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Chapitre 1: Introduction

Cette thése CIFRE répond a une problématique du producteur de moteurs d’avion francais
Safran Aircraft Engines. De nouvelles aubes de turbine en alliage intermétallique TiAl destinées a un
moteur innovant en cours de développement avant et durant la these présentent des structures
hétérogenes associées a leur production par fonderie. La thése vise a apporter des expériences et
éléments d’analyse qui permettent de mieux comprendre I'influence de la teneur en aluminium et de
la force de centrifugation lors de I’élaboration sur la mise en place de structures et de ségrégations.

1.1 Contexte
1.1.1 Les moteurs d’avion

Safran Aircraft Engines, appelé ainsi depuis mai 2016 et anciennement Snecma, est le
motoriste pour I'aéronautique le plus important en France et figure parmi les leaders mondiaux dans
son domaine. Son activité de conception de moteurs d’avion présente de nombreux défis. Les moteurs
pour |'aéronautique doivent étre efficaces, opérationnels et fiables, et une attention particuliére doit
étre portée aux aspects environnementaux. L'environnement de service des composants du moteur
est sévere. Les vibrations sont fortes. La température extérieure peut atteindre -80°C, et les
températures dans les zones chaudes du moteur sont au contraire élevées, supérieures a 2000°C et
au-dessus des points de fusion des matériaux métalliques [1]. Enfin, la durée de vie d’'un moteur
d’avion est de plus de 20 ans, contre les 5 a 10 ans en moyenne d’un moteur d’automobile [1]. La
distance parcourue et les heures de service dépassent largement les cahiers de charges des transports
terrestres.

1.1.1.1 Fonctionnement

Un moteur d’avion est un ensemble complexe de sous-systemes. Nous allons repérer le
composant qui nous intéresse, I'laube de turbine, et aussi aborder le principe basique de
fonctionnement du moteur.

La Figure 1-1 présente schématiquement les principaux composants d’un turboréacteur. Lair
qui entre dans un turboréacteur est admis au niveau de la soufflante, comprimé par le compresseur,
brilé dans la chambre de combustion, puis poursuit sa détente dans la turbine et est éjecté via le carter
d’échappement [1]. Chaque composant peut comprendre plusieurs étages. La turbine se divise en deux
parties, la turbine haute pression et la turbine basse pression [1].
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Figure 1-1. Schéma d’un turboréacteur CFM56-5C de CFM International.

La soufflante hélicoidale accélére I'air qui entre dans le moteur. Elle est reliée a I'arbre de
turbine qui la fait tourner. Le compresseur aspire et comprime I'air. L'air est chauffé dans la chambre
de combustion a I'aide de kéroséne injecté dans la chambre et enflammé. L’air se dilate.

La turbine, composée de pales ou « aubes » poussées par |'air traversant le moteur, fait
tourner la soufflante avec une partie de I'énergie de I'air chauffé et laisse passer le reste de I'air. La
température maximale des gaz d’entrée dans la turbine haute pression est d’environ 1600°C, et celle
des gaz d’entrée dans la turbine basse pression est entre 1000 et 1100°C [2]. La température a la sortie
de la turbine est de 700 a 800°C [2]. L’air se détend dans une tuyere avant son éjection du moteur, ce
qui propulse en avant I'avion auquel le moteur est attaché, généralement sous l'aile de I’avion.

1.1.1.2 Le moteur LEAP

Le moteur qui motive I'étude, dénommé LEAP (Leading Edge Aviation Propulsion), représente
pour Safran la continuation de la réussite de la collaboration CFM International avec le motoriste
américain General Electric, et son exploitation est prévue sur 30 ans [3]. Ce moteur sera une
amélioration par rapport a la série CFM56 [4].

Les caractéristiques recherchées sont une meilleure utilisation du carburant, une bonne
fiabilité et un niveau de risques bas associé aux moteurs CFM, une technologie avancée pour le méme
co(it de maintenance, et quelques considérations environnementales importantes vis-a-vis les
régulations, notamment par rapport aux émissions de gaz et du bruit. Quant a I'’économie de
carburant, CFM prévoit jusqu’a 1,6 millions de dollars de réduction de co(t par an pour un avion en
service de 8 a 10 h par jour [3].

La fiabilité du moteur doit étre identique a la série CFM56, prét a décoller 99,98 % du temps,
c’est-a-dire moins d’un arrét pour 500 000 heures de vol (ou encore moins d’un arrét pour 400 millions
de kilometres) [3]. En général, le type d’avion ciblé fait jusqu’a 8 ou 10 vols de 1,5 a 2 heures par vol
par jour, et les temps de repos entre les vols sont limités au temps nécessaire pour atterrir, arriver a
la porte, débarquer les passagers et leurs bagages, nettoyer la cabine et effectuer le prochain
embarquement.

Les émissions de CO; sont réduites de 15 % par rapport a la gamme CFM56, et ceux des NOy
réduits de 50 % par rapport aux normes environnementales CAEP/6, et 30 % par rapport a la
concurrence [3]. Une diminution de bruit est également constatée.



La gamme de poussée du moteur est de 28 000 a 32 900 livres (comparable au CFM56-5B) et
il est destiné a propulser des aéronefs a couloir unique, pour vols moyen-courriers [3]. Trois modeles
existent pour trois avionneurs majeurs, dont les caractéristiques sont présentées synthétiquement
dans le Tableau 1-1. Les premiéres livraisons sont prévues pour 2016 et 2017. Plus de 8900 commandes
ont été enregistrées en avril 2015 [3].

Tableau 1-1. Quelques caractéristiques des modeéles du moteur LEAP [5].

Moteur LEAP-1A LEAP-1C LEAP-1B

Avionneur Airbus (U.E.) Comac (Chine) Boeing (USA)
Avion A320neo C919 B737MAX
Poussée (livres) 32900 30000 28000
Diametre de la soufflante [Wi¥ 78" 69"
Livraison pour : 2016 2017 2016

Safran est responsable de la conception et de la fabrication des modules basse pression
(compresseur et turbine). La soufflante est plus grande et plus lente pour sa classe, et possede 18
aubes (contre 36 pour le CFM56-5B) pour diminuer son poids [5]. Le poids est encore plus optimisé en
utilisant un matériau innovant : les aubes et le carter de la soufflante sont en composite a base
organique tissé en 3D injecté de résine par RTM (resin transfer molding) [3]. Ce matériau est tres
durable pour limiter les besoins de maintenance. Le grand diamétre de la soufflante aide a mieux
distribuer I'impact de corps étrangers, et le matériau est également prometteur. Au niveau de la
turbine basse pression, une meilleure conception de I'aérodynamique en 3D est appliquée pour
améliorer I’économie de carburant et I'acoustique. L'innovation la plus intéressante du point de vue
de cette thése est I'alliage a base d’aluminiure de titane (TiAl) sélectionné pour les aubes des derniers
étages de la turbine basse pression. Comme dans le cas de la soufflante, le nombre d’aubes a tendance
a diminuer afin de réaliser des économies de poids, et I'un des intéréts des alliages a base de TiAl est
leur densité, plus faible de moitié de celle des matériaux utilisés précédemment, des superalliages de
base nickel. L'alliage a été introduit pour la premiére fois dans I'aéronautique dans le moteur GEnx en
2008, au niveau du dernier étage de la turbine basse pression, suite a 30 ans de développement [6], et
il s’avere donc fiable. La position de ces aubes est provisoire, et suite a quelques années d’expérience
et quelques avancées technologiques, une augmentation du nombre d’étages ol ce matériau est
présent est souhaitée.

Il est important de noter que pour répondre a un cahier des charges plus exigeant, on peut
jouer sur les procédés d’élaboration et de mise en forme ainsi que les traitements pour améliorer les
performances du matériau.

L'application en relation avec la thése est donc I'aube de turbine basse pression du LEAP qui
est une innovation majeure sur un programme civil de grande importance pour Safran et CFM. La
Figure 1-2 présente schématiquement le moteur, une aube en TiAl et son emplacement dans le
moteur.
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Figure 1-2. Diagramme d’un moteur LEAP (modifié de [4]) avec I'’emplacement des aubes en TiAl.

1.1.2 Le projet européen GRADECET

Le projet européen ESA-MAP (European Space Agency — Microgravity Applications Promotion)
GRADECET (GRAvity-DEpendence of the Columnar-to-Equiaxed Transition in peritectic TiAl alloys) vise
a explorer l'influence de la gravité sur la formation de microstructures et de ségrégations dans des
alliages péritectiques de base TiAl et surtout la transition colonnaire-équiaxe. GRADECET trouve ses
racines dans les efforts de développement d’alliage en TiAl pour aubes de turbine du projet ESA intégré
IMPRESS (Intermetallic Materials Processing in Relation to Earth and Space Solidification) de 2004 a
2009 et notamment la campagne d’expériences en fusée paraboligue MAXUS-8 avec I'alliage d’étude
Ti-46(%mol)Al-8Nb [7]. En 2016, huit partenaires de six pays sont membres de la collaboration, a
savoir :

- Safran Aircraft Engines (Paris, France) : fourniture de I'alliage TiAl industriel pour essais, la
présente thése et des travaux associés,

- Institut Jean Lamour (Nancy, France) : diverses expériences de solidification péritectique
et sous centrifugation dans le cadre de la présente thése, modélisation mésoscopique de
la transition colonnaire-équiaxe, la thése suivante (thése de M. Cisternas) qui traitera de
la modélisation multi-échelles des expériences de la présente these.

- European Space Agency (Noordwijk, Pays-Bas): expériences de solidification en
centrifugeuse de grand diametre (Large Diameter Centrifuge) chez ESTEC a Noordwijk,
expérience de solidification en fusée parabolique MAXUS-9 a Kiruna en Suéde, la suite de
la présente these.

- Access e.V. (Aix-la-Chapelle, Allemagne) : coulées semi-industrielles dans le cadre de la
présente these et la modélisation du remplissage des moules par coulée centrifuge,
expériences en centrifugeuse de grand diametre, modélisation de la thermique et de la
dynamique des fluides lors des expériences en centrifugeuse de grand diamétre,
modélisation thermodynamique, modélisation par champ de phases de la solidification
des alliages péritectiques de base TiAl.

- Slovak Academy of Sciences (Bratislava, Slovaquie) : expériences de solidification dirigée
en four Bridgman en mode « power down » avec un alliage TiAl inoculé au carbone et au
bore.

- Trinity College Dublin (Dublin, Irlande): modélisation avec « front-tracking » des
expériences de solidification dirigée réalisées par le Slovak Academy of Sciences (thése de
R. Mooney) et les conditions pour la transition colonnaire-équiaxe, modélisation de la
solidification d’un alliage de TiAl péritectique sous hyper-gravité par « front-tracking » et
ensuite étendue a la méthode de champ de phases (these de S. Battaglia).



- Wigner Research Center for Physics (Budapest, Hongrie) : modélisation par champ de
phases de la croissance des dendrites, du mouvement de grains et de la dynamique des
fluides pendant la solidification, avec intégration de la transition colonnaire-équiaxe.

- Deutsches Zentrum fiir Luft- und Raumfahrt (Cologne, Allemagne): expériences de
diffusion dans des alliages TiAl.

De plus, Airbus Defence and Space, anciennement Astrium, a développé le four TEM03-05M

utilisé dans les expériences en collaboration avec I'ESA.

1.2 Production des aubes en TiAl

Traditionnellement, les aubes de turbine sont élaborées par fonderie de précision a la cire
perdue. Pour le TiAl, on fait plutot appel a la fonderie centrifuge du fait de sa mauvaise coulabilité [6].
Chez Safran, une solution alternative a été développée pour réduire les co(ts de fabrication. Les aubes
en TiAl destinées au moteur LEAP sont usinées dans des lingots massifs, ce qui permet d’éviter les
co(ts additionnels de fonderie a la cire perdue qui nécessite également un usinage conséquent. En
effet, une surépaisseur sur toutes les cotes de chaque aube coulée a la cire perdue est nécessaire, ainsi
gue des masselottes, masses de métal qui ne font pas partie de la piéce finale mais permettent
d’alimenter des zones de I'aube en fin de solidification sans engendrer de défauts, compte tenu du
probléme de retassures. Usiner des lingots massifs permet d’éviter d’avoir a produire des moules
d’usage unique en céramique revétu d’'yttrine et de s’affranchir des problémes associés a d’éventuel
non-remplissage complet du moule et d’inclusions riches en yttrine provenant de la réaction entre le
moule et le métal fondu [6].

La production des lingots primaires ne sera pas détaillée dans ce manuscrit pour des raisons
de confidentialité, mais les lingots sont des produits de fonderie, et en raison de la complexité des
phénoménes thermophysiques associés au procédé, la coulée centrifuge en particulier a été ciblée
pour des études poussées dans le contexte de cette these.

1.2.1 Usinage

L'usinage dans la masse depuis des lingots a été retenu pour la mise en forme des aubes LEAP
en TiAl. Le lingot est prédécoupé par découpe sous jet d’eau, puis les ébauches sont usinées par
fraisage et rectification. Cette stratégie est justifiée par le fait qu’une surépaisseur sur toutes les cotes
est nécessaire a la coulée d’aubes individuelles par coulée centrifuge, ce qui nécessite de toute fagon
un usinage intégral. Economiquement, adopter une approche 100 % usinage est préférable a élaborer
une forme proche des cotes finales qui aura pourtant besoin d’usinage sur toutes les cotes. Les
conditions d’usinage pour le TiAl sont particuliéres, et I'alliage est considéré comme difficilement
usinable [6], mais la maturation industrielle a permis de développer une gamme viable. La fonderie de
précision a la cire perdue reste une technique importante pour la production d’aubes de turbine, mais
I'usinage direct se présente comme alternative viable dans le cas des alliages de base TiAl.

L’éventuel désavantage de 'usinage a partir de lingots est relatif a I'avenir de I'alliage, soit la
possibilité d’élargir sa gamme de températures de service pour pouvoir remplacer plus d’aubes en
superalliages traditionnels par des aubes en TiAl. Hors améliorations de composition, de futurs
développements pour élargir la gamme de températures de service comprennent I'utilisation d’aubes
creuses, le percage des trous ou I'application de revétement de barriére thermique. La coulée d’aubes
creuses en alliages base-nickel se fait pour la turbine haute pression par fonderie a la cire perdue avec



des noyaux céramiques et non pas par usinage. Ces aubes creuses profitent d’'un refroidissement
amélioré par circulation d’air a I'intérieur des aubes, ce qui fait partie des technologies permettant a
ces aubes de résister a des températures de service supérieures a leurs points de fusion. Le percage
des trous dans les aubes contribue également a leur refroidissement, mais celui-ci est incompatible
avec les propriétés de I'alliage TiAl. La mise en forme par usinage ne permet pas d’augmenter la
circulation d’air sans fragiliser les aubes. La composition de l'alliage et les revétements barriere
thermique sont donc les leviers les plus prometteuses pour maximiser I'économie de poids engendrée
en étendant I'utilisation du TiAl hors des derniers étages de la turbine basse pression [8].

1.2.2 Traitements thermiques

Des traitements thermiques sont appliqués pour homogénéiser et améliorer la microstructure
et les propriétés des aubes. Dans l'alliage TiAl industrielle, la structure lamellaire de I'état brut de
fonderie est instable et peut étre convertie en structure duplex par traitement thermique, ce qui
apporte une ductilité améliorée [9]. Obtenir une structure duplex par traitement thermique dans un
alliage GE élaboré par fonderie est facilité par les hétérogénéités intrinseques comme la
microségrégation en aluminium qui peut se transformer en phase y-TiAl [10].

Le programme de traitements appligués comprend un premier traitement thermique
classique, une compression isostatique a chaud (CIC) et un traitement post-CIC. Les détails exacts de
ces traitements thermiques ne sont pas I'objet de cette étude.

1.2.3 Défauts associés a la production

Plusieurs types de défauts de fonderie et hétérogénéités peuvent étre présents dans les lingots a
partir desquels les aubes sont usinées. Leur compréhension est essentielle a la production d’aubes
saines.

1.2.3.1 Inclusions

Dans une piéce de fonderie par cire perdue, des inclusions non-métalliques peuvent provenir
de I'érosion de particules d’un creuset céramique ou de la précipitation d’oxydes ou de nitrures dans
le matériau au cours de la solidification suite a des réactions avec I'environnement. Pour I'usinage
direct dans des lingots, ces derniers sont coulés dans des moules métalliques permanents. Ce
probléme n’est donc pas rencontré.

1.2.3.2 Porosités/retassures

Les porosités et les retassures sont des bulles de gaz ou des espaces vides présents dans la
piece solidifiée soit en raison d’écoulement de fluides, soit en raison de diffusion de gaz, soit en raison
de rétrécissements liés a la dilatation thermique et au manque d’approvisionnement en liquide en fin
de solidification. Les zones de fin de solidification se trouvent typiquement au centre de la piéece, en
région interdendritique, ou le gradient thermique est plus faible [11] et dans la zone ou la derniere
poche de liquide se solidifie, souvent contenue dans une masselotte qui sera séparée de la piece utile.
Les porosités peuvent germer sur des défauts de la paroi du moule. Des films d’oxydes résultant de la
contamination atmosphérique peuvent étre repoussés par écoulements turbulents au centre de la
piece et former des fissures et porosités en fin de solidification, et peuvent également servir de sites
de nucléation de porosités [12].



Les porosités sont une source de variabilité des propriétés, rendant le matériau plus
susceptible a la rupture et moins résistant a la fatigue.

Ces défauts sont bien détectés chez Safran avec des contréles courants. La technique de
controéle par ressuage permet d’identifier des porosités et retassures en surface ou apres section de la
pieéce, notamment les retassures qui s’étendent en-dessous de la masselotte dans certains lingots. Des
observations radiographiques en piéce finie permettent d’imager des défauts internes sans découper
la piéce mais les sections peuvent s’avérer relativement épaisses et limiter la détection de défauts fins.

