nous assimilons la contrainte effective qui s'exerce au niveau des contacts entre particules au cours de la
compression uniaxiale, 2 une contrainte hydrostatique, nous pouvons estimer le décalage en terme de
température de transformation induit par la contrainte extérieure. Avec les valeurs suivantes :

AH = 57]/g = 57x39.10° J/m’,
T, = 630°C et
dP = 500.10° Pa,

l'application de la relation de Clausius-Clapeyron conduit 2 une valeur du décalage de la température de
début de transformation o' — 0,+y de l'ordre de 27°C, ce qui situe cette température lors d'un essai de
compactage sous une charge de 100 MPa aux environs de 600°C. Cette estimation est en bon accord
avec la température de début de transformation déduite de l'enregistrement de la variation de densité
relative de I'alliage en cours d'essai de compactage-frittage.

Au stade actuel de nos investigations, aucun élément ne nous permet véritablement de préciser
les mécanismes de la transformation conduisant a la plastification observée. 1l est probable que, lors de
la formation de la phase 7y a partir de la phase o', I'application de la contrainte de compression conduise
a lactivation du déplacement de dislocations, permettant, d'une part, de modifier la séquence
d'empilement de la structure hexagonale compacte de la phase o en faveur de la structure 7y et, d'autre
part, favorisant la déformation dans les zones de contact entre particules de poudre.
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Conclusions

Au cours de cette étude, nous avons mis en évidence que lors de la mise en forme de I'alliage
Ti-48Al-2Cr-2Nb MdP sous forme de poudre brute d'atomisation, par compression uniaxiale a chaud,
celui-ci subissait une densification renforcée lorsqu'il passe dun état initial métastable de structure
majoritairement o' a une structure d'équilibre formée essentiellement de phase . Nous avons pu
vérifier que cette transformation se produit au cours de la montée jusqu'a la température de traitement,
a la fois en présence et en absence de charge extérieure, et que la densification observée est le résultat
dune plastification induite par la transformation o — o,+y. Nous pouvons imaginer que des
processus similaires sont mis en jeu lors de la mise en forme par compactage isostatique 2 chaud. Ceci
sous-entend donc que le retour de la structure de la poudre initiale 2 une structure d'équilibre, a un effet
bénéfique sur la consolidation du matériau. D'un point de vue pratique, cet effet de plasticité de
transformation constitue un moyen de garantir une cohésion accrue des produits réalisés a base d'alliage
MdP consolidé et nous incite 2 dire qu'il est préférable déviter tout recuit de l'alliage sous forme de
poudre avant la mise en forme par CIC et d'appliquer la pression hydrostatique des le début du
chauffage.
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Annexe II : Modélisation de 1a microségrégation

La modélisation de la microségrégation passe par l'écriture de I'équation de conservation du
soluté considéré, sur un systeme en cours de solidification unidirectionnelle (élément de volume au
niveau de linterface solide/liquide d'un bras de dendrite). L'interface en cours de solidification se
trouve a chaque instant a l'équilibre thermodynamique. Pour simplifier I'écriture du bilan de matiere, on
considere uniquement un systéme a une dimension et de longueur L, pour lequel le transport solutal
dans le liquide est infiniment rapide (homogénéité chimique parfaite). Ceci se traduit par un rapport

%,/Di ty

tres inférieur a l'unité. Dans l'expression ci-dessus, #, représente le temps total de solidification et
D, le coefficient de diffusion de I'élément i dans le liquide. Dans le cas du mode de solidification
dendritique, cela suppose une diffusion suffisamment rapide dans les espaces interdendritiques, la
longueur caractéristique du systeme a considérer ici étant le demi-espacement entre bras dendritiques
secondaires, A,/2. Dans tous les cas, nous considérons que C,'*=C}’.

Le bilan de matiere a linterface solide/liquide s'écrit différemment suivant que la diffusion
chimique dans le solide est prise en compte ou pas. Par ailleurs, il est important de noter que les
différents modeles présentés ci-apres ont été développés en considérant généralement des systémes
multiconstitués fortement dilués. L'application de ces modeles a des alliages multiconstitués de base
intermétallique ne se fait pas forcément de maniere naturelle et sans émettre d'hypotheses
supplémentaires. Enfin, de maniere 2 s'affranchir des effets d’ordre convectif, le solide et le liquide sont
supposés posséder la méme masse volumique.