Les porosités se trouvant le long du centre de barreau sont supprimées par traitement CIC. Le
risque que toutes les porosités ne se referment pas est non-négligeable. Dans certains cas le CIC sera
inefficace car les porosités contiennent du gaz [12]. Par ailleurs, les zones ou le CIC a refermé avec
succes de grosses porosités peuvent présenter des hétérogénéités structurales non souhaitables telles
qgue des grains y recristallisés ou des structures de lamelles déformées [8]. En général, comme les
porosités et les retassures sont bien détectées et potentiellement effacées lors des traitements
thermiques, elles ne sont pas trés perturbatrices.

Une manque de remplissage complet d’'un moule s’appelle une malvenue. Une géométrie du
moule ou du systéme de distribution mal congus, des gaz présents dans un moule mal ventilé [12] ou
un préchauffage insuffisant du moule peuvent provoquer une malvenue [13]. Ces parameétres sont
maitrisés chez Safran.

1.2.3.3 Ségrégations

Des ségrégations chimiques sont observées sur les lingots a différentes échelles: de la
macroségrégation (structures visibles a I'ceil nu), de la mésoségrégation (a I’échelle de la dendrite), et
de la microségrégation (a I’échelle de la microstructure de solidification).

1.2.3.4 Macroségrégation

La macroségrégation est une variation de composition a I'échelle macroscopique dans une
méme piece. Les variations de composition locales intrinséques a la solidification dendritique sont
distribuées inégalement sur une distance par mouvements relatifs du liquide et du solide. Ce
mouvement peut comprendre le mouvement du liquide ou des grains équiaxes, voire la déformation
de la zone pateuse entre le solide et le liquide en train de solidifier [14]. L’écoulement des fluides, la
convection thermique ou thermosolutale et la gravité régissent le transfert de matiere [11]. La
macroségrégation peut étre causée par une solidification plus rapide en fond de moule en raison de la
convection [15], 'inhomogénéité du liquide de départ ou la solidification sous fort gradient thermique
[16], des effets d’extrémité ou un régime de solidification transitoire [17].

La taille des lingots initiaux joue sur I'incidence des zones de macroségrégation. L'étendue de
la ségrégation est plus importante dans un plus gros lingot mais la teneur en aluminium, les éléments
d’alliage réfractaires et le taux de refroidissement peuvent modifier la disposition de la ségrégation
[18]. La technique de fabrication est également importante : la variation de teneur en aluminium en
coupe transversale d’un lingot primaire fabriqué par PAM (plasma arc melting) est moins importante
que celle d’un lingot fabriqué par VAR (vacuum arc remelting) [19]. La refusion successive des lingots
PAM peut garantir une ségrégation tres restreinte. L’assemblage de petits lingots en de plus gros,



technique utilisée par exemple dans des essais de solidification dirigée [20], peut aussi aider a
homogénéiser la composition, pourvu que les petits lingots précurseurs soient bien uniformes.

L'écoulement en coulée centrifuge et les phénoménes de transport responsables de la
ségrégation peuvent changer les zones de la piece sensibles a la macroségrégation [21]. La géométrie
est importante, et il est difficile de généraliser car I'effet peut varier sensiblement d’une piece a l'autre.
Les effets des fluides rendent notamment la modélisation de la macroségrégation plus difficile.

Une ségrégation radiale est observée sur les lingots VAR SM (vacuum arc melting skull melting)
chez Safran : les lingots produits par coulée centrifuge contiennent plus d'aluminium en surface qu'au
ceceur, et les teneurs en aluminium au coeur peuvent atteindre une valeur inférieure a la limite
acceptable, cas possible avec une forte convection forcée de la coulée centrifuge. Le cas contraire est
attendu pour la fonderie classique, c’est-a-dire sans centrifugation. En fonderie classique sous gravité
terrestre, le centre du lingot est enrichi en aluminium en raison du rejet de soluté durant la
solidification. Puisque la solidification sans convection forcée se déroule linéairement dans le sens
inverse de I’extraction de chaleur a travers la paroi du moule (en tenant compte du rejet de soluté
durant la solidification) la teneur en aluminium au cceur de la piéce est supérieure a celle pres de la
surface. De légeres pertes d'aluminium en surface sont également attendues au cours des traitements
thermiques.

Progressivement, davantage de ségrégation radiale est observée du pied a la téte de lingot,
soit la ségrégation radiale est plus faible au pied du lingot et augmente jusqu’a sa téte, au niveau de
laquelle un écart de composition en aluminium d’environ 0,2 %mas peut étre observé.

La teneur en oxygene est, comme attendu, plus faible en cceur de lingot qu’en surface, puisqu’il
provient en partie de I'extérieur, mais I'écart est faible. La teneur en éléments d'addition, niobium et
chrome, varient faiblement : leurs profils de teneur sont presque uniformes entre la surface et le coeur.
Généralement, les éléments d’alliage sont plus solubles dans le liquide que dans le solide et un
coefficient de partage, k, est utilisé pour quantifier le rapport entre la solubilité dans le liquide et dans
une phase solide. Compte tenu des ségrégations en aluminium constatées, ceci est intéressant parce
qgue le chrome, avec son coefficient de partage de I'ordre de 0,6, peut faire office de marqueur de
ségrégation en aluminium, dont le coefficient de partage est de I'ordre de 0,9 [10]. Le niobium et le
titane ont tous les deux des coefficients de partage légerement supérieurs a 1 et le niobium est donc
moins utile pour le suivi de la ségrégation [10].

1.2.3.5 Mésoségrégation

Dans les zones riches en aluminium des lingots centrifugés, des colonies de petits grains de y
en forme de V (sur une section longitudinale) ont été observées aprés traitements thermiques et CIC.
Ce type de mésoségrégation semble provenir de la fermeture des porosités durant la CIC et ne nuit pas
aux propriétés mécaniques. La cinétique de refroidissement ne permet pas d’expliquer la formation
de ségrégations en V comme dans de gros lingots [17,23]. La ségrégation radiale dépend de
I’espacement entre dendrites, parametre régi par la thermique et par la nature de I'alliage, car certains
éléments tendent intrinséquement a ségréger [23]. Un espacement interdendritique large résultant
d’une croissance lente est associé a une ségrégation plus importante [11].



1.2.3.6 Microségrégation

Un transfert de soluté au niveau de l'interface liquide-solide est attendu pendant la
solidification en raison des solubilités différentes dans le liquide et le solide. Dans le cas d’une
croissance dendritique, comme dans le TiAl sous conditions typiques, I'élément d’addition
(I'aluminium) est rejeté du solide dans le liquide et repoussé dans le liquide des espaces
interdendritiques par les dendrites en train de solidifier. Des temps plus longs sont nécessaires pour la
redistribution des éléments par diffusion et, sans traitements thermiques ultérieures, une ségrégation
chimique existe dans n‘importe quelle piece de fonderie.

Ce type de solidification est hors équilibre mais tout a fait commun dans le cas d’un alliage
métallique. Les variations continues des parametres au cours de la solidification rendent la ségrégation
variable [11].

Les éléments d'addition ont souvent chacun un comportement spécifique vis-a-vis de la
microségrégation. Par exemple, le niobium ségrége, comme le titane, en cceur de dendrite tandis que
I'aluminium et le chrome ségrégent dans le liquide interdendritique [10].

1.2.3.7 Structures hétérogenes

La structure brute de coulée de n’importe quelle piece de fonderie présente des structures
hétérogénes qui apportent des propriétés variables. La convection aide les germes équiaxes a se
disperser méme si elle augmente la ségrégation. Elle peut également refondre des bras secondaires
de dendrite a leur base et les emporter dans la zone équiaxe pour servir de germes pour de nouveaux
grains équiaxes. Des porosités peuvent se former plus facilement dans la zone équiaxe, la derniere
zone a solidifier, et dans la limite entre les zones colonnaire et équiaxe.

Le coefficient de transfert de chaleur du matériau du moule influe sur la taille de la zone de
petits grains équiaxes au cceur. Un matériau moins conducteur produit une zone équiaxe plus étendue,
la conductivité thermique de I'alliage empéchant un gradient thermique trés important dans la piece
[15].

La taille de la zone équiaxe dépend également de la composition et est plus importante pour
les compositions moins riches en aluminium [24]. Par la macroségrégation, la composition au centre
du lingot TiAl élaboré en coulée cnetrifuge est appauvrie en aluminium par rapport a la composition
nominale. Lors de la solidification d’un lingot de fonderie classique sous gravité, le contraire se produit.
Des phénomeénes d’écoulement de fluides et du transport de grains sous centrifugation sont
probablement impliqués dans les effets de ségrégation observés.

Une morphologie particuliére et mal comprise a été identifiée chez Safran sur certains lingots
issus de la coulée centrifuge. Une macrostructure en « ailes de mouette » (présentée en Figure 1-3) a
été constatée sur ces lingots, plus prononcée sur les compositions moins chargées en aluminium,
macrostructure hétérogene qui perdure méme apres les traitements thermiques.
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Figure 1-3. Structure en « ailes de mouette » caractéristique de certains lingots centrifugés [8].

Les ségrégations dans la piece ménent a des différences microstructurales non effacées par
traitements thermiques. Des grains de y monolithique se forment au cours des traitements thermiques
pour des compositions élevées en aluminium (au-dessus de la composition nominale acceptable), la
microstructure pres de la surface devient alors composée quasi-intégralement de grains y. La
microstructure varie donc dans le sens radial : plus de y existe dans la structure duplex prés de la
surface et moins au cceur des lingots. Il faudrait dans ce cas ajuster la température de traitement
thermique a des valeurs plus élevées pour faire croitre les grains y. Les zones fortement enrichies en
aluminium peuvent cependant contenir une proportion de y inacceptable et méme devenir
intégralement y aprés traitements thermiques.

La structure lamellaire est alignée dans le sens de I'extraction de chaleur. L'orientation des
lamelles est presque perpendiculaire a la direction de croissance a partir du moule, soit presque
parallele aux parois du moule. Ce type de comportement se produit sans intervention de force
centrifuge.

Les hétérogénéités structurales et chimiques dans le lingot sont un probléeme non négligeable
pour la voie d'usinage direct. Les aubes usinées héritent de ces hétérogénéités et présentent donc des
propriétés variables. Une meilleure compréhension des mécanismes a I'origine de ces hétérogénéités
est ainsi nécessaire pour améliorer le procédé d’élaboration et 'homogénéité des lingots.

1.3 Objet de I’étude

L’état brut de coulée des lingots industriels qui servent de matiére premiere pour I'élaboration
d’aubes de turbine présente des hétérogénéités de structure et de composition qui entrainent des
propriétés hétérogenes. Ces hétérogénéités perdurent apres traitements thermiques et il est de ce fait
important de comprendre plus précisément leurs origines et formations, objectif de cette these. La
mise en place des hétérogénéités chimiques est un phénomene complexe dans lequel le mouvement
macroscopique du liquide par rapport au solide et/ou I'entrainement du solide sous forme de grains
équiaxes avec le liquide est fortement couplé a la structure de solidification.

Le Chapitre 2 : Revue bibliographique est dédié a la revue bibliographie relative au systéme
d’alliages Ti-Al, la transition colonnaire-équiaxe (transition structurale d’importance dans la fonderie),
la solidification péritectique associée aux compositions d’intérét et I'affinement des grains.

Le Chapitre 3 : Matériaux et techniques décrit la matiere utilisée, le protocole expérimental et
les conditions de préparation d’échantillons, ainsi que les moyens de caractérisation et les techniques
de modélisation appliqués.
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Pour comprendre les mécanismes responsables des hétérogénéités observées, les premieres
expériences de la thése sont dédiées a la solidification péritectique de I’alliage industriel et notamment
a linfluence de la teneur en aluminium sur la transition colonnaire-équiaxe. L'étude comporte des
expériences en creuset froid en cuivre, qui sont détaillées dans le Chapitre 4 : Coulées en creuset froid.
Une modélisation thermique sous COMSOL est développée en parallele des expériences et les résultats
expérimentaux sont également comparés au modele classique de transition colonnaire-équiaxe, le
modele de Hunt.

Apres avoir étudié les effets de la solidification péritectique, I'étude de la convection, de la
centrifugation et de la géométrie sur la formation de structures et sur la mise en place de ségrégations
a été menée. Le Chapitre 5 : Solidification dirigée traite des essais de solidification dirigée en
centrifugeuse de grand diametre sur une composition d’alliage industrielle, ce qui permet d’isoler
|’effet de la force centrifuge sur la formation de structures grace a la thermique bien maitrisée du four
dédié aux expériences et au controle précis de la valeur de la force centrifuge.

Le Chapitre 6 : Coulées centrifuge semi-industrielles présente les essais de centrifugation a
I’échelle semi-industrielle réalisés pour mettre en évidence l'influence de la convection sur la
formation des structures. Des géométries cylindriques de deux longueurs ont été ciblées pour étudier
I’effet de la convection et des écoulements associés au remplissage a deux valeurs de force centrifuge,
et deux compositions différentes ont été coulées sous cette configuration. Des analyses structurales
sont effectuées sur ces barreaux.

Le Chapitre 7 : Conclusion générale comporte la conclusion et les perspectives pour la suite de
la thése, notamment une expérience de solidification dirigée sous microgravité et une thése financée
par ESA sur la modélisation des expériences réalisées lors de cette thése.
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Chapitre 2: Revue bibliographique

Ce chapitre est une revue bibliographique qui traite des particularités et types d’alliages Ti-Al,
les structures de solidification et notamment, la transition colonnaire-équiaxe, la solidification
péritectique et I'effet de la centrifugation sur la solidification.

2.1 Les alliages Ti-Al

L'intérét principal des alliages de base y—TiAl est leur faible masse volumique : de 3,7 a 3,9
g/cm3, soit environ la moitié de celle des superalliages a base Ni = 8 g/cm3) et comparable a celle de
leurs concurrents potentiels, les céramiques résistantes a hautes températures a base de silicium [13].
La résistance mécanique spécifique élevée de ces alliages est comparable a celle des superalliages a
base nickel, comme le montre la Figure 2-1. De plus, le module spécifique (E/p) est 1,5 fois celui de
tout autre alliage commun [25]. Les aluminiures de titane sont également résistants a I'inflammation
[26], risque plus important pour le titane pur en raison de sa conductivité thermique basse et de la
chaleur de formation élevée de 'oxyde de titane [27]. Malgré une ténacité non remarquable par
rapport aux alliages structuraux classiques [28], la résistance a la rupture spécifique apres 1000 h est
meilleure que celles des alliages de base titane ou nickel [29]. L'ensemble de ces caractéristiques rend
ainsi cette famille d’alliages intéressante pour I'aéronautique [28].
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Figure 2-1. Résistance spécifique de TiAl en fonction de la température, comparée a celle des alliages légers et haute-
température [28].
Le progres technologique a permis de réduire le prix de l'alliage qui reste malgré tout

important. lls possedent plusieurs avantages écologiques : les émissions d’oxydes de carbone et de
soufre sont faibles pendant la fabrication des piéces et pendant leur vie en service et ils permettent
une diminution du poids en service [30]. Par ailleurs, la turbine basse pression est plus petite, les forces
centrifuges sont plus faibles et la consommation de kérosene plus basse. Les alliages TiAl représentent
ainsi un moyen de s’approcher de la cible ACARE de réduction d’émissions des moteurs aéronautiques
de 20 % avant 2020 [30].

Le principal frein a I'industrialisation des alliages a base de TiAl était leur mise en forme. La
température de transition fragile-ductile se situe entre 600°C et 750°C selon la composition et la
microstructure [31]. Le percage conduit a la fissuration du TiAl, et 'usinage doit se faire a une vitesse
relativement lente [26]. Des premieres études ont permis d’explorer les divers procédés utilisés pour
I’élaboration et la mise en forme des alliages TiAl, avec une emphase sur les procédés de fonderie pour
la mise en forme. La faible fluidité des alliages de titane leur convie un besoin de surchauffe élevée, et
la forme complexe des pieces de fonderie typiques des alliages Ti demande également des

12



températures de coulée et de préchauffage des moules élevées [32]. La fonderie de précision a la cire
perdue est la solution de référence pour la mise en forme des aubes de turbine en TiAl, et la coulée
centrifuge aide a remplir rapidement les moules et a réduire les défauts.

Les variations de composition, notamment des variations assez subtiles de la teneur en
aluminium, provoquent des effets indésirables. Toutes les propriétés mécaniques sont sensibles a la
microstructure résultant de la composition chimique et du procédé et, dans une piece non-homogene,
des variations de propriétés en résultent. Les variations de propriétés peuvent aussi provenir d’autres
hétérogénéités associées a la mise en forme par fonderie comme des porosités ou des inclusions
d’origine externe dans la piece.

L’évaporation d’aluminium pendant le maintien a haute température ou pendant I'élaboration
de l'alliage en passant par I'état liquide est associée aux probléemes de contréle de composition
chimique. Quand la teneur en aluminium baisse, des modifications possibles du chemin de
solidification, de la répartition des phases, de la microségrégation et des propriétés peuvent se
produire [33] et la résistance a I'oxydation diminue [34]. Travailler sous vide permet de lutter contre
la contamination mais accélére par ailleurs I'évaporation d’aluminium [35].

2.1.1 Considérations vis-a-vis la contamination

Les éléments de I'environnement autour de la charge liquide qui auront le plus d’influence sur
sa pureté sont I'atmosphére et le creuset. L'atmosphére peut étre contrélée, notamment pour exclure
I'azote et I'oxygene.

Peu de matériaux sont adaptés pour un creuset en contact avec un alliage de base TiAl. La
contamination en éléments légers tels que I'oxygéne ou l'azote peut conduire a lintroduction
d’inclusions ou a des modifications microstructurales, et elle est difficile a supprimer.

Le titane pur est tellement réactif qu’aucun matériau réfractaire résistant complétement au
titane en fusion n’a été trouvé, mais I'ajout d’Al diminue la réactivité du mélange [36]. Le titane pur
peut réduire (dissoudre) la plupart des réfractaires et quelques inclusions réfractaires sont souvent
trouvés dans le cas du TiAl en fonderie [37]. Les matériaux de brasage des céramiques incluent souvent
du titane en raison de sa forte réactivité [38] et de sa mouillabilité [39]. Méme dilué par I'aluminium
et les autres éléments d’addition, trouver des réfractaires compatibles avec les alliages a base de TiAl
pose toujours un défi.

De nombreux matériaux a base de nitrures, de carbures ou d’oxydes, ainsi que des réfractaires
plus exotiques ont été testés, et sont présentés en Annexe A : Considérations vis-a-vis la
contamination. Seul I'oxyde d’yttrium (yttrine) posséde des performances acceptables en contact avec
des aluminiures de titane en fusion, du fait de sa faible mouillabilité et de sa stabilité. Son co(it et son
impact environnemental sont ses seuls points faibles parmi les oxydes. L'yttrine peut étre appliquée
sous forme de revétement, mais une réaction avec le substrat est a éviter pour limiter la
contamination, et la densification par frittage doit étre étudiée pour optimiser les performances du
revétement. Toutefois, une contamination résiduelle, le plus souvent sous forme d’inclusions, est
inévitable méme avec cet oxyde qui est le plus adapté, et les creusets métalliques sont a préférer. Pour
des expériences de solidification dirigée ol un moule métallique produirait une croissance radiale
indésirable, un tube en yttrine, ou revétu en yttrine, est donc conseillé.
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2.1.2 Présentation du systéme Ti-Al
2.1.2.1 Diagramme d’équilibre

Les premiers essais mécaniques et essais d’oxydation sur le TiAl ont été menés au début des
années 1950, et ces alliages n’ont pas vu beaucoup de développement pendant vingt ans environ [40].
Avant les recherches poussées dans les alliages y-TiAl, le diagramme de phases [41] ne ressemblait pas
beaucoup a la version moderne, et les applications du les plus courantes étaient l'utilisation de
composés a base de titane comme inoculants dans des alliages d’aluminium et I'élaboration d’alliages
a base d’aluminium a trés faible teneur en titane. Des investigations des alliages d’a-TisAl, notamment
a I'United Technologies Research Center, ont été entreprises pendant les années 1970 et 1980 [42]. La
recherche dans les alliages y-TiAl a commencé a la méme époque résultant en des modifications
apportées au diagramme. De nombreux facteurs rendent toutefois la tache compliquée, tels que le fait
que les phases haute-température ne peuvent pas exister a température ambiante méme en cas de
trempe, la difficulté de délimiter les domaines de stabilité exacts expérimentalement et de faibles
variations d’énergie libre entre les phases [43].

La Figure 2-2 rassemble une sélection de diagrammes d’équilibre sous forme Al-Ti, pris dans la
base de données ASM Alloy Phase Diagram Database, pour permettre de suivre son évolution
visuellement. La référence vers la fin des années 1980, une période durant laquelle le premier alliage
y-TiAl est développé, est le diagramme de Murray [44], qui rassemble des résultats théoriques et
expérimentaux depuis les premiéres recherches datant de 1950. En 1988, McCullough et al. [45] ont
fait des vérifications expérimentales a hautes températures et proposé une version qui établit la
température de la transition L = B et qui étend, dans la région d’intérét pour les alliages y-TiAl, la
gamme de stabilité de la phase a vers de plus hautes températures. La cascade de péritectiques B + L
> aeta+L->yyest pourla premiére fois présentée. Le diagramme complet intéressant suivant est
celui de Kattner et al. [46], qui incorpore de nombreuses données expérimentales. Kainuma et al. [47]
et Ohnuma et al. [48] proposent des améliorations spécifiques, comme une région de stabilité de la
phase Bo, la forme de la phase B qui peut étre observée résiduellement a température ambiante et,
dans le cas d’'Ohnuma et al., des informations sur les deux transformations péritectoides f + a > a2
et B + a2 - a. L‘amélioration suivante, regroupant plus de 370 références et une grande quantité de
données thermodynamiques, est publiée par Schuster et Palm en 2006 [49] et fixe la température de
transition péritectique B + L - a. La version du diagramme de phases dont la base de données est la
plus aboutie aujourd’hui est celle de Witusiewicz et coll., datant de 2008 [50]. Plus récemment, Wang
et al. [51] ont publié une version du diagramme a base de calculs CALPHAD avec cependant des
différences de températures qui ne ressemblent pas aux versions mieux validées par des données
expérimentales, comme une température péritectique plus faible de 19°C.
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Figure 2-2. Historique de diagrammes de phase binaires Al-Ti, avec la gamme de compositions d’intérét entourée en
rouge.

2.1.2.2 Cristallographie

Ti

Les phases importantes (voir la Figure 2-3) dans la gamme de compositions d’intérét industriel
sont les phases a-Ti dont la structure est hexagonale compacte de désignation A3, B-Ti, dotée d’une
structure cubique centrée de désignation A2 [52], y-TiAl, présentant une structure faces centrées de
désignation Strukturbericht L1, [43], et la version ordonnée de la phase a stable a basse température
et nommeée a2, qui a une structure cristalline de type hexagonal et de désignation Strukturbericht D019
[43]. La phase B cubique centrée métastable retenue dans certains cas a température ambiante
s’appelle B2 [47,48].
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Figure 2-3. Diagramme de phases Ti-Al [50] avec la gamme de compositions d’intérét soulignée et structure cristalline des
principales phases présentes a température ambiante.

Des relations d’orientation cristallographique gérent la transformation de phases B = a durant
la solidification péritectique (les relations de Burgers : {0001}, // {1-10} et <11-20>, // <111>) et la
précipitation de lamelles de y dans a (les relations de Blackburn : (0001), // {111}, et <11-20>4, // <1-
10>,) pendant le refroidissement [43]. De part ces relations cristallographiques, on voit qu’une
solidification primaire par a conduit a beaucoup plus d’anisotropie, puisque dans le cas de la
solidification B, la multiplication des orientations est beaucoup plus importante.

2.1.2.3 Nuances

A partir de ces compositions, le développement de nuances se fait par ajout d’éléments
d’alliage, modifiant principalement la stabilité des phases a, B et y, ainsi que leurs propriétés chimiques
et mécaniques. On parle d’éléments B-génes, a-genes et y-génes (Tableau 2-1). Les effets des éléments
d’alliage peuvent étre traduits en termes d’ « équivalent Al » qui prend en compte la nature B-géne ou
a-gene de I'élément et I'intensité de cette qualité [53].

Tableau 2-1. Eléments susceptibles de stabiliser certaines phases.

C N Si
W Ta Nb Cr Mo Nb Ta
Cr Mn Fe Mo Re W Al

Parmi Ti, Al, Nb et Cr, le chrome ségrége le plus, surtout quand une faible quantité d’a2 dans
la structure finale ne peut pas accommoder la totalité du chrome dans la piece [10]. Ce chrome résiduel
peut stabiliser de petites zones de phase B2 pendant un traitement thermique [10]. La phase B2 n'est
pas une phase d'équilibre et pourrait étre indésirable. Dans un essai de solidification dirigée avec
I'alliage Ti-46Al-8Nb, la phase B2 a été identifiée en coeur de dendrite en raison de la ségrégation du
niobium vers le coeur de dendrite et I'absence de chrome [54].

Le Tableau 2-2 résume les effets d’éléments d’addition sur les alliages TiAl.
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Tableau 2-2. Effets d’éléments d’addition sur le TiAl.

Elément Effets connus sur les propriétés du matériau

Ag Augmente la ductilité a Tame.
Influe sur la ductilité via la microstructure, meilleure ductilité pout 46-50 %mol Al, ou la

Al s g
ténacité diminue quand la teneur en Al augmente.
B >0,5 %mol : affine les grains, améliore résistance mécanique, usinabilité et coulabilité.
C Améliore la résistance au fluage et la résistance mécanique mais diminue la ductilité.
1-3 %mol : augmente la ductilité de la structure duplexe.
Cr >2 %mol : améliore |'usinabilité et confére un comportement superplastique.
>8 %mol : augmente fortement la résistance a I’oxydation.
Fe Améliore la fluidité en coulée et la tendance a fissuration a chaud.

Mn Améliore la ductilité de la structure duplexe pour 1-3 %mol.
Améliore la ductilité et la résistance d’un alliage a grains fins, améliore la résistance a

Vo I’oxydation et au fluage. Améliore la forgeabilité en introduisant la phase  a chaud.
[\ <1 %mol : améliore la résistance mécanique, au fluage et a la fatigue, réduit la ténacité.
Ni Améliore la fluidité en coulée.
Nb Améliore significativement la résistance a I'oxydation, améliore la forgeabilité en
introduisant la phase 3 a chaud.
(0] Réduit la ductilité, augmente la résistance mécanique, augmente la dureté.
P Réduit la cinétique d’oxydation.
Re Réduire la texture microstructurale et I'anisotropie des propriétés.
Si 0,5-1 %mol : améliore la résistance mécanique et la résistance au fluage et a I'oxydation,
augmente la fluidité, réduit la tendance a la fissuration a chaud.
Ta Améliore la résistance a I'oxydation et au fluage. Augmente la tendance a la fissuration a
chaud.
Vv 1-3 %mol: augmente la ductilité de la structure duplexe, réduit la résistance a
I’oxydation, améliore la forgeabilité en introduisant la phase B a chaud.
W Améliore la résistance a I'oxydation et au fluage
Y Augmente la ductilité mais diminue la ténacité et la résistance au fluage et a la fatigue.

2.1.3 Historique des alliages et applications

Les alliages de style GE ont la désignation de deuxiéme génération, donnant au premier alliage
étudié par General Electric, non stable a températures élevées, et éventuellement les alliages binaires
d’étude, I'appellation de premiére génération.

D’autres alliages dits de deuxiéme génération issus des concurrents de General Electric sont
parfois prévus pour d’autres procédés de mise en forme, tels que le forgeage ou le laminage.

Le forgeage est optimal pour produire des formes allongées, et le travail a chaud renforce un
matériau métallique. Les alliages forgés sont généralement limités en volume de production et en
précision de dimensionnement [55]. Certaines formes complexes ne peuvent pas étre réalisées. En
raison de leur composition et de leurs propriétés, les alliages forgés sont limités en température de
service a 800°C [56]. Typiquement ils ont une haute proportion de la phase B, ce qui est responsable
d’un mauvais comportement en fluage [57]. Des alliages forgés a base de TiAl existent, comme celui
de GKSS (Ti-45A1-10Nb) [58], mais la différence de composition par rapport a 'alliage de cette étude,
I'alliage GE, est importante. Les alliages forgés contiennent typiquement moins d’Al que I'alliage GE
afin de favoriser la présence de la phase B pour une superplasticité a chaud.
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La tole en y-TiAl a été considérée pour des applications de peau d’avion, de boucliers
thermiques, de tuyaux d’échappement, entre autres [59]. Sa production par laminage produit une
structure en bandes résultant des hétérogénéités associées au forgeage, et la forme rectangulaire
finale est découpée du produit laminé, avec pertes de matiere [59]. Plansee a développé des toles a
partir de son alliage y-MET, mais celles-ci ont été rejetées pour une application aérospatiale a la NASA
[58]. Ce procédé reste donc toujours sans application industrielle.

Des procédés ou les précurseurs sont en forme de poudres sont intéressants du point de vue
de ’'homogénéité de I'alliage, pour éviter une structure colonnaire grossiére, des macroségrégations,
des retassures, et de la texture. Cette technique est plus adaptée a des géométries simples et colte
cher par rapport a la fonderie [55]. Ce co(t élevé, principal facteur limitant son utilisation a plus grande
échelle, est lié a la difficulté de production d’'une poudre convenable de cet alliage fragile et
difficilement usinable. Diverses méthodes de consolidation de poudres sont possibles et le mode de
fabrication additive génére beaucoup d’intérét pour ces méthodes. Quelle que soit la voie choisie pour
réaliser une pieéce par métallurgie des poudres, le colt associé relegue cependant ce procédé a la
seconde place, derriére la fonderie, dans la fabrication d’aubes de turbine et plus intéressant pour la
réparation ou le rechargement des aubes.

La premiére application commerciale d’un alliage y-TiAl était le turbocompresseur de la
Mitsubishi Lancer Evolution VI RS produit entre 1999 et 2001 [60].

Vers I'an 2000, le développement de la troisieme génération d’alliages a démarré. Ces alliages
sont caractérisés par une teneur en niobium élevée et une teneur en éléments d’addition égale ou
supérieure a 5 %mol [61]. Le projet européen IMPRESS a concentré ses efforts sur ces alliages [7].

La premiere application aéronautique a été confirmée en 2007, quand l'alliage GE a requ la
certification FAR33 pour le moteur GEnx, destiné aux avions Boeing 787 [62].

Le développement d’alliages de la 4°™ génération a commencé vers 2009. Cette catégorie
comprend les alliages a plus de 5 %mol de tantale qui ont moins besoin de traitements thermiques que
les alliages y—TiAl classiques pour obtenir une microstructure acceptable [63].

La composition des alliages a base de TiAl apportent des propriétés différentes qui
correspondent mieux a différentes applications. D’autres alliages tels que le TNB présentent en
avantage par rapport a I'alliage GE d’avoir une meilleure résistance a haute température et au fluage,
aux dépens de la ductilité et de la ténacité. L'alliage y-MET est plus résistant a la fatigue tandis que le
type XD échange cette résistance a la fatigue contre des ductilité et rigidité plus importante [6]. Pour
certaines gammes d’alliages, les effets des éléments d’alliage peuvent étre devinés en termes du
« équivalent en Al » [53].
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Tableau 2-3 : Classement des alliages de base TiAl

ére , . Ti-(47-48)AI-1V-(0-0. E, 197 5 0 T 4
1" génération i-( 8) (0-0.3)C (GE, 1970s) (se dégrade a T> 600°C)
(premiéres études) Alliages binaires

Ti-48Al-2Cr

eme |, .
2 génération
< 5 %mol d’additions
(ductilité, oxydation)

Ti-(47-48)AI-2Cr-2Nb (GE, 1980s)

Ti-(47-48)Al-2Mn-2Nb (Howmet)
Ti-(45-47)Al-2Mn-2Nb-(0,8-1)B(XD, Martin Marietta)
Ti-47A1-2W-0,5Si (ABB)
Ti-47Al-2Nb-1Mn-0,5W-0,5M0-0,2Si (AlliedSignal/Howmet)
Ti-(45-46,5)AI-X(Nb, B, C)-Y(Cr, Ta) (y-MET, Plansee)
Ti-46,6Al-1Cr-0,2Si (MPI)

Ti-(45-48)Al-(0-4)Nb-(1-2)(Cr, Mn, V)

Ti-47A1-3,5(Nb, Cr, Mn)-0,8(B, Si)

Ti-(45-48)Al-(0-2)(Cr, Mn, V)-(0-5)(Nb, Ta, W)-(0-2)(Si, Be, Fe, N)
Ti-46Al-ANb-1W (alliage forgé)

ém Ti-(45-47)AI-10Nb (alliage TNB, GKSS)
Ti-(45-46)Al-(5-10)Nb

Ti-47Al-5Nb-0,2C-0,2B

3" génération

25 %mol Nb

+(C, B, Si) possible
(850°C, oxydation, fluage)

Ti-43Al-4Nb-1Mo-B (forgeage, homogénéité microstructurale)

éme | .
4 génération
> 5 %mol Ta (plus dense)

Ti-46Al-8Ta
Ti-44,8A1-6,6Ta + B

Autres a||iages K5 : Ti-(45,5-46)Al-(0-2)Cr-3Nb-0,2W-(0,1-0,3B)-(0-0,4)C-(0-0,2)Si (25™<?)(USAF)
G4 : Ti-47Al-1Re-1W-0,2Si (2™ ?) (ONERA)
Ti-42A1-5Mn : (2/3%™¢ ?) (forgeage)

Des éléments lourds comme le niobium et le tungsténe figurent parmi les additions les plus
courantes parce qu’ils peuvent décaler le liquidus de I'alliage TiAl vers des températures plus élevées,
augmentant la résistance mécanique, au fluage et a I'oxydation, entre autres [64]. Les alliages riches
en niobium comme ceux de la 3®™ génération augmentent la température de service par 60-100°C et
améliorent la résistance mécanique a température ambiante de 300-500 MPa [65]. L'alliage Ti-46Al-
8Nb est moins réactif que Ti-47Al-2Cr-2Nb du fait/gréce a I'ajout de niobium [66]. Ces additions
contribuent aussi a un risque accru de ségrégation en raison de leurs hauts points de fusion,
particulierement nuisible du fait de la tendance a la ségrégation des alliages de base. Le tantale de la
4¢me génération d’alliages diffuse lentement et peut également intensifier la ségrégation [9].

Les alliages dits de 4™ génération et les alliages de 3°™ génération possédent une densité
plus élevée que celle de leurs prédécesseurs. La densité de Ti-46Al-8Ta est d’environ 4,9 g/cm? et celui
de Ti-46Al-8Nb 4,2 g/cm? [30] tandis que les alliages gamma typiques (surtout de 2™ génération) ont
une densité d’entre 3,7 et 3,9 g/cm3 [40].

L’ONERA a développé un alliage avec ajout de tungstéene et de rhénium appelé le G4. Cet alliage
souffre d’une ségrégation plus importante que les alliages plus répandus, surtout en raison d’un
manque d’homogénéisation du tungsténe [24].