Modeéle du bras de levier

Le cas le plus simple pour lequel le bilan de matiere sur le soluté peut étre explicité est celui
dune solidification dans des conditions d'équilibre, pour lesquelles notamment les gradients de
concentration dans le solide et dans le liquide sont nuls (diffusion parfaite, solide et liquide

homogenes). Cela signifie que la largeur de la couche limite diffusionnelle, qui vaut §,=2D/v, avec v la
vitesse a laquelle l'interface solide/liquide progresse dans le systeme considéré et D le coefficient de
diffusion du soluté i dans le solide ou dans le liquide, est plus importante que la longueur Z du systeme
en cours de solidification. En d'autres termes, si la vitesse v est constante et €gale a /7, cela implique
que L doit étre inférieure a la longueur caractéristique de diffusion, soit :

L << [D.tf

Dans ces conditions, I'équation de conservation du soluté i s'écrit, au niveau de l'interface
solide/liquide et a chaque instant (cf. profil de concentration représenté sur la Figure A2.1) :

fscé+(l-f5)ct =¢,

soit pour &, constant,

oo b
1- fsl-k;)
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Notons que, du fait de coefficients de diffusion a I'état solide élevés, la redistribution de solutés
de type interstitiel est généralement fidélement représentée par ce modele dit du "bras de levier". Dans
le cas d'éléments de soluté de type substitutionnel, la diffusion limitée 2 I'état solide nécessite de
nouvelles hypothéses et conduit a I'établissement de profils de concentration différents.

LIQUIDE

ki<1 A1=A2

Figure A2.1 : Profil de coranitration en caurs de olidifiaation davs les conditions déquilibre (diffision payfaite dans le solide et
s le liquicke)— Modéle du bras de levier.

Modele de Gulliver-Scheil

Par opposition au modele du bras de levier, le modele de Gulliver-Scheil [KURF98] suppose
l'absence totale de diffusion 2 I'état solide (Dy'=0). Le profil de concentration s'établissant dans le
systeme en cours de solidification dans le cas particulier o k<1 prend alors l'allure représentée
schématiquement sur la Figure A2.2. Dans ces conditions, I'équation de conservation du soluté i s'écrit,
au niveau de l'interface solide/liquide et a chaque instant :

et —ct Jag =(1- f5)act

soit pour k; constant,

dfy  dct
(1-%;) = —f*
1- f S C S
Par intégration, on obtient alors :
P
Cs =——— %
(1—-fs) ™
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Dans ce cas, il est intéressant de noter que le profil d'évolution de la composition chimique du
solide déposé au cours de la solidification (courbes Cy"=g(f;)) correspond au profil de concentration
expérimental effectivement mesuré apres solidification du matériau considéré (courbe de distribution
cumulée).

LIQUIDE

A } dCLi
A,
(6" NN N IS
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k.Cy °
0 i 4 L
ki <1 A1 = A2

Figure A2.2 : Profil de coraaritition en cours de solidifiantion dars le cas diure diffusion parfaite das le liquick et en absence de
diffusion dans le solide— Modle de Gulliver-Schell.

Modeles de Brody-Flemings et Clyne-Kurz

La diffusion a 1'état solide, aussi faible soit-elle, étant toujours possible, il est intéressant de
remarquer que les lois d'évolution Cy'*=f(fy) correspondant aux modeles du bras de levier et de
Gulliver-Scheil constituent les lois extrémes entre lesquelles la loi d'évolution réelle, qui peut rendre
compte dune diffusion a l'état solide plus ou moins importante, doit étre comprise. De plus, les deux
précédents modeles ne rendent pas compte de la géométrie des structures de solidification.

Afin de tenir compte de la diffusion a I'état solide, Brody et Flemings [BROF66) ont proposé
un bilan de matiére modifié en considérant le profil de concentration schématisé sur la Figure A2.3. La
totalité de la masse de soluté redistribué de part et d’autre de l'interface solide/liquide est représentée
par les surfaces A, A, et A,, avec A, la surface tenant compte de la couche limite diffusionnelle
équivalente dans le solide. Dans ce modele, on considere que le transport du soluté au sein de la phase
solide s'effectue par diffusion en volume. Dans ce cas, la largeur de la couche limite diffusionnelle dans
le solide, &, qui rend compte de la rétrodiffusion du soluté i, peut prendre une valeur allant de zéro 2
infini suivant la valeur du coefficient de diffusion dans le solide, D{. La force motrice de cette
rétrodiffusion réside dans la différence de concentration existant entre le premier solide déposé, de
composition initiale k,.C,, et le solide déposé a linstant ¢, de composition Cy* L’amplitude de la
rétrodiffusion dépend du coefficient adimensionnel & qui décrit le rapport entre & et la taille du
systéme considéré, L au carré (nombre de Fourier).
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Figure A2.3 : Profil de coneantiation en caurs de solidification davs le cas dure diffusion payfiite dovs le liquide et en préserce de
retrodiffusion dans le solide— Mocble de Brodl-Flemings.