Plusieurs auteurs ont investigué I'effet de I'addition de bore, connu pour I'affinement des
grains. Cet élément encourage la nucléation de borures dans le liquide avant la nucléation de particules
d’a inoculant, ce qui aide a éviter la transformation péritectique [67]. Des enjeux de solidification
intéressants sont en jeu lors de ce mécanisme [68,69]. Des compositions susceptibles a la
transformation péritectique, telles que des compositions de style GE, sont a éviter dans le cas de I'ajout
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de bore. Un alliage avec addition de bore et de carbone est également étudié dans le cadre du projet
GRADECET (mais n’a pas été sélectionné pour la campagne MAXUS-9). Les alliages retenus sont : le GE
Ti-47.5A1-2Cr-2Nb et I'ancien alliage IMPRESS Ti-46AI-8Nb.

2.1.4 VL’alliage General Electric

Un programme de recherche entrepris par I’'US Air Force en collaboration avec Pratt & Whitney
entre 1975 et 1983 a mené a la création de la premiere génération d’alliages y-TiAl, Ti-48Al-1V-(0-
0,3C), composition choisie pour sa résistance au fluage et sa ductilité mais peu adaptée a une
exploitation a hautes températures [40].

La suite des études entre 1986 et 1991 a été plus fructueuse, avec le développement de
I'alliage nommé « GE », breveté par General Electric en collaboration avec I’'US Air Force [70]. Cet
alliage, typiqguement d’'une composition Ti-(47-48)Al-2Cr-2Nb, est I'exemple-type de la deuxiéme
génération d’alliages y-TiAl et semble tres prometteur parce qu’il permet un bon compromis entre
résistance et ductilité [40]. Entre 1993 et 1994, des tests réussis sur moteur d’avion avec 98 aubes de
turbine basse pression en alliage GE, ainsi que d’autres essais réalisés chez P&W, MTU, Rolls-Royce et
IHI, ont mis en évidence sa performance [40]. Ces années de développement et de maitrise ont justifié
le choix de I'alliage GE pour les premiéeres applications aéronautiques.

Cet alliage est connu pour son équilibre de propriétés, possédant notamment une ductilité
acceptable a température élevée, une bonne résistance a I’oxydation, et un bon comportement en
fluage [71]. De plus, sa ténacité est relativement élevée [6]. Sa gamme de température de service est
de 560 a 750°C [72].

La gamme de composition brevetée pour les composants structuraux a hautes températures
est Ti-(46-50)Al-2Cr-2Nb [70]. La teneur en aluminium peut varier, mais pas sans effet sur la
microstructure et les propriétés.

Les deux microstructures les plus typiques sont la structure toute lamellaire et la structure
duplexe, composée d’un mélange de lamelles de a et y et de grains y monolithiques. Une structure
« tout y » indésirable peut étre générée si la teneur en aluminium est trop élevée ou si les conditions
de traitements thermiques ne sont pas optimales. La Figure 2-4 présente ces structures, observées sur
I'alliage GE chez Safran.

Microstructure composée Microstructure duplex: Microstructure composée
de grains lamellaires grains lamellaires biphasés de grains monophasés y

biphasés (a2 + ) + grains monophasés y

o TV ?'

A* Al /A” O (influence négligeable du Nb et du Cr)
Figure 2-4. Microstructures typiques de I’alliage GE (d’apres [8]).
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Les avantages de la structure duplexe sont notamment sa petite taille de grains qui lui apporte
plus de ductilité et usinabilité [43]. Elle est atteinte aprés traitement thermique dans le domaine (a+y)
suivi d’un refroidissement assez rapide. Le diagramme de phases binaire Ti-Al représenté sur la Figure
2-3 en pourcentage atomique donne une idée de la température a appliquer. Les avantages de la
structure lamellaire sont sa résistance mécanique et sa résistance au fluage, aussi liées a la taille de
grain ici plus importante [10]. Cette structure suit une homogénéisation a haute température. La
structure brute de coulée d’une piéce produite par fonderie est typiqguement toute lamellaire et se
transforme en structure duplexe par traitement thermique. Des vitesses de refroidissement lentes (<
5°C/min) a partir du méme domaine (a+y) ou des températures de traitement thermique trop basses
par rapport au palier eutectoide peuvent produire plus de y dans la structure duplexe [10].

2.1.5 Solidification des alliages TiAl

Dans le cas de la mise en forme par fonderie, la composition a plusieurs conséquences sur la
structure de solidification. La phase primaire de solidification dans la gamme de compositions d’intérét
est typiquement la phase B, mais sous certaines conditions, comme dans le cas d’'une forte
contamination en oxygéne, la phase primaire peut passer en a [52]. Ceci confere une texture
cristallographique a I'alliage qui ne serait pas présente dans le cas d’une solidification par B [73]. Une
augmentation de la teneur en Al produit le méme effet.

La phase primaire de solidification de I'alliage GE est la phase B [21,72,74,75] contrairement a
ce que laisse supposer une simple observation de la symétrie des dendrites (les angles entre bras
dendritiques pouvant étre droits, comme une structure cubique ou aigus, indicatifs d’'une structure
hexagonale) qui ferait conclure a la solidification par la phase a ([76,77]). En effet, la phase B se
transforme en a au cours de la solidification [72] et les dendrites observées ne sont peut-étre pas la
phase primaire. La préparation d’échantillons et la méthode d’observation doivent étre adaptées pour
bien observer les dendrites primaires sur un échantillon de TiAl solidifié. Par ailleurs, la contamination
en O peut déstabiliser la phase B au profit d’a [21], tout comme une contamination par éléments
interstitiels ou une cinétique accélérée. Ainsi, la phase primaire doit étre déterminée d’une maniére
plus rigoureuse que par observation optique. Une texture limitée de I'alliage permet par exemple
d’identifier clairement la phase B comme phase primaire [73].

Les principaux défauts liés a la solidification, soit les inclusions, les porosités, les ségrégations
et les hétérogénéités structurales ont déja été décrits dans le Chapitre I. Safran vise a minimiser voire
éliminer ces défauts lors de la production, dont I'intérét de la présente étude.

La phase primaire B permet beaucoup plus de rétrodiffusion en raison de sa structure
cristalline plus ouverte [21]. Cette diffusion rend la compréhension de la ségrégation plus difficile. La
microségrégation est plus facile a modéliser dans la phase a, décrite par un modeéle classique de Scheil,
gue dans la phase B ol méme un modele classique qui admet de la diffusion dans le solide ne convient
pas [52]. La solidification par a produit de plus fortes amplitudes de ségrégation [75] mais peut
contenir le plus d’'impuretés en solution, ce qui peut empécher la formation d'une troisieme phase
solide, le B2.

En raison du diagramme de phases complexe, le chemin de solidification, ou la suite de phases
présentes dans le matériau en se transformant lors du refroidissement, peut étre différent pour des
compositions assez proches. Un faible écart de composition peut ainsi produire une différence
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structurale significative. Par exemple, I'alliage GE avec 47 %mol d’aluminium coulé par gravité sous
forme de barreau (de diamétre 25 mm) a une zone équiaxe plus prononcée que celle pour |'alliage
avec 48 %mol d’aluminium [24]. La Figure 2-5 présente une coupe isopléthe des diagrammes de phases
Ti-(X)AI-2Cr-2Nb et une illustration des structures.

1900 ! !
X ;
- + -
1800 15 L
¥~ L+
T 1700 ...ouneenresmreesssssssssssssnsnsgannnnn, n
= 1 oty
©
e B2 =
'g 1600 B2+a §
5
= 1500 =
20 B3+
1400 —§ o y -
I | I |
35 40 45 50 55
61Ti-35Al Al at% 41Ti-55Al
-2Cr-2Nb -2Cr-2Nb

Figure 2-5. Coupe isopléthe du diagramme de phases Ti-Al-2Cr-2Nb (de [74]) avec des images (a) du lingot Ti-47AI-2Cr-
2Nb et (b) du lingot Ti-48Al-2Cr-2Nb extraites de [24].

Dans le cas de 'alliage Ti-47-Al-2Cr-2Nb, dont la teneur en aluminium est inférieure a celle du
point péritectique ol les phases L, B, a sont toutes en équilibre (hypopéritectique), le chemin de
solidification est L > L+ B > L+ B + a > B + a et, dans le cas de l'alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb
hyperpéritectique, L > L+ B > L+B+a > L+ a—-> a Le méme phénomene de structures plus
grossieres et courbées pour des compositions hypopéritectiques, et plus fines et droites pour des
compositions hyperpéritectiques a été mis en évidence chez Safran [8,78]. La solidification péritectique
semblerait jouer un réle dans les différences structurales observées, mais le mécanisme n’est pas
connu.

Il faut également noter sur la Figure 2-5 que les dimensions de la zone de grains équiaxes au
centre du lingot sont réduites dans le cas du lingot de composition hyperpéritectique. La transition
colonnaire-équiaxe, importante en fonderie, sera détaillée dans la partie suivante. L'effet de la
composition et donc de la solidification péritectique du TiAl sur la transition-colonnaire équiaxe sera
exploré dans cette thése.
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2.2 Structures de solidification

La fonderie est associée a des structures de solidification particuliéres. La Figure 2-6 représente
la structure caractéristique de solidification d’un alliage métallique coulée dans un moule sans controle
particulier de la thermique de refroidissement. Sous ces conditions, la structure de grains observée se
décompose en trois : une zone de peau sur quelques millimétres, suivie d’'une zone de grains orientés
colonnaires, suivie d’une transition vers une zone de grains équiaxes. Concernant les propriétés, une
texture entierement équiaxe est avantageuse, a I'exception de quelques applications dans lesquelles
une structure toute colonnaire peut avoir de l'utilité pourvu que l'orientation soit favorable. Une
structure de grains équiaxes fins est davantage privilégiée, promettant, entre autres, moins de criques,
un meilleur remplissage des moules, une meilleure distribution de retassures et de porosités, une
meilleure homogénéité, une durée de vie en fatigue augmentée et une limite d’élasticité plus élevée
[79].

Grains colonnaires

Grains équiaxes

Zone de peau

Figure 2-6. Schéma de la transition colonnaire-équiaxe sur une coupe transversale d’un lingot.

Les zones colonnaire et équiaxe peuvent coexister, ou I'une des deux peut étre absente. La
zone équiaxe peut étre absente dans le cas de métaux purs, et I'utilisation d’inoculants avec certains
alliages peut supprimer la zone colonnaire [17].

2.2.1 Origine de la transition colonnaire-équiaxe

Suite au remplissage, la surchauffe du liquide coulé est évacuée par les parois du moule et un
gradient thermique s’établit suivant la direction perpendiculaire a la paroi de la lingotiére: la
solidification est alors dirigée par I'extraction du flux de chaleur conduisant a la formation de la texture
colonnaire. Au cours du temps, la surchauffe du liquide en avant du front de solidification est évacuée
et il peut se développer devant des dendrites colonnaires une zone de liquide en surfusion permettant
a d’éventuels germes de solide présents de se développer avec une structure équiaxe.

La Figure 2-7 représente a I’échelle de la dendrite les conditions thermiques locales en cours
de solidification. La température de 'interface solide/liquide inférieure a la température du liquidus a
la composition initiale Toiq est notée Tgone. Devant le front colonnaire existe donc une zone en surfusion.
Dans cette zone, a partir d’'une température de nucléation T,y inférieure a la température du liquidus
peuvent exister des grains équiaxes croissant dans cette partie du liquide.
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Figure 2-7. Schéma de la croissance des grains équiaxes et de I'avancement du front colonnaire.

Les conditions de refroidissement jouent sur la transition colonnaire-équiaxe. Les grains
équiaxes croissent a une température légérement plus élevée que les grains colonnaires et a un
gradient thermique dans le solide quasiment nul [11]. Les grains colonnaires croissent quant a eux dans
des conditions de gradient élevé dans le liquide et de vitesse de solidification faible [80].

Les grains équiaxes formés devant le front de solidification peuvent croitre jusqu’a ce qu’ils
rentrent en contact. A un stade plus avancé de la solidification, le front colonnaire est bloqué et ne
peut plus avancer pour dépasser les grains équiaxes. L'étendue de la zone équiaxe au coeur d’un lingot
peut varier avec la composition chimique. Cet effet dans le cas de I'alliage TiAl n’est pas encore compris
et fait partie du travail de cette thése.

2.2.2 Origine des grains équiaxes

Pour former des grains équiaxes, le liquide devant le front colonnaire doit étre en surfusion,
c’est-a-dire que le matériau reste liquide a une température inférieure au liquidus. La surfusion est,
comme indiqué sur la Figure 2-7, la différence entre la température du liquidus et la température locale
inférieure a la température du liquidus. La Figure 2-7 schématise la surfusion du liquide ainsi que la
zone dans laquelle la germination des grains est possible. Les germes nécessaires a la croissance
équiaxe peuvent provenir de la nucléation homogene ou hétérogéne (nucléation sur les parois ou sur
des particules comme des inoculants) ou de la fragmentation des dendrites, lorsque I’écoulement du
liguide fait partiellement fondre des bras secondaires de dendrites et les redistribue dans le liquide
dans lequel ils servent alors de germes de grains équiaxes. Les conditions doivent étre favorables aussi
bien pour la germination ou la fragmentation que pour le transport et la survie des germes [81]. Les
mécanismes suivants ont été proposés dans la littérature :

1) Surfusion chimique : du soluté rejeté pres des pointes des dendrites réduit la température

de liquidus locale et augmente la surfusion constitutionnelle juste devant les pointes. Si la
surfusion atteint une valeur critique, la germination a lieu [81,82].

24



2) « Big bang » : des germes se forment pres des parois en début de solidification pendant le
remplissage (surfusion thermique). La turbulence associée a la coulée entraine les germes
ailleurs et, s’ils subsistent sans refondre, ils peuvent croitre voire supprimer la structure
colonnaire si la teneur en soluté fait suffisamment baisser la surfusion [83].

3) Refusion des bras dendritiques : quand la vitesse de croissance fluctue, des branches de
dendrites refondent a leur base et sont entrainées par convection ou flottent devant le
front colonnaire [84].

4) Transport de dendrites : sans isolation du haut du lingot, une couche de grains s’y forme
depuis laquelle des fragments plus denses que le liquide peuvent sédimenter [85].

5) Formation aux parois du moule : la germination se produit en début de solidification sur
les parois. Les liens attachant ces germes a la paroi peuvent ensuite refondre localement
par convection [86].

2.2.2.1 Fragmentation

Au fil des années, de nombreuses hypothéses ont été formulées pour I'origine des grains
équiaxes au centre d’une piece de fonderie en absence d’inoculants. Dans les années 20, Rosenhain a
suggéré que des germes équiaxes peuvent provenir de cristaux transportés vers le bas par gravité de
la surface supérieure du lingot avant la fin de solidification ou de cristaux formés lors du versement de
métal liquide en contact avec I'air [87]. En 1964, Melia et Moffitt ont proposé que le détachement de
bras secondaires de dendrites puisse servir de source de grains pour la nucléation secondaire sans
nucléation hétérogéne [88]. Trés peu de temps aprés, Jackson et coll. ont mené une enquéte plus
poussée sur la fragmentation engendrée par le détachement de bras secondaires et ont proposé un
mécanisme de refusion locale de bras secondaires a leurs bases, provoquée par des fluctuations de
taux de croissance [84]. Pour rappel, d’autres hypothéses concernant la source des grains équiaxes
comprennent la surfusion constitutionnelle critique juste devant le front de croissance colonnaire, le
transport des premiers germes se formant sur les parois du moule ou prés de la surface supérieure
d’un lingot sans masselotte isolée et la théorie de nucléation « big bang » de Chalmers, dans laquelle
une nucléation instantanée aux parois du moule lors du versement du liquide génere plusieurs cristaux
équiaxes fins [83], explication particulierement courante dans le cas de faibles surchauffes.
Aujourd’hui la fragmentation dendritique est reconnue comme la source primaire de grains équiaxes
dans des alliages de fonderie non-inoculés.

La zone équiaxe se forme par fragmentation a travers un procédé a multiples étapes décrit
succinctement par Hellawell et coll. [89,90] : des bras secondaires de dendrites colonnaires se
développent et se détachent, sont transportés loin de la zone pateuse par écoulement de fluides et
bloquent enfin le front colonnaire avancant pour provoquer une TCE.

Le détachement de bras secondaires n’est pas un procédé mécanique [90], comme ['ont
suggéré certains auteurs dans un premier temps [91]. C’est la refusion locale a la base étroite de bras
secondaires qui en est responsable, résultant d’'une augmentation de température uniforme [92] ou
d’une diminution de vitesse de croissance, ce qui augmente la concentration de soluté
interdendritique [84]. La vitesse de la pointe diminue, conduisant a une réduction de la surfusion
constitutionnelle, augmentant la teneur en soluté prés des pointes et repoussant au final le soluté plus
profondément dans la région interdendritique, jusqu’a la jonction ol les bras secondaires rejoignent
le tronc primaire de la dendrite. Ces « cous » sont plus étroits et plus riches en soluté que le reste du
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bras secondaire développé plus tard, ce qui favorise leur fusion a une température plus faible et plus
rapidement que le reste du bras, et leur étroitesse semble, notamment, faciliter le détachement [92].
Campanella et coll. ont développé un critére de fragmentation, illustré en Figure 2-8, basé sur la
distance depuis la pointe de la dendrite, faisant une distinction entre les bras dendritiques qui vont
refondre entierement et les bras plus développés qui peuvent partiellement refondre et fragmenter
[93]. Les augmentations locales de teneur en soluté provoquées par le départ d’un fragment peuvent
également soutenir la fragmentation en chaine [94]. De méme, la courbure de I'interface solide-liquide
contribue a la fragmentation : les bras secondaires ont une courbure plus importante a la jonction avec
le tronc primaire, ce qui réduit la température de fusion locale par le produit de la constante de Gibbs-
Thomson et de la courbure. Enfin, la convection significative, naturelle ou forcée, est une source de
fragments [84,95] comme elle apporte du liquide chaud et appauvri en soluté du cceur du lingot vers
la région interdendritique, établissant des gradients de température et de composition opposées qui
servent de force motrice pour la refusion locale [84,96].

(a) (b)

(1

(2)

-

s C/k c t—>

Figure 2-8. (a) Chemins menant a la fragmentation : AT ou AC [93] ; (b) Refusion d’un bras peu développé (1) et refusion
menant a la fragmentation d’un bras mature (2) [93] ; (c) Critére de fragmentation d’un bras mature.

La plupart de la compréhension de la fragmentation provient d’expériences sur des alliages
organiques analogues. Des expériences in-situ récentes sur des alliages métalliques ont permis I'étude
de la fragmentation en Al-Cu, In-Ga ou Sn-Bi [94,97-101]. Un écart important de taux de fragmentation
@ est observé entre différents alliages et ce, méme a vitesse de liquide constant, avec des valeurs
allant de 4-10* 3 2,5-107 fragments/(m?s) [89,95,96,102].

2.2.2.2 Nucléation hétérogéne

La température de croissance de grains équiaxes est supérieure a celle des grains colonnaires
et les grains équiaxes ont une surfusion plus importante [22,103]. Ces différences de conditions de
croissance peuvent justifier I'existence d’'une zone mixte de grains équiaxes et colonnaires dans les
zones de surfusion différentes [103] et une transition plus nette peut étre observée avec des inoculants
[104]. Sur le plan thermique, une recalescence importante peut indiquer une zone équiaxe résultant
d’un phénomeéne de nucléation hétérogene plutot que de fragmentation [22].

Différents parametres influent sur la germination : la vitesse de refroidissement, le temps de
solidification, le gradient thermique dans le liquide, la surfusion (chimique ou thermique) ainsi que le
nombre et I'efficacité de germes potentiels [79]. Le systeme d’alliage, la teneur en soluté, la section
de la piéce coulée ainsi que le procédé et ses conditions (surchauffe, température de moule,
dynamique des fluide) doivent donc étre pris en compte pour expliquer I'origine des grains équiaxes.
Ces observations ont été validées sur des lingots a I’échelle du laboratoire et plusieurs mécanismes
peuvent coexister et varier selon les conditions de coulée [79].
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2.2.3 Observations générales

Les études scientifiques de la TCE sont généralement soit de la solidification en moules de

géométrie simple, soit une solidification grace au refroidissement des sources de chaleur, soit de la

solidification dirigée de type Bridgman (solidification caractérisée par un gradient thermique et une

vitesse d’extraction de I’échantillon) ou non-stationnaire (« power-down », caractérisée par un

gradient thermique variable). Ces études partagent les mémes buts et posent les mémes types de

questions :

1)
2)
3)
4)

Quel sont les zones et phénomenes d’origine des grains ?

Quels sont les effets des parameéetres expérimentaux sur la TCE ?
Pourquoi les grains colonnaires s’arrétent-ils ?

Comment améliorer les modeles prédictifs pour la TCE ?

Les parametres influant sur la TCE qui sont sollicités dans ces études sont :

1)

Liés a I'alliage (m, k, D, Co) :

Le parameétre de composition initiale Cp est imposé par I'alliage, la pente du liquidus et
coefficient de partage m et k viennent du diagramme de phases et le coefficient de
diffusion dans le liquide D, peut étre mesuré pour |'alliage étudié.

La surchauffe :

Dans les pieces coulées, la surchauffe est la différence entre la température de coulée et
la température du liquidus garantissant que le métal en fusion reste liquide pendant la
coulée. Pour de petits lingots, une surchauffe plus importante augmente la longueur
colonnaire (refusion des germes équiaxes) [79].

La dynamique des fluides :

Deux approches sont prises en compte pour étudier I'influence de la dynamique des
fluides : soit I’étude du remplissage (convection et turbulence) sur la TCE, soit I'application
d’une convection forcée pour favoriser la formation de grains équiaxes. Le mouvement
des fluides favorise la TCE, augmentant la fragmentation, le transport de fragments et la
vitesse de diminution de la surchauffe [79].

La thermique (matériau de moule, taille de piece, conditions de coulée) :

Les paramétres associés a la thermique influent sur le gradient thermique G et la vitesse
de solidification v qui sont fortement liés a la TCE.

En général, la comparaison entre les résultats pour les différents types d’expériences est

difficile. Quelques généralisations sont cependant possibles. La TCE est notamment favorisée par une

vitesse de croissance élevée, un faible gradient thermique, une forte teneur en soluté et une

germination facilitée [79].

2.2.4 Modeles

Les modeles de la TCE comprennent les éléments suivants [105] :

1) Un modeéle de flux de chaleur,

2) Un suivi du front colonnaire par un modele de cinétique des pointes des dendrites

colonnaires,

3) Une nucléation des grains équiaxes qui dépend de la surfusion,

4) Un modele de cinétique des pointes des dendrites équiaxes,

5) Un critére de blocage colonnaire qui dépend de la fraction volumique des grains équiaxes.
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Hunt attribue I'arrét des grains colonnaires a un blocage mécanique par des grains équiaxes
rentrés en contact [106]. Gandin propose une instabilité du front colonnaire, source de grains équiaxes
qui bloquent I'avancement du front colonnaire [107]. Martorano et coll. mettent en évidence les effets
du rejet de soluté pendant la solidification [108]. Tous ces modeles, ainsi que d’autres criteres pour
déterminer la position de la TCE, seront discutés dans les paragraphes suivants.

2.2.4.1 Modeéle de Hunt

Le modele de Hunt consiste en une approche de nucléation hétérogene pour traiter I'origine
des grains équiaxes, une croissance des dendrites et un blocage mécanique des grains. Des
cartographies de la TCE en fonction des parameétres sont ensuite générées. Les premieres hypotheses
du modeéle sont des flux en régime stationnaire, un systeme binaire pour les parametres
thermodynamiques et un profil de température linéaire caractérisé par un gradient thermique G
constant.

La Figure 2-9 schématise le modele. Le front colonnaire isotherme avance a la vitesse v. Juste
devant le front colonnaire, un gradient thermique G: constant et linéaire est imposé. Lorsque la
température dans le liquide atteint la température de nucléation Ty, des grains sphériques fixes
germent instantanément. Ces grains équiaxes croissent ensuite dans la zone en surfusion (AT). La
croissance des grains colonnaires et équiaxes se poursuit jusqu’au blocage physique du front
colonnaire par les grains équiaxes, dés que ces derniers occupent tout I'espace devant le front.

FT ‘ ty
Légende
= vitesse des pointes
colonnaires
= gradient thermique
(constant)
X = température du front
T t,>t, colonnaire
T = température de
nucl
—=> nucléation
[ T =température initiale du
T— Oliq
Ulia liguide
=surfusion=(T - )
Oliq

Figure 2-9. Schéma du modéle de Hunt.

2.2.4.1.1 Nucléation hétérogene

La nucléation dite hétérogéne est la germination dans laquelle le substrat qui sert de germe
n’a pas la méme composition que le solide qui se développe autour. Un facteur essentiel est Ny, la
densité initiale de germes qui se forment instantanément dans le liquide. Ce facteur N, est
difficilement accessible aprés une expérience car tous les germes initialement présents ne survivent
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pas et la fragmentation complique encore la mesure du nombre de sites de germination et le moment
auquel la germination a lieu. La germination est possible a une température inférieure ou égale a la
surfusion de nucléation ATy reliée a la température du liquidus, la composition initiale et la
température de nucléation par I’équation (1) [106].

ATy = Tliquidus (CO) —Ty (1)
Le taux de nucléation par unité de volume, I, est donné par I'équation (2) [106].

(ATy)?In(N, x 102%9)
(AT)?

I =(Ny— N)10%%exp (2)

Cette équation signifie que le taux de nucléation est proportionnel a la surfusion AT par un
1 e L -
facteur Nyexp (ﬁ) Les facteurs constants de 10%° ont un rapport avec la diffusion dans le liquide, la

taille des germes et le rayon atomique. La surfusion de nucléation est également constante dans le
temps.

2.2.4.1.2 Croissance

La croissance se poursuit dans la zone en surfusion. Cette surfusion constitutionnelle AT, est
définie par I’équation (3), mettant en jeu le gradient thermique G, le coefficient de diffusion dans le
liqguide Dy, la vitesse aux pointes V, la pente du liquidus m, le coefficient de partage constant ko entre
le solide et le liquide, la composition chimique initiale Gy et le coefficient de Gibbs-Thomson I [106].

_ 1,

v D,

Le premier terme dans I’équation n’étant significatif que sous forts gradients et faibles vitesses,
il est donc généralement négligeable par rapport au second terme. La surfusion peut alors s’exprimer
sous la forme simplifiée (I’équation (4)) [106] dans laquelle la constante A est donnée par I'équation

(5).

o) 2 )
Ale = {‘ T}
D, (5)

A= —L1
2ml (1 —ky)

2.2.4.1.3 Blocage mécanique

Pour que la croissance soit considérée comme colonnaire, la longueur des dendrites
colonnaires doit dépasser le diametre d’un grain équiaxe. Hunt [106] a développé un critére qui
indique si la croissance doit étre considérée comme équiaxe (quand la fraction volumique de cristaux
équiaxes @ est supérieure a 0,49) ou colonnaire (pour une fraction volumique de cristaux équiaxes @
inférieure a 0,0049, soit 1 % de la fraction volumique du cas équiaxe). Pour éviter I'empiétement des
grains les uns sur les autres, la fraction volumique étendue @. corrigée a été introduite en équation
(6).

9 =1-exp(—=0.) (6)
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Les deux cas de croissance sont donc [106] :
1) Croissance équiaxe : @. > 0,66,
2) Croissance colonnaire : @ < 0,0066.
Les grains sont approximés par des spheres du méme rayon pour un temps donné t. Tous les
grains ont donc la méme histoire thermique. La croissance des sphéres est une fonction de la vitesse
des pointes équiaxes, en passant du temps a I'espace a travers la surfusion locale en équation (7) [106].

AT
t A(AT)? A[(AT)® — (ATy)?]
r:fvedt: f vac, 44D = 3VGC, - @)
0
A amr3N,

Combiner ceci avec le fait que @, = > 0,66 permet de définir les conditions de

croissance équiaxe (en équation (8)) et colonnaire (en équation (9)) [106].

(ATy)?
Gequiaxe < 0,617N, /3 [1 - @T, )3 AT, (8)
1 (ATy)? (9)
Geotonnaire < 0»617(100 ' NO) /3 [ (AT )3 AT,

2.2.4.1.4 Capacités prédictives

La possibilité de définir un gradient critique pour la croissance équiaxe et un gradient critique
pour la croissance colonnaire permet de tracer des cartographies de la TCE en fonction des paramétres
variant indépendamment, comme Cp, ATy et, méme, Ny, parametre difficilement accessible
expérimentalement. La Figure 2-10 présente des prédictions ainsi possibles avec ce modele. L'étendue
de la zone équiaxe augmente quand la surfusion de nucléation diminue, la concentration de soluté ou
la densité de germes augmente.

a Ui b - c -~
) eqwax_e ) équiaxe ) équiaxe
1.5 2 -1.5 -1.5
colonnaire
TA1.25 K N
$-20 s-20 1z20t "/«{10//-, <1000 -100000
3 A0.75 K AT L 3 ct 3 A
2.5 = -2.5 =55 \
847-0.5 K 110 K C=6% colonnaire colonnaire
-3.0 -3.0 -2.0
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Figure 2-10. Schémas de la croissance équiaxe d’un alliage binaire Al-3 %mas Cu avec une surfusion de nucléation ATy =
0,75 K et un nombre de germes N = 1000 cm-3 en fonction de G (K/cm) et v (cm/s) en faisant varier en a), la surfusion de
nucléation, en b), la composition chimique et en c), la densité de germes [106].

2.2.4.1.5 Hypotheses limitantes du modele
Ce modeéle possede toutefois des hypothéses limitantes, a savoir :

* Un régime stationnaire,

* Un systéme binaire (pour Cp; indépendant de I'alliage),

*  Un profil de température linéaire caractérisé par un gradient thermique G quasi
constant,

¢ Un suivi de front colonnaire droit et isotherme,

* Une vitesse d’avancée du front colonnaire constante et égale a la vitesse de
I'isotherme,

¢ Une nucléation instantanée sur tous les sites a Ty,

* Des grains équiaxes sphériques (petits par rapport au gradient),

* Aucun déplacement des grains équiaxes,
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* Des surfusions calculées avec la composition initiale C,, c’est-a-dire sans interactions
solutales,

* Une pente du liquidus constante,

* Un critére de blocage (fraction volumique des grains équiaxes > 0,49),

*  Une vitesse de refroidissement constante.

2.2.4.2 Autres modeéles

2.2.4.2.1 Gandin (2000)

Gandin a mis en évidence que, pour la croissance colonnaire, la vitesse du front colonnaire
augmente pendant la diminution de la surchauffe, puis diminue en I'absence de gradient thermique
dans le liquide devant le front [107]. L’endroit ou la vitesse est maximale est la position de la TCE [107].
Gandin propose aussi une source de grains équiaxes. Dans le cas d’un gradient quasi-nul, tout le liquide
devant le front colonnaire est en surfusion et la croissance équiaxe est donc possible a peu pres
partout, mais la température du front inférieure, voire égale, a celle de nucléation empéche la
nucléation. La présence de grains équiaxes serait donc en désaccord avec I'impossibilité de la
nucléation. Gandin propose que, dans un gradient trés faible dans lequel la vitesse de croissance
augmente puis diminue rapidement, une instabilit¢ du front colonnaire puisse mener a une
fragmentation catastrophique, source de grains équiaxes qui peuvent croitre devant le front [107]. Le
gradient peut méme devenir négatif aprés que la vitesse maximale du front soit atteinte. Une
déstabilisation du front colonnaire serait aussi possible pour G > 0 avec des écoulements de fluides,
accompagnée de la refusion locale des bras de dendrites et de I'ajustement de I'espacement
interdendritique.

2.2.4.2.2 Martorano etal. (2002)

Le rejet de soluté est caractéristique de la solidification dendritique. Pour des densités de
grains faibles, le rejet de soluté est modéré et le modele de Hunt suffit. Martorano et coll. rajoutent le
cas dans lequel la densité de grains équiaxes est élevée et prennent en compte dans la cinétique de
croissance de grains équiaxes la composition locale et variable du liquide C,, compte tenu du rejet de
soluté (contrairement au modele de Hunt pour lequel la composition du liquide est fixe et égale a la
composition initiale Co) [108]. Dans ce cas, le liquide s’enrichit alors rapidement en soluté, la surfusion
locale baisse et la croissance s’arréte rapidement comme le cas des bras secondaires des dendrites
colonnaires. |l s’ensuit que le blocage a lieu pour une fraction de grains équiaxes @. inférieure a la
valeur seuil de blocage physique pour la TCE selon le modeéle de Hunt. Le front colonnaire s’étend donc
sur une plus grande distance.

2.2.4.2.3 Dérivés avec indices sur la position de la TCE

Des modeles empiriques permettant la prédiction de la position de la TCE ont aussi été
développés. Siqueira et coll. [109,110] proposent un critéere de TCE basé sur une vitesse de
refroidissement critique, au niveau de I'isotherme du liquidus dans les cas de leurs expériences de
solidification dirigée en mode « power-down » avec des parametres thermiques variés. Browne [111]
suggere un index équiaxe maximal qui définit la TCE par rapport aux conditions thermiques, valeur qui
augmente quand I’étendue de la zone en surfusion augmente, quand la teneur en soluté augmente ou
quand le coefficient de transfert thermique du moule diminue.
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2.2.4.2.4 Modéles spécifiques aux alliages TiAl
Le développement de modeles de la TCE spécifiqguement pour les alliages TiAl se fait dans le

cadre du projet européen GRADECET. Un modele de type front-tracking avec nucléation sur les parois,
ou sur des particules de bore dans le cas de I'alliage GRADECET qui contient du bore, a été développé
par Mooney et McFadden [112,113], sur la base des travaux expérimentaux de Lapin [63]. Les
conditions d’essai et les hypotheses du modeéle sont toutefois éloignées des conditions industrielles :

— Absence de convection,

— Un flux de chaleur radial a une dimension,

— Undiameétre de 8 a 10 mm,

— Une vitesse de tirage de 0,278 mm/s,

— Ungradient de 2°C/mm,

— Un refroidissement lent de 15-30 K/min (50 K/min provoquant trop de gradients

radiaux).

2.3 Lasolidification péritectique

Dans le cas des alliages TiAl, les transitions péritectiques et notamment la cascade de
péritectiques B + L - a et a + L = y identifiée en Partie 2.1.2.1 rendent la compréhension des
structures de solidification plus compliquée. La transition péritectique, qui sera définie dans cette
section, a la particularité de recouvrir et faire ainsi disparaitre la phase primaire. Des techniques post-
mortem sont utilisées pour I'analyse des échantillons, et des transformations de phases successives
peuvent rendre la structure de solidification primaire plus difficile a observer. Cette partie vise a
détailler les connaissances sur la solidification péritectique et I'effet de la transition péritectique sur
les structures.

2.3.1 Réaction et transformation péritectique

Le diagramme de phases Ti-Al présente une solidification péritectique B+L—=>a, schématisée sur
la Figure 2-11(a). La solidification péritectique comprend deux mécanismes : la réaction péritectique
suivie de la transformation péritectique, expliquées visuellement en Figure 2-11(b) et (c). Le terme
« transition péritectique » désigne simultanément ces deux étapes.