L'équation de conservation du soluté i s'écrit a partir du bilan de matiére A;=A,+A;, au niveau

de l'interface solide/liquide et a chaque instant :

. . P i ™
et —ci)ag =t —s)ac +%.dc§

Considérant la position relative de l'interface telle que fi=5/L, dfi=ds/L et 8=2D/v=2D{ .dt/ds
et en supposant que linterface progresse suivant une fonction parabolique du temps, s/Z=f=(1/t,)"* et
di/ds=2s.t/L,, on obtient, pour &, constant :

dc?”
(P S—
1- f.1-20' k) Ci

ce qui, par intégration, donne finalement :

k,.C,
= fo.1— 20 ko

Il est intéressant de noter que l'expression ci-dessus permet de retrouver les deux cas extrémes,
a savoir :

i _
Cs =

- pour &/=1/2, le modele du bras de levier (solidification dans les conditions d’équilibre) ;
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- pour &/=0 (Dy'=0), le modele de Gulliver-Scheil (absence de diffusion a I'état solide).

Toutefois, le cas ol &/=1/2 ne correspond pas tout 2 fait aux caractéristiques physiques de la
solidification dans des conditions d’équilibre. Dans ces conditions en effet, le coefficient Dy’ tend vers

Vinfini et donc ¢ aussi, ce qui conduit 2 une surestimation de la rétrodiffusion et a la non conservation
du soluté i puisque & > s. Clyne et Kurz [CLYKS81] ont alors proposé une version amélioré du modele
de Brody-Flemings, dans laquelle le coefficient ¢/ est remplacé par o tel que :

—ebeeoby Fesk 1)
o =o [1 exp( A‘, 2exp Aa’
La Figure A2.4 décrit Ia relation entre & et ¢ ce qui permet de constater que :

- pour & — o<, &/=1/2 et on retrouve le modele du bras de levier correspondant 2 une
solidification dans les conditions d’équilibre ;

-pour d - 0Dy - 0), d > & — 0 et on retrouve le modele de Gulliver-Scheil
correspondant a 'absence de diffusion a I'état solide.

0.5

0.4

Figure A2.4 : Relationentre of et of — Modele de Chne-Kurz.

Le modele proposé par Clyne et Kurz reste donc encadré par les cas extrémes comme décrit
précédemment. Enfin, notons que dans le cas dune diffusion suffisamment limitée dans le solide, le
profil d'évolution de la composition du solide déposé au cours de la solidification peut étre assimilé au
profil de concentration mesuré expérimentalement dans le matériau considéré (cas proche du modele
de microségrégation de Gulliver-Scheil).
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RESUME

Ce travail s'inscrit dans le cadre du Contrat de Programme de Recherche “Intermétalliques de base Titane", qui vise
a développer les alliages de base TiAl en vue d'applications structurales dans les moteurs d'avions. Ses objectifs sont de
préciser la mise en place des ségrégations chimiques au cours de la solidification et d'étudier l'influence des traitements
thermiques sur les caractéristiques microstructurales de |'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb élaboré par fonderie et par métallurgie
des poudres.

Dans un premier temps, nous présentons l'étude des hétérogénéités chimiques dans des produits coulés dans des
conditions industriclles ct dans des échantillons élaborés par Trempe en cours de Solidification Dirigée (TSD). La phase
hexagonale o cst exclusivement sélectionnée comme phase primaire de solidification de l'alliage étudié. Les analyses
chimiques réalisées sur les différents produits solidifiés permettent de quantifier 'amplitude de la microségrégation en
relation avec le processus de solidification : Al et Cr sont ségrégés dans les zones de fin de solidification, contrairement &
Ti et Nb, qui enrichissent préférenticllement la phase solide. Au cours du processus de solidification dirigée, la
rétrodiffusion des éléments Ti, Al et Nb dans la phase solide est significative. Cr étant I'élément d'alliage sujet aux plus
fortes dispersions, nous mettons en évidence que sa présence cn exces tend A favoriscr la stabilisation de la phase B2,
plutdt qu'a augmenter la fraction volumique de phase o;. Notre étude infirme donc I’hypothese selon laquelle la présence
de la phase B2 résulterait exclusivement d’unc solidification primaire en phasc 8. Elle conduit également 2 recommander
de considérer l'alliage Ti-48A1-2Cr-2Nb comme un matériau dans lequel trois phases peuvent coexister 2 1'état solide.