(a) (b) (c)
Figure 2-11 (a) Diagramme de phases péritectique typique, avec les compositions a I’équilibre et en surfusion pendant la
transformation péritectique ; (b) Formation d’une microstructure péritectique pendant la solidification sous gradient
thermique vertical ; (c) Zoom sur la réaction (en haut) et la transformation (en bas) péritectiques [114].
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2.3.2 Germination et croissance de la phase péritectique

La phase péritectique a germe généralement sur la phase primaire B, mais la nucléation dans
le liquide est également possible, bien que beaucoup moins probable [114]. La phase a doit avoir déja
germé pour initier la réaction péritectique, dans laquelle les trois phases, a, § et L, sont en contact. La
phase péritectique a croit suivant I'interface B/L pour absorber I'excés d’Al dans le liquide et dans la
direction perpendiculaire dans le liquide par diffusion, aux dépens de B. Le soluté rejeté arrive a travers
le liquide a I'interface avec la phase B qu’il aide a dissoudre. La réaction péritectique se poursuit jusqu’a
ce que l'intégralité de I'interface B/L soit recouverte de phase a, afin d’isoler physiquement la phase B
du liquide [80].

Dés que la phase B est isolée du liquide, la transformation péritectique se déclenche, avec
croissance par diffusion d’a aux dépens de B, consommant couche par couche la phase primaire. La
phase a peut toujours croitre dans le liquide, sans concurrence, jusqu’a ce que la fin du domaine (B+a)
soit atteinte [114]. La structure de solidification résultante est donc intrinsequement chimiquement
hétérogene.

En revanche, hors cas d’incompatibilité de paramétres de maille des phases, la cinétique de la
solidification péritectique n’est pas étroitement liée avec les relations d’orientation, méme si celles-ci
restent toujours valables. La croissance de la phase a n’est pas forcément dendritique tandis que la
cinétique de diffusion gére la disparition progressive de [B. La phase péritectique a germe
habituellement sur la phase primaire B, mais la nucléation dans le liquide ou sur les parois est
également possible, quoique beaucoup moins probable.

Dans un cas de figure dans lequel la phase péritectique ne germe pas sur la phase primaire,
une reconstruction de la structure primaire a partir des relations d’orientation, telle que décrite dans
la thése de Sankaran [73], n’est pas possible. En EBSD, la phase y peut étre la seule indexée pour des
compositions péritectiques et la relation de Blackburn peut permettre de remonter a la structure de
grains a [115].En revanche, la structure primaire en B ne peut pas étre identifiée post-mortem avec
cette technique si la croissance a eu lieu hors relations de Burgers.

2.3.3 Effet du péritectique sur la TCE

Comme dans le cas d’autres études de solidification, peu d’études ont été rapportées dans la
littérature concernant la TCE dans des systemes péritectiques. Une zone équiaxe plus étendue corrélée
avec la transition péritectique a été observée uniquement dans le cas d’une surchauffe élevée (90°C)
dans des alliages Fe-C, sans corrélation similaire quand la surchauffe était de 50°C [116]. De fortes
surchauffes sont censées encourager la refusion de bras dendritiques, ce qui pourrait signifier qu’une
zone équiaxe plus étendue résulte de la présence de germes supplémentaires [117]. D’autre part, une
surchauffe importante pourrait limiter la survie des fragments en accélérant la refusion des fragments
entiers [22]. Ma et coll. ont observé une transition de croissance «alignée a non-alignée » dans un
alliage Zn-Cu péritectique solidifié directionnellement [118]. lls ont ainsi déterminé que, dans un alliage
péritectique, comme la quantité de phase pro-péritectique diminue quand la solidification avance, la
fraction de blocage pour le modele de TCE de Hunt a besoin d’ajustement en conséquence [118]. Les
auteurs notent également que I'observation de Hunt [106] (a savoir que la taille de grains augmente,
puis diminue en passant le péritectique pour le systéme péritectique Fe-C) n’est pas valable pour le
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systeme péritectique Zn-Cu, dont le diagramme de phase présente une transition péritectique
différente de celle du systeme Fe-C [118].

Malgré le nombre considérable d’alliages péritectiques, comprenant des alliages d’importance
technologique tels que les aciers, le bronze et les aluminiures de titane, le réle du péritectique sur la
fragmentation a été peu étudié. Les résultats sur la formation de la zone équiaxe ne sont qu’indirects
et qualitatifs dans les aciers [116,119] et aciers inoxydables [120]. Les systéemes eutectiques, par
contre, ont été étudiés extensivement. D’abord, la transition péritectique est un procédé a deux étapes
comprenant (i) la réaction péritectique et (ii) la transformation péritectique [121]. En plus du probleme
de la croissance forcément séquentielle (non-simultanée) des deux phases solides, les conditions
d’équilibre sont rarement atteintes lors de la solidification péritectique, et la solidification en régime
stationnaire ne peut pas se produire avec un front de croissance plane [122]. Méme si elle parait
simple, en raison du régime non-stationnaire, cette transition de phase peut conduire a une large
variété de microstructures de solidification, comme la croissance couplée en bandes [123], la structure
en flots bandés [124,125] ou des structures encore plus élaborées dépendantes de la convection [126].

La nucléation hétérogéne est caractérisée par une température de croissance des grains
équiaxes supérieure a celle des grains colonnaires, soit une surfusion moins importante [22,103]. Ces
différences de conditions de croissance peuvent également justifier I'existence d’une zone mixte de
grains équiaxes et colonnaires [103], mais une transition plus nette peut étre observée avec des
inoculants [104]. Sur le plan thermique, une recalescence importante peut indiquer une zone équiaxe
résultante de nucléation hétérogéne plutét que de fragmentation [22].

Différents parametres influent sur la germination : la vitesse de refroidissement, le temps de
solidification, le gradient thermique dans le liquide, la surfusion chimique et thermique et le nombre
et efficacité de germes potentiels [79]. Le systeme d’alliage, la teneur en soluté, la section de la piece
coulée, le procédé, et les conditions de procédé (surchauffe, T moule, dynamique des fluide) doivent
donc étre prises en compte pour expliquer I'origine des grains équiaxes. Ces observations ont été
validées sur des lingots a I'échelle du laboratoire, et plusieurs mécanismes peuvent coexister et varier
selon les conditions de coulée [79].

Le présent travail est la premiére étude de I'effet de la transition péritectique sur la TCE dans
des alliages TiAl avec celle de Zhong et coll., qui suggére que des vitesses de croissance limitées
(inférieures a 500 pm/s) peuvent éviter la TCE lors de la solidification dirigée de Ti-48AI-2Cr-2Nb, et
que le changement de phase primaire (au point péritectique) est responsable de I'absence des grains
équiaxes a partir de cette vitesse pour une composition proche du point péritectique [127]. D’autres
publications contiennent des micrographies du front de transition péritectique dans le Ti-46Al-8Nb
[54,128], le Ti-46AI-5Nb ou le Ti-45Al-6Nb-0,3B [129], solidifiés directionnellement. Des pointes de
dendrites tout-B non-transformées qui semblent souvent étre écartées du reste de la dendrite figurent
sur des micrographies issues d’expériences Bridgman a vitesses d’extraction intermédiaires ou élevées
(entre 3 et 30 um/s). Des barreaux de diametre 25 mm produits par coulée gravité classique dans une
étude antérieure présentent des différences structurales marquées entre Ti-47Al-2Cr-2Nb et Ti-48Al-
2Cr-2Nb, une augmentation relativement faible de teneur en aluminium qui réduit la quantité de phase
pro-péritectique : la zone équiaxe devient plus étroite et les grains colonnaires plus fins et droits [24].
La transition péritectique semble jouer un réle dans la TCE, mais le mécanisme n’est pas encore
évident.
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Des techniques expérimentales in-situ permettent d’approfondir I'étude de « simples »
transitions de phase péritectiques. Par exemple, la microscopie confocale a balayage laser a hautes
températures permet de caractériser I’évolution de la surfusion de nucléation de la phase péritectique,
I’évolution de la jonction triple ou le mécanisme de croissance de la phase péritectique, contrblée par
transfert thermique [130] ou par diffusion solutale [131-137]. La morphologie de la jonction triple
péritectique qui avance a été schématisée de maniére générale par Shibata et coll. [138] pour
différents coefficients de diffusion de soluté, a différentes vitesses de réaction péritectiques ainsi
gu’en fonction de I’évolution thermique par Griesser et al. [135]. La croissance par étapes progressives
dans cette étude a été réalisée par petites diminutions de température permettant la refusion locale
de phase primaire juste devant la phase péritectique stationnaire, apres lesquelles, lors d’un maintien
en température isotherme, la phase péritectique pouvait remplir I'espace de liquide créée, situation
qui pose probléme pour le modele dans lequel la dissipation de la chaleur latente est la force motrice
de la refusion de la phase primaire. Dans le cas d’un alliage Fe-C dont la diffusion de soluté est plus
rapide par rapport a un alliage Fe-Ni, la transformation de la phase primaire solide est plus importante
et, pour l'alliage Fe-Ni, la phase péritectique se propage essentiellement a travers le liquide [135].
Nassar et al. argumentent que la morphologie de la phase péritectique a la jonction triple est
déterminée par la tension interfaciale importante entre phases solides, produisant par conséquent
moins de phase péritectique que prévu par le modele [133]. La surestimation de la fraction prédite de
phase péritectique est surestimée pourrait s’expliquer par la non-prise en compte dans le modéle a
diffusion dominante d’'un phénomeéne de convection de Marangoni (de tension de surface) induit par
la configuration expérimentale des études en microscope confocal [135,139]. Une autre explication
pourrait étre la suppression de la réaction péritectique, et donc de la transition péritectique, par la
transformation massive [137].

Concernant les études par modélisation, des calculs de champ de phases ont permis
I'introduction de nouveaux éléments concernant le mouvement et la morphologie de la jonction triple
ou la cinétique de solidification isotherme [134,140,141]. Boussinot et al. montrent également qu’a
une température au-dessus du point péritectique, la phase péritectique a une jonction triple se sépare
de la phase primaire devant elle par infiltration du liquide a la jonction triple [140]. Cette situation
reproduit la fragmentation et démontre ainsi la robustesse de leur modéle de migration de film liquide
en régime stationnaire [140]. La Figure 2-12 représente I'avancement de la phase péritectique et la
fragmentation visuellement.
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Figure 2-12. Evolution d’une jonction triple: phase péritectique en noir, liquide en gris, phase primaire en blanc [140].
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Des éléments soutenant I'impact de la phase péritectique sur la fragmentation n’ont été
apportés que par Yasuda et al. dans une étude synchrotron de diffraction aux rayons X dans des aciers
[142]. Les auteurs indiquent que la fragmentation induite par la transition péritectique est possible
grace a la tension de surface 6/y élevée, par exemple a5/, > 2(0y,/y,01/s). Dans des alliages y-TiAl, la
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transition de phases péritectique semble affecter la taille de grains d’échantillons de fonderie a la sole
froide [52], mais dans ce cas I'énergie interfaciale entre la phase pro-péritectique B-Ti et la phase
péritectique a-Ti est prédite comme étant relativement basse grace aux relations d’orientation de
Burgers entre les deux phases [143].

2.4 Centrifugation

Pour produire les aubes de turbine en TiAl, Snecma utilise des procédés de coulée centrifuge, ce
qui permet de remplir rapidement les moules et éviter les problémes de remplissage. Cette section
présente la coulée centrifuge, et notamment lI'influence de la centrifugation sur la solidification.

2.4.1 Coulée centrifuge

Dans le cas des alliages réactifs, la surchauffe des procédés de fusion est généralement faible
pour limiter la contamination, ce qui réduit en contrepartie la coulabilité. La manque de coulabilité
peut étre compensée par la centrifugation grace a ses temps de remplissage courts et son meilleur
taux de remplissage [144]. La technique présente ainsi des avantages d’homogénéité microstructurale
et de porosité réduite par rapport a la coulée gravité classique [145]. De plus, dans le cas de la coulée
des aubes proches des cotes finales, la pression induite permet de remplir des sections minces de
moins d’1 mm malgré la contrepression de I'énergie de surface [144]. Par contre, le risque de
turbulences et donc d’entrainement d’oxydes de surface ou de piégeage de bulles de gaz est significatif
[13]. La modélisation du remplissage des moules et de I'’écoulement des fluides est donc un outil
essentiel pour ce type de procédé permettant d’assurer la qualité des pieces [144]. Les limitations du
suivi quantitatif des procédés, par exemple la technologie de mesures thermiques, ainsi que celles
dans les données thermophysiques disponibles, par exemple les coefficients de diffusion de chaque
élément dans chaque phase pour un systeme complexe tel que Ti-Al-Cr-Nb, compliquent la
modélisation, mais la puissance de calcul disponible actuellement permet de prédire la performance
de nouvelles configurations de coulée en termes de porosités et ségrégations.

La production d’aubes de turbine par coulée centrifuge avec la technique de fonderie a la cire
perdue est un procédé long et complexe, décrit en détails par Aguilar et al. [146]. Cette technique
apporte une possibilité de production en quantités importantes et de précision, permettant la
fabrication de formes complexes ayant une bonne qualité de surface. Des enjeux de production de
moules céramiques proches des coOtes finales des pieces a partir de barbotines, de revétement en
yttrine, d’agencement de grappes de moules, de préchauffage de moules, etc. se rajoutent aux
problémes de protection contre la contamination et d’évaporation d’aluminium et du réglage des
parametres de centrifugation tels que la surchauffe, la vitesse de rotation et la pression de coulée
[146]. La coulée centrifuge en moule permanent métallique a été développée pour la fabrication de
valves en TiAl pour 'automobile permettant de limiter la contamination et de contréler la chimie afin
de réduire le colt des matieres premiéres [146]. Snecma a utilisé un procédé analogue pour la
production de lingots dans lequel des aubes de turbine sont ensuite usinées.

D’un point de vue scientifique, en plus des phénomeénes couplés de solidification qui seront
discutés dans la prochaine partie, les écoulements convectifs de fluides autour d’un solide en train de
se développer sous centrifugation et capable de fragmenter et étre donc transporté dans le liquide
sont assez complexes [147]. Déterminer la surface solide-liquide est une tache particulierement
difficile lors d’écoulements turbulents [144]. La gravité terrestre, go, peut toujours jouer un réle dans
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la coulée centrifuge selon la configuration et la vitesse de centrifugation, et par ailleurs les forces liées
a la centrifugation dépendent de la géométrie : la force centrifuge, g., agit perpendiculairement a I'axe
de rotation et la force de Coriolis contre le sens de rotation. Pour deux systémes en rotation a une
vitesse similaire, la force de Coriolis est la méme qu’importe le rayon [148]. La discussion d’expériences
de solidification sous centrifugation implique des concepts de transport et d’écoulement de fluides qui
sont présentés dans le prochain paragraphe.

2.4.2 Notions de transport et d’écoulement de fluides

La convection dans les expériences de solidification est soit thermosolutale, surtout pour des
configurations de grandes dimensions, soit liée aux gradients d’énergie de surface prés d’une interface
solide-liquide courbée, soit forcée par une force externe. Lors de la solidification, la convection
provoque des instabilités au niveau de l'interface solide-liquide [149] qui rendent la modélisation
compliquée. Les transitions entre des écoulements laminaires, périodiques, ou turbulents perturbent
également l'interface solide-liquide. La composition chimique peut également modifier I'écoulement
[94]. Méme les systémes concus pour I'étude de la croissance cristalline ne permettent que
difficilement de controler les transports thermique et massique. Par exemple, la technique de
solidification dirigée de type Bridgman impliquant des formes de lingots cylindriques de petit diametre
et visant a limiter la convection ne peut pas totalement supprimer les effets d’énergie de surface ou
les gradients radiaux qui créent des cellules convectives radiales conduisant a des ségrégations radiales
[150]. Le transport de ces systemes et leur comportement sont usuellement caractérisés par plusieurs
grandeurs (sans unités) donnant une estimation des forces motrices responsables du transport de
chaleur, d’espéces ou de fluides. La forme sans dimensions dépend d’une échelle caractéristique de
longueur, vitesse, concentration, temps, etc. qui représente le mécanisme de transport dominant. Les
grandeurs d’intérét dans ces travaux sont décrites dans le Tableau 2-4.

Les nombres Prandtl (Pr) et de Schmidt (Sc) dépendent uniquement de diffusivités, propriétés
thermophysiques du matériau. Les valeurs de Pr sont plus grands pour les oxydes fondus (entre 1 et
10) que pour les semiconducteurs fondus (entre 0,01 et 0,1) [150]. Les valeurs de Sc dans le liquide en
fusion sont typiquement grandes, entre 10 et 100, en raison des faibles coefficients de diffusion dans
le liquide [150].

Les nombres de Péclet (Pe:, Pes) et de Reynolds (Re) permettent de distinguer entre les
mécanismes de transport dominants et dépendent du choix d’échelle caractéristique. Des couches
limites se forment quand ces valeurs sont élevées [150].

Le groupe suivant de grandeurs détermine I'effet atténuant de la viscosité sur certaines forces
motrices : la flottabilité (force ascensionnelle résultant de I'immersion) pour les nombres de Grashof
(Gr) et de Rayleigh (Ra), pour des échelles différentes de vitesse et de pression, et le cisaillement en
surface produit par le gradient d’énergie de surface en présence de viscosité pour le nombre de
Marangoni (Ma) [150]. Ra permet de différencier entre des régimes d’écoulement différents [151]. Le
nombre de Taylor (Ta) est utilisé pour comparer la force centrifuge a I'effet atténuant de la viscosité
[152].

Le dernier groupe est plus particulierement lié a la centrifugation. Le nombre de Rossby (Ro)
donne une estimation de I'équilibre des vitesses pour déterminer la vitesse percue par le systeme. Une
valeur de Ro inférieure a 1 indique des effets de Coriolis importants, valable quand I'échelle de temps
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du systeme est plus grande que la période de rotation [152]. Le numéro de Froude (Fr) concerne le

rapport entre I'accélération centrifuge et I'accélération terrestre [153].

Tableau 2-4. Définitions liées aux transports [150,152-154].

Grandeurs Signification Expression
Nombre de Prandtl Dif fusivité visqueuse Pr = M
Dif fusivité thermique a
Nombre de Schmidt Dif fusiviteé visqueuse Sc = Ad
Dif fusivité massique D
Nombre de Péclet Transport thermique convective _ VL
thermique Transport thermique dif fusive Pe. = a
Nombre de Péclet Transport massique convective VL
solutal Transport massique dif fusive Pes D
Nombre de Reynolds Transport de quantité de mouvement convective Re = E
Transport de quantité de mouvement dif fusive v
Nombre de Grashof Force de flottabilité goBL?
Force visqueuse Gre = V2 AT
Nombre de Rayleigh Force de flottabilité Ra, = Gr, - Pr
Force visqueuse
Nombre de Marangoni Force due au gradient d'énergie de surface a(d—a)L
Force visqueuse a, = ;Z; AT
Nombre de Taylor Force centrifuge Ta 4%t
2

Force visqueuse

Nombre de Rossby

Vitesse du systéme

v
(Sc/Pr)VRaPr
o=—"r"7"""

Vitesse due a la force de Coriolis 2wl

Nombre de Froude Accélération centrifuge WL
TR, N — Fr=—

Accélération due a la gravité 9o

2.4.3 Expériences de solidification sous centrifugation

Des expériences de solidification sous centrifugation effectuées sur de petits cylindres de
semiconducteurs ont révélé un comportement curieux. Pour la croissance de PbTe dopé d’argent, avec
gc entre 1 et 5 fois go, Rodot et al. ont mis en évidence que la ségrégation était trés limitée a 5 g par
rapport aux autres vitesses de rotation et que seules ces conditions permettaient I'obtention d’un
lingot monocristallin [149]. La porosité en surface (en plus de la retassure) présente a 1 g était
également réduite pour I'essai a 4 g et presque éliminée a 5 g, suggérant des modes convectifs
différents [149]. Par ailleurs, la ségrégation augmente pour des valeurs de g supérieures a 5 g dans la
méme centrifugeuse [155]. Sur une centrifugeuse différente ayant un diametre plus petit (11 m contre
36 m), le comportement « sans convection » a été observé pour 2 g au lieu de 5 g [155]. Il existe un
« magic g », valeur de force centrifuge a laquelle la ségrégation est moindre qu’a des vitesses plus
faibles ou plus élevées. La diminution de ségrégation en travaillant sous microgravité est connue, car
ces conditions permettent de limiter les écoulements pour un transport d’espéces purement diffusif
[152], mais le mécanisme permettant I'amélioration liée a la centrifugation n’est pas identifié.

La modélisation numérique de ce phénomene sur le gallium liquide dans une centrifugeuse de
diametre 36 m montre que cette valeur de g a ségrégation minimisée correspond a une transition entre
un régime de convection naturelle et un régime ou la force de Coriolis est dominante, avec de la
convection limitée au g de la transition [152]. Dans une configuration de solidification contre la gravité
(G // -g), la force centrifuge stabilise I'écoulement en I'atténuant [152]. Un Pe critique < 1 donne la
limite supérieure de croissance stable, pour laquelle la force Coriolis recommence a déstabiliser les
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écoulements, traduisant de I’écoulement longitudinal en écoulement radial [152]. Dans une
configuration de solidification dans le méme sens que la gravité (G // g), la force de Coriolis stabilise
I’écoulement en 'atténuant. Les fluctuations thermiques et le régime instable se produisent ainsi a
une vitesse de centrifugation plus faible que dans le cas de G // -g. [152]. L’écoulement de fluides passe
d’un régime non-stationnaire a un régime stationnaire a un Ra critique, ou les cellules de convection
changent de sens de rotation [152,156]. A |a transition de convection minimisée, les forces du systéeme
sont en équilibre, équilibre qui peut étre facilité par une configuration qui permet au creuset fixé en
haut de changer d’angle quand la force centrifuge augmente [183, 184]. Dans le cas d’une
configuration fixée sur un pivot et capable d’ajuster son angle avec la centrifugation, la force
dominante est la flottabilité (force ascensionnelle résultant de I'immersion), et comme la force de
Coriolis, elle dépend de la vitesse de rotation, w, et donc du diamétre de la centrifugeuse, avec une
dépendance en w? dans le premier cas et en wV,¢ dans le second [154].

Quant aux effets matériaux, de nombreux paramétres, tels que I'espacement des dendrites
secondaires, |'espacement eutectique, le diamétre de troncs primaires, le rayon de pointes et la forme
des cellules eutectiques ne semblent pas dépendre de la centrifugation [188, 189]. L’espacement entre
les bras primaires diminue par contre quand la vitesse de centrifugation augmente [158]. La
fragmentation n’en est pas responsable car la structure est toute colonnaire. La suppression de
diffusion par la convection et la flottabilité du liquide enrichi en soluté rejeté au niveau de l'interface
pendant la solidification en sont donc les causes les plus probables [158]. Le champ de gravité
augmenté repousse le soluté plus loin devant les dendrites, étendant la zone pateuse et contraignant
la croissance de bras secondaires [158]. Des bras tertiaires peuvent croitre comme de nouveaux bras
primaires pour ajuster I'espacement interdendritique a la vitesse de croissance correspondante.

2.5 Synthese

Les recherches bibliographiques ont d’abord donné des informations sur les alliages Ti-Al, les
considérations vis-a-vis la contamination en raison de la réactivité de ces alliages, I’alliage léger a base
du composé y-TiAl « GE », connu pour son mélange de propriétés attractives et son application dans
I’'aéronautique comme matériau d’aubes de turbine basse-pression et les autres alliages de la famille
y-TiAl ainsi que leurs applications.

Le concept de la transition colonnaire-équiaxe, ou TCE, arrét de la croissance des dendrites
colonnaires par des grains équiaxes au coeur du lingot laissant les deux types de structure apreés la fin
de solidification, a été détaillé. Les origines des grains équiaxes restent floues, et la littérature présente
différentes hypothéses, notamment la fragmentation. La modélisation de ce phénoméne a été
présentée. Le modele analytique de Hunt avec ses gradients critiques pour la croissance équiaxe ou
colonnaire et ses cartographies en log v (log G) ainsi que I’extension au modéle comprenant un flux de
chaleur unidimensionnel a été expliqué en détail, et les grandes lignes des autres modeles existants
ont été exposées.

Le paragraphe 2.3 a traité de la solidification péritectique, caractérisée par la réaction
péritectique ou la phase péritectique a apparait sur la phase primaire B et la recouvre, suivi par la
croissance de la phase a aux dépens de B par la transformation péritectique. La question de son effet
sur la TCE a été ouverte. L'effet de la solidification péritectique sur la TCE n’apparait pas dans la
littérature. Le role de la fragmentation dans la TCE dans les alliages TiAl reste également a éclaircir.
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Enfin, la coulée centrifuge industrielle a été discutée, suivi de quelques notions de transport
et d’écoulements de fluides utiles, puis des résultats d’expériences de solidification dirigée en

centrifugeuse.

En fin de bibliographie, les sujets ouverts a explorer sont I'effet de la solidification péritectique
sur la fragmentation et la transition colonnaire-équiaxe. Le role joué par la fragmentation dans la TCE
est également inconnu. L'effet de la centrifugation sur la fragmentation et |a solidification en général
n’est pas clair. La mise en place de structures telles que la TCE, ainsi que la mise en place de
ségrégation, sont des points intéressants a investiguer plus profondément.
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Chapitre 3: Matériaux et techniques

Ce chapitre introduit les matériaux et systemes d’étude pour les trois types d’expériences de la
these : les coulées en creuset froid, les expériences de solidification dirigée dans une méme
configuration avec et sans centrifugation, et les coulées centrifuge a I'échelle semi-industrielle. Les
configurations expérimentales sont décrites et les protocoles présentés. La caractérisation des
échantillons est ensuite traitée, allant de la préparation des échantillons aux techniques de
caractérisation telles que la microscopie, la tomographie et les mesures thermiques. La derniére partie
du chapitre concerne la modélisation, avec dans un premier temps les calculs des parameétres
thermodynamiques pour le systeme d’alliages, suivis des simulations spécifiques a chaque type d’essai.

3.1 Matériaux et systemes d’étude
3.1.1 Coulées en creuset froid

Safran a fourni la matiére ayant la composition GE pour les essais, pour que ceux-ci répondent
directement a la problématique industrielle. Pour les essais sans centrifugation, il s’agit d’un barreau
cylindrique de 4,5 kg, de diametre 75 mm et de longueur proche de 190 mm, produit par PAM (plasma
arc melting). Sa composition nominale est donnée dans le Tableau 3-1.

Tableau 3-1. Composition nominale de I’alliage GE fourni pour les essais de solidification sans centrifugation.

59,37 33,04 2,58
48,19 47,58 1,93 2,03 0,19

Les études antérieures avec le systeme Ti-Al-Cr ont aidé a sélectionner les compositions pour
I’étude avec I'alliage GE, répertoriées dans le Tableau 3-2. La Figure 3-1 représente une coupe isopléthe
du diagramme de phases pour le systeme Ti-Al-2Cr-2Nb. Les couleurs des lignes verticales sur cette
coupe correspondent aux compositions dans le Tableau 3-2. La zone colorée en transparence indique
la gamme de compositions « GE », autour du péritectique.

Tableau 3-2. Compositions élaborées a partir de I'alliage GE et leurs propriétés.

Teneur en Al nominale, Domaine Ajouts a Tquuidus (°C)  ATsoidif (°C)
%mol (%mas) GE
43Al (29,17) B +Ti 1556 58
45Al (30,93) B/Hypopéritectique +Ti 1537 60
47,5Al (GE) (33,04) Hypopéritectique aucun 1511 46
52Al (37,03) A +Al 1471 38
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Figure 3-1. Coupe isopléthe du diagramme de phases Ti-XAl-2Cr-2Nb avec les compositions élaborées et la zone de

composition GE indiquées [74].

La composition a été mesurée par energy-dispersive X-ray spectroscopy (EDX) en zone
colonnaire et en zone équiaxe, et les teneurs en aluminium sont présentées dans le Tableau 3-3. Une
erreur d’environ 1 %mol aluminium est présente sur la mesure.

Tableau 3-3. Teneurs en aluminium mesurées par EDX.

43 44,2 44,5
45 46,3 46,5
47,5 48,7 48,1
52 52,6 52,5

Un tronconnage sous eau est réalisé pour enlever la peau d’oxydes des barreaux et obtenir les
masses inférieures a 20 g nécessaires pour les élaborations. L’ajustement de l'alliage meére aux
compositions désirées est réalisé par ajouts de titane ou aluminium. Le titane utilisé est découpé a la
microtrongonneuse de précision a partir d’'un barreau de titane de pureté 99,96 % de diamétre 12,7
mm. Les tranches de titane de hauteur 2 mm ainsi obtenues sont ensuite découpées en plus petits
bouts pour faciliter leur intégration dans le métal en fusion. Des granules fines de titane de pureté
99,9 % permettent d’ajuster le poids final. L'aluminium était sous forme de granules aplaties de
diamétre nominal 9,5 mm et de pureté 99,99 %. Toutes les surfaces (dans la limite du possible dans le
cas des granules d’aluminium) des matiéres premieres sont polies juste avant les élaborations pour
enlever 'oxyde de surface. Ces éléments et I'alliage GE ont été pesés avec une précision de 0,001 g
dans les proportions nécessaires pour faire un total de 20 g.

Des lingots de 20 g sont alors élaborés a la sole froide pour éviter la contamination. Avant
chaque essai, la sole froide est purgée par des cycles successifs de vide et d’argon de pureté 99,999 %,
pour un vide final inférieur a 8-10°3 mbar. Un flux stable d’argon est ensuite établi. Le générateur est
démarré a sa puissance minimale qui est ensuite augmentée au fur et a mesure pendant la fusion. Un
pyrometre bichromatique enregistre la température a partir d’environ 900°C. Le métal liquide est en
semi-lévitation pendant que l'inducteur est en marche et les lingots sont refroidis au contact du
creuset froid lorsque I'inducteur est arrété, le tout sous flux d’argon.

Pour préparer les lingots de compositions différentes, la premiere fusion comprend les 20 g de
matieres premieres, soit de 'alliage GE tout seul, soit de I'alliage GE et du titane, soit du GE et de
I"aluminium. Les éléments d’addition sont placés au plus proche de I'inducteur, sous I'alliage GE, pour
faciliter leur fusion. Quelques cycles de chauffe et de refroidissement sont nécessaires pour atteindre
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un lingot homogéne avec additions. Dans ces cas, quand le lingot se colle au creuset, la puissance est
remise a zéro et le décollage est effectué par un coup mécanique sec. Ensuite, aprés démontage et
nettoyage du tube et rétablissement de I'atmosphére suivant le protocole habituel, le lingot est
refondu a I'envers. Le suivi visuel de I'aspect fondu ou non fondu du lingot et de I'aspect de surface
apres le refroidissement, ainsi que le suivi thermique par pyromeétre, permettent de confirmer
I’'homogénéité du lingot.

3.1.2 Solidification dirigée sous centrifugation

Safran a fourni un deuxiéme barreau cylindrique de 4,5 kg, de diamétre 75 mm et de longueur
proche de 190 mm, produit par PAM pour les expériences de solidification dirigée sous centrifugation.
Sa composition nominale, légerement différente de celle des essais sans centrifugation, est donnée
dans le Tableau 3-4.

Tableau 3-4. Composition nominale des lingots pour expériences de solidification dirigée sous centrifugation.

59,62 32,96 2,49 4,76
48,39 47,46 1,86 1,99 0,21

Les échantillons sont d’'un diamétre de 7,7 a 7,9 mm et d’'une longueur de 164 a 165 mm. Une
rainure de diameétre entre 1,2 et 1,4 mm et d’'une longueur de 75 a 76 mm est usinée sur un c6té pour
accueillir un thermocouple. Comme le TiAl est difficilement usinable et comme le pergage de la rainure
présente un défi particulier, cet usinage a été réalisé par électroérosion par une entreprise spécialisée
(EDM, electrical discharge machining) qui a également réalisé I'usinage des échantillons Ti-46Al-8Nb,
Dohlen & Krott Werkzeugbau pour Access. Dix échantillons ont été préparés pour permettre d’assurer
les campagnes d’essais de coulée centrifuge, de validation sous gravité terrestre (« ground test ») et
pour les futures expériences en microgravité dans le méme four. L’axe longitudinal de chacun des dix
échantillons produits était paralléle a I'axe longitudinal du barreau original.

3.1.3 Coulées centrifuges semi-industrielles

Safran a fourni de la matiére de différentes sources pour les coulées centrifuges semi-
industrielles. Deux compositions ont été utilisées pour étudier I'effet du péritectique : une composition
GE haut-Al |égérement hyperpéritectique (33 %mas aluminium ; = 47,5 %mol) et une composition bas-
Al hypopéritectique (32,1 %mas aluminium ; = 46,5 %mol), toutes les deux fournies par Safran. La
matiere pour la premiere coulée, barreaux censés étre plus riches en aluminium, a été fournie sous
forme de quatre cylindres PAM de diametre 127 mm dont deux du pied de barreau. La matiere pour
la seconde coulée, barreaux censés étre moins chargés en aluminium, a été fournie sous forme de
diverses éprouvettes issues d’un procédé de coulée centrifuge industriel. Le Tableau 3-5 présente les
compositions actuelles mesurées par dissolution chimique (gravimétrie) d’au moins 10 g de matiére
prélevée au pied de chaque barreau aprés coulée centrifuge. L’analyse montre qu’en réalité les
compositions sont assez proches entre les deux essais.
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Tableau 3-5. Compositions au pied des barreaux apres les coulées semi-industrielles.

Coulée unités

1 %mol 48,56 46,96 2,09 1,93 0,22
%mol 48 46,99 2,11 1,94 0,22
2 %mol 48,87 46,90 2,01 1,89 0,25
%mol 48,85 46,92 1,99 1,87 0,26
1 %mas 59,66 32,52 4,98 2,58 0,09
%mas 59,56 32,54 5,04 2,59 0,09
2 %mas 60,13 32,53 4,79 2,52 0,10
%mas 60,08 32,53 4,76 2,50 0,11

La peau des lingots PAM de diametre 75 mm pour les coulées sans centrifugation a été étudiée
sous microscope électronique a balayage (MEB) en mode back-scattered electrons (BSE). La Figure 3-2
présente ces microstructures. Des modifications microstructurales sont mises en évidence sur une
distance d’entre 100 et 300 um de la surface, sans contamination par des carbures.

o i e e

Figure 3-2. Quatre zones proches de la surface du lingot PAM Ti-47,5Al-2Cr-2Nb (images MEB).

Les quatre zones de la Figure 3-2 sont :

I.  Cro(te fortement appauvrie en aluminium : <3 um

Il.  Zone sans plaquettes ni lamelles : <10 um
Il Possibilité de lamelles fines, moins de grains foncés : 100-300 pm
V. Plaquettes allongées, quelques lamelles, grains foncés : bulk

Les « plaguettes » observées en Zone Il sont les formes claires allongées sur la Figure 3-2.
Comme nous n’observons qu’une coupe 2D, elles pourraient également étre sous forme de batonnets.

Pour les coulées semi-industrielles comme pour les analyses chimiques, la peau, si présente, a
donc été enlevée a la meule, et les résidus et anciens marquages au feutre enlevés a I'éthanol. La
surface de la matiere pour les coulées a I’échelle laboratoire sans centrifugation a été enlevée par
trongonnage.