Dans un second temps, nous présentons I'étude des équilibres entre phases A haute température avant d'étudier les
relations entre traitements thermiques et microstructures 2 1'état solide. Les limites de solubilité en Ti, Al, Cr et Nb des
phases ¢ et y sont précis€es et confrontées aux prévisions faites A l'aide de Thermo-Calc®. L'effet de la vitesse de
refroidissement sur la transformation a— 0+ et sur les caractéristiques de la microstructure lamellaire o;-y est ensuite
étudié. L'augmentation de la vitesse de refroidissement diminue fortement la température de formation des lamelles ¥, ce
que nous présentons sous la forme d’un diagramme TRC. La précipitation de la phase y sous forme de lamelles a l'intérieur
des grains « est pratiquement indépendante de la température de traitement, et donc de la composition chimique ct de la
taille des grains a. L'accroissement de la vitesse de refroidissement augmente la quantité de phase a;, réduit I'épaisseur et
I'espacement des lamelles o Dans le cas de traitements effectués dans le domaine « suivis de refroidissements lents, des
grains lamellaires significativement plus grossiers que la taille des grains o initiaux peuvent &tre obtenus. Nous proposons
que ce grossissement résulte de la croissance de certaines colonics lamellaires A l'intérieur de plusicurs grains o adjacents,
sans relation de cohérence dans les grains voisins de celui dans lequel clles ont germé. Enfin, nous mettons en évidence
que l'augmentation de la vitesse de refroidissement accroit significativement la dureté de l'alliage, cn rapport avec la
diminution de I'espacement interlamellaire ct de la modification des proportions entre phases.

Mots-clés : aluminiures dc titanc, alliages intermélalliques, microstructures, solidification, microségrégation,
transformations de phases, traitements thermiques.

ABSTRACT

The present study was performed in the framework of the "Titanium bascd Intermetallics” Research Program, which
aims at developing TiAl-based alloys for structural applications in aircraft engines. Its main objectives consist in clarifying
the build-up of chemical microsegregation during the solidification and in investigating the influence of heat treatment on
the microstructure of the Ti-48Al-2Cr-2Nb alloy, processed from the ingot and from the powder metallurgy routes.

In a first part, chemical heterogencities are investigated within industrially investment cast products and within as-
quenched directionally solidificd (QDS) samples. The hcp-o phase is exclusively selected during the solidification of the
investigated alloy. The magnitude of microsegregation is quantified from the results of chemical microanalysjs, in relationgy
to the solidification process : Al and Cr are preferentially segregated in interdendritic areas, while Ti and Nb are: rOfalnea
in the solid phasc. The back-diffusion of Ti, Al and Nb is possiblc during the directional solidification process: T}le pXCeSS Tl
Cr, which is etrongly subject to m:croscgreganon. favours thc formation of the B2-phase, ms!cad of i mereasmg Eﬂé

grains of primary mhd:f e¢d B-phase, but recommends to consider that, in the solid state, thrce phases can C0¢§{ ;',\p:
the Ti-48Al1-2Cr-2Nb alloy. "
In a second part, high temperature phase equilibria are investigated before determining the rclatlorlslﬂpsx -] ]
heat trcatments and solid statc microstructures. The solubility of Ti, Al, Cr and Nb in the o and y phases are cl@‘it" 04 1
compared with Thermo-Calc® calculations. During solid state heat treatments, the cooling rate controls comdcl'é_ff 8~
beginning of the aa— 0tz +y transformation - as illustrated by the proposed CCT diagram - as well as the developmm ;
oY lamellar microstructure. The nucleation of the 7y lamellac appears almost independent of the holding tcmﬁgl:ét, Bk
well as of the composition and size of the initial & grains. The faster the cooling rate, the larger the a;-phﬁ{e VQ -‘fi_‘
fraction and the thinner the o, lamellae and interlamellar spacing. In the case of o super transus heat treatnients. Stol e
by slow cooling, it is shown that lamellar grains, significantly coarser than primary single o grains, can be obla‘ir‘lbah\ a4
could be explained considering the possible incoherent growth of lamellar colonies within the closest o grains: Flf[ﬂvl )
work evidences that the increase of the cooling rate significantly increases the hardness of the mvesugalcd’ail
relation to the reduction of the interlamellar spacing as well as the change of the phasc proportions. g

Keywords : titanium aluminides, intermetallic alloys, microstructures, solidification, microscgregatiob,.pH 8%
transformations, heat treatments. o R