3.2 Moyens d’élaboration
3.2.1 Fusions et coulées en creuset froid
3.2.1.1 Configuration expérimentale

La sole froide est un creuset froid en cuivre de petite capacité, chauffé par induction. La
configuration de l'installation permet de porter le métal fondu en état de semi-lévitation lorsque
I'inducteur est sous tension. Le creuset et I'inducteur sont tous les deux refroidis a I'eau. Un tube en
Pyrex entourant le creuset est rendu étanche par des bagues de serrage. Deux joints en silicone de
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chaque co6té relient au systéme un groupe de pompage primaire vers le haut et une entrée de gaz,
dans ce cas de I'argon, vers le bas. Pour régler le flux des gaz, un débitmeétre a bille et un manometre
sont utilisés pres de la sortie des gaz. Un détecteur de pression piézoélectrique situé pres de I'entrée
des gaz et relié a un écran digital donne des informations sur la pression dans I’enceinte. Un générateur
fournit la puissance a I'inducteur, et un controle manuel de la puissance est possible. Les données
thermiques du pyromeétre bichromatique positionné a I'extrémité haute du tube en Pyrex et calibré
avec l'aide d’un four corps noir sont enregistrées sur ordinateur et affichées simultanément sur un
écran digital. La Figure 3-3 présente la configuration de la sole froide. L’Annexe B : Etudes de la
configuration et de caractérisation microstructurale présente les études qui ont mené a cette

Sortie d'Ar ——
I ]

Pyrométre | J
bichromatique

configuration.

Tubeen
Pyrex 1l

Echantillon en I
TiAl Il

Inducteur'

Entrée d'Ar

Eau de
refroidissement

Figure 3-3. Schéma du four a induction avec creuset froid.

3.2.1.2 Protocole expérimental

Chaque essai a lieu apres nettoyage du creuset, du tube et de la colonne reliant le tube au
pyrometre. Un vide inférieur a 8 - 10 mbar est atteint aprés 2 purges a I'argon. Un flux stable d’argon
est ensuite établi. La consigne du générateur est portée a une puissance de 3 kW puis augmentée en
deux fois jusqu’a 4 kW, lorsque I’évolution de la température au pyrometre ralentit. Le Tableau 3-6
présente les parametres de |'essai lié au générateur, avec la masse des lingots affichée puisque la
|évitation dépend de celle-ci. La vitesse maximale du liquide, calculée a partir de I’équilibre énergetique
entre le champ électromagnétique, le champ gravitationnel et la dissipation visqueuse, atteint 1,98 -
10t m/s [159]. Si la fusion ne se produit pas, la puissance peut étre augmentée par pas de 0,5 kW.
Aprés la fusion, la puissance peut étre augmentée pour garantir une surchauffe de 20°C. Le métal est
maintenu en fusion quelques secondes avant de réduire la puissance a 0 kW en quelques secondes. Le
lingot rentre en contact avec le creuset et se solidifie au contact. Le refroidissement continue dans le
creuset a des vitesses de I'ordre de 10°C/s sous argon jusqu’a la température ambiante. L’Annexe C :
Etudes du systéme Ti-Al-Cr en creuset froid présente les études qui ont mené a I'établissement du
protocole.

Tableau 3-6. Paramétres liés au générateur lors des essais en creuset froid.

Masse (g) P (kW) 1(A) f (kHz) B (mT)
20 6 32 220 5
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Pour chaque composition, trois lingots (43Al, 46Al, GE, 52Al) sont élaborés sous les mémes
conditions pour permettre de vérifier la reproductibilité des essais. Un lingot de composition 45Al a
également été produit. Les lingots sont ensuite sectionnés a la microtrongconneuse sur un plan
traversant I’axe central du lingot. La Figure 3-4 montre que I’élaboration propre et sans collage dans la
sole froide est reproductible en termes de structures pour un méme alliage, I’alliage de base GE sans
addition.

1 mm
Figure 3-4. Observation au microscope optique de trois lingots issus d’essais de coulée de I'alliage Ti-47,5Al-2Cr-2Nb en

creuset froid.

3.2.2 Expériences de solidification dirigée

Safran, I'lJL, Access, Airbus et I'ESA (European Space Agency) ont tous participé a la réalisation
des expériences de coulée en centrifuge de grand diametre, au travers du projet ESA-MAP GRADECET
dans lequel s’inscrit cette étude.

L'hypercentrifugeuse « Large Diameter Centrifuge » (LDC) se trouve au centre technique ESTEC
d’ESA, a Noordwijk, aux Pays-Bas. Elle contient quatre a six gondoles attachées a quatre bras. Son
diametre total pendant la centrifugation est de 8 m. Cette installation permet de réaliser des
expériences en gravité variable, de gravité terrestre (1 g) jusqu’a 20 g. Le four pour les expériences de
solidification sera installé a I'intérieur d’une gondole. La Figure 3-5 illustre la configuration. Des
équipements de contrdle sont visibles dans la gondole 5 juste derriere le module four en gondole 1.

e

Figure 3-5. (a) Large Diameter Centrifuge, avec (b) une vue des équipements expérimentaux installés dans deux gondoles
lors d’un essai et (c) une vue de la centrifugeuse en marche, en cours de décélération.

Airbus Defence & Space (anciennement Astrium) a développé le four dans le cadre du projet

GRADECET, le TEMO03-5M. La Figure 3-6 montre le module hors gondole dont le systéme de ventilation

et de refroidissement, I'alimentation en gaz (essais sous argon, trempe a I’hélium) et le bloc four.
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Figure 3-6. Photo (a) et dessin technique (b) du module expérimental avec le four TEM03-5M.

Il s’agit d’une conception « power-down » de solidification sans écoulement avec trois sources
de chaleur (deux a Tchaude, Une A Trroige). Un ressort gere la dilatation thermique de la chambre pour
éviter des retassures et limiter les écoulements de fluides a ceux di a la centrifugation et a la
convection thermique. La partie froide (premier solide) d’un échantillon cylindrique se situe a
I’extérieur pendant les rotations en raison d’un systéeme ne permettant pas une étanchéité totale. Sur
le schéma en Figure 3-7, H3 est la source « froide » et se trouve le plus loin du centre de rotation.
Pendant l'essai, le vecteur g est donc parallele et opposé a la direction de solidification. Un
thermocouple est introduit dans I’échantillon, troué co6té solide non-fondu, et d’autres thermocouples
suivent la température des sources de chaleur. Les gondoles de I'installation pivotent autour de leur
point de fixation pendant que I’hypercentrifugeuse atteint la vitesse ciblée, passant du vertical vers
I’horizontal. L’angle stable (a sur la Figure 3-7) des gondoles est atteint avant de chauffer et fondre la
matiere pour éviter des écoulements de fluides transitoires. Access a modélisé ce comportement et
son effet sur leurs expériences avec I'alliage Ti-46Al-8Nb du projet IMPRESS. Une différence a noter
entre les deux campagnes est le fait que I'axe longitudinal de I’échantillon est centré dans la gondole
dans les essais présentés dans cette thése, tandis que ce n’était pas encore le cas pour la premiéere
campagne avec l'alliage TNB.

(a) (b) ;“’

plaque de base (x = 0)
thermocouples

—-m.,...,.
= ' &chantillon e

ources de chaleur

Figure 3-7. (a) Schéma de I'intérieur du four pour les expériences en LDC. (b) Schéma du sens de rotation de la
centrifugeuse et de I’angle lors de la centrifugation par rapport au four et a I'axe de rotation.

Pour assurer une bonne thermique, commencer une nouvelle expérience implique le
remplacement du four entier avec un échantillon pré-chargé plutét que le remplacement de
I’échantillon dans un méme four. L’échantillon doit étre enlevé par trongonnage. Cing fours différents
ont été chargés dans le méme module expérimental, chacun placé a son tour dans la méme gondole.
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Ce four offre un contréle thermique et des mesures thermiques précis. Il permet d’isoler
I'influence de g sur la formation de structures. Plusieurs valeurs de g sont possibles par rapport au
dispositif de coulée centrifuge semi-industrielle, et la valeur de g reste stable durant I’essai. Un senseur
de gravité dans la gondole permet de préciser celle-ci au niveau de I’échantillon pour chaque essai. Les
mémes fours et donc le méme format d’échantillons seront utilisés pour des essais de solidification de
TiAl sous microgravité en vol parabolique pour le programme MAXUS.

Cing essais ont été réalisés, a 5, 10, 15 et 20 g. Deux essais ont été réalisés a 20 g, avec un cas
ou les sources de chaleur ont été démarrées plus tot, pour effectuer une fusion a 1 g avant de démarrer
la centrifugeuse, mais les autres expériences ont été uniques, avec la fusion réalisée des que la rotation
de la LDC était stable.

Un sixieme essai de solidification dirigée sous gravité terrestre, le « ground test », a également
été effectué pour comparaison. Dans ce cas, le four est orienté verticalement comme sur la photo en
Figure 3-6, avec le coté froid de I'échantillon vers le bas. Le Tableau 3-7 présente les parameétres liés a
la configuration.

Tableau 3-7. Parameétres des essais a la LDC : les positions des thermocouples (Tsch, T3, T2, T1, dans I’échantillon et les 3
sources de chaleur, respectivement), par rapport a la plaque de base de I'assemblage.

g N° N° N° Pos. Tech  Pos. T3 Pos. T2
mesuré essai source four (mm) (mm) (mm)

Pos. T1
(mm)

g visé

5

10

15

20

20/ fus. 1g
1 (ground)

Le méme profil thermique controlé est appliqué lors de chaque essai. Le profil thermique d’un
essai et I'évolution du gradient thermique dans le four Airbus sont schématisés en Figure 3-8. Le profil
thermique est dérivé du profil utilisé pour I'alliage Ti-46AI-8Nb déja testé a la LDC dans le cadre de
GRADECET, ajusté a la température du liquidus plus faible pour I'alliage GE. Le changement de vitesse
de refroidissement de la source de chaleur « froide », H3, augmente le volume de matiere solidifiant
sous faible gradient thermique et permet d’obtenir une TCE sur les échantillons.

(a)

(b) G(t) par rapport a un
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refroidissement classique
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Figure 3-8. (a) Profil thermique et (b) courbe G(t) pour les essais en four Airbus.

Le protocole défini est le suivant :

1. Monter la configuration expérimentale dans la gondole.
2. Commencer I'enregistrement des données.
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3. Chauffer par pas de 200°C jusqu’a 1000°C, avec des étapes de vide et de purge a chaque
pas.
4. Chauffer jusqu’a ce que les températures suivantes soient atteintes :
e H1=1623°C
e H2=1623°C
e H3 =1543°C (surchauffe de 32°C)
5. Attendre 5 minutes de stabilisation.
6. Début du protocole automatique de refroidissement. Noter le temps.
7. H3 se refroidit a une vitesse de 0,3°C/s pendant 120 s, avec une température de fin de

1507°C.
8. Apres ces 120s, les vitesses de refroidissement sont :
e H1=0,4K/s
e H2=04K/s
e H3=0,1K/s

9. La trempe a I'hélium commence quand la température maximale de n’importe quelle
source de chaleur atteint 1475°C, juste en dessous du solidus de 1476°C.

10. La trempe s’arréte quand la température maximale de n’importe quelle source de chaleur
atteint 1200°C.

11. Arréter I'enregistrement de données.

12. Apres un refroidissement total, démonter le bloc expérimental et remplacer le module
four.

Les 5 cm les plus éloignés de la partie froide sur les échantillons (Figure 3-9), dans la zone de
retassures, ont été analysés par tomographie aux rayons X (décrit en Section 3.3.4 de ce chapitre)
avant de procéder a la découpe. Pour la découpe, un marquage indique la partie de I’échantillon située
« en haut » par rapport a la gravité terrestre pendant I'essai. Les échantillons ont été sectionnés sur
un plan longitudinal paralléle a ce point et contenant I'axe longitudinal de I’échantillon (Figure 3-9),
par jet d’eau d’une épaisseur d’l mm. L'essai sans centrifugation impliquant un échantillon
perpendiculaire a la gravité, son échantillon a été sectionné sur un plan arbitraire. Pour tous les
échantillons, la moitié « supérieure », en haut sur la Figure 3-9, sur laquelle le marquage a été fait, a
été sélectionnée pour polissage et analyses.

| Gravité terrestre

O Direction de rotation Zone de tomographie

-Plan de découpe

Figure 3-9. Schéma de la partie de I’échantillon étudiée par tomographie et le plan de découpe par rapport a la gravité et
le sens de rotation pour un échantillon centrifugé.

3.2.3 Coulées centrifuge semi-industrielles

Les expériences de coulée centrifuge ont été réalisées au TechCenter d’Access, a Aix-la-
Chapelle, en Allemagne.

Ces expériences permettent d’explorer les effets de la coulée centrifuge a une échelle semi-
industrielle. Chaque coulée nécessite environ 10 kg de matiere. Ce métal est fondu dans un creuset
froid a induction pour limiter la contamination en oxygene et versé dans un distributeur de géométrie
fixe. Deux moules métalliques peuvent étre remplis avec ce modele de distributeur, et le remplissage
est assisté par centrifugation. L’entrée de moule standard du systéme en place doit étre respectée. Les
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coulées sont effectuées dans une chambre sous vide, sans préchauffage ni revétement des moules
métalliques monoblocs. La dilatation thermique permet de démouler les barreaux. Le tout est monté
sur un plateau tournant, et la coulée des barreaux s’effectue horizontalement comme les lingots
Safran. La Figure 3-10 illustre ces détails.
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rS:s;llt;n de “ distributeur ( ‘
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Bloc de / S
fixation

Chambre sous vide

Sans préchauffage

Sans revétement Moule

— |

Figure 3-10. Configuration des coulées centrifuge chez Access.

Chez Access, les moules métalliques initialement disponibles sont en forme de barreau évasé.
Habituellement, deux barreaux identiques sont coulés horizontalement pendant une coulée. Leur
forme évasée facilite le remplissage et évite la porosité. Un format de diamétre entre 50 et 57 mm
pour une longueur de 180 mm a été sélectionné. Un autre moule rallongé (Figure 3-11) par rapport au
moule standard a été fabriqué pour cette étude. Les moules sont équipés de thermocouples pour
mesurer, lors de la coulée, la température du moule ou du métal liquide. Les forces centrifuges seront
plus importantes au fond de ce barreau long qu’au fond du barreau plus court, supérieures a 30 g et
24 g, respectivement, forces qui restent moins importantes que lors d’un procédé d’échelle
industrielle. Les diametres des barreaux sont inférieurs a ceux coulés industriellement, ce qui donnera
de nouveaux résultats. Les formes des barreaux sont présentées sur la Figure 3-11.
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Figure 3-11. Dimensions des barreaux a couler chez Access.
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Une instrumentation des moules comprenant trois thermocouples a également été utilisée. La
Figure 3-12 illustre leur placement dans le moule long. TC1 au fond du moule est le seul a pénétrer
dans le métal fondu, a une profondeur de 1 mm. Méme si un thermocouple en contact avec le métal
liquide permet de mieux mesurer sa température, il peut perturber la dynamique des fluides. TC1 se
situe sur I'axe de symétrie du barreau et au fond du moule pour perturber le moins possible la coulée.
TC2 et TC3 se trouvent sur un coté, 1 ou 2 mm sous la surface, pour mesurer la température a deux
distances du fond et donc a deux épaisseurs de barreau, a des distances de 48 mm et 96 mm,
respectivement, du pied de barreau. Leur profondeur exacte sera relevée pour la modélisation.

TC1

Figure 3-12. Placement de thermocouples sur dessin CAO d’Access.

La quantité de TiAl a fondre est environ 10 kg. La matiere de chaque composition a été
découpée, meulée et nettoyée a I'éthanol pour enlever les résidus. Aprés nettoyage et meulage, il
restait 9,6 kg de matiere bas-Al, et 10,3 kg de matiére haut-Al ont été utilisés pour les essais, une masse
totale de matiere supérieure a 10 kg permettant d’assurer un bon déroulement de ceux-ci.

Le protocole pour un essai est le suivant: Les deux moules, long et court, et leurs
thermocouples sont montés sur la table tournante. Le TiAl est fondu par ISM dans un creuset froid en
cuivre et sous vide. La chambre contenant le montage sur table tournante est fermée sans
préchauffage apres avoir confirmé la fusion de I'alliage et rempli d’argon. La louche de métal liquide
est descendue dans la chambre, et aprés une pause d’une minute de stabilisation, la rotation de la
table tournante peut commencer. La table atteint la vitesse de 250 tours/mn et le métal est coulé avec
une surchauffe comprise entre 130 et 150°C. La rotation est arrétée apres 5 mn. Ensuite, la chambre
est ouverte pour vérifier I’état de la configuration, et 'ensemble est laissé se refroidir a I’air, avec un
démoulage apreés plus de 3 h de refroidissement. Deux essais ont été réalisés pour chacune des deux
compositions d’alliage.

Les lingots ont été découpés sous jet d’eau (épaisseur du jet : 1 mm) chez Access pour pouvoir
étudier la section longitudinale sur des plans ciblés. L’orientation des barreaux a été repérée en fin de
coulée. La section principale est perpendiculaire a la gravité terrestre pour donner le plan horizontal
identifié par Access comme étant intéressant suite a des modélisations de I’écoulement de fluides sous
centrifugation. Sur une des moitiés, une section paralléle a la gravité terrestre a été réalisée pour
confirmer la symétrie éventuelle des microstructures. La Figure 3-13 présente ces découpes. D’autres
découpes pourront étre réalisées dans des zones intéressantes sur ces échantillons suite a I'étude
structurale initiale.
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Figure 3-13. Schéma de découpe longitudinale des barreaux de coulée centrifuge.

3.3 Techniques et méthodes de caractérisation

Cette partie détaille les matériaux utilisés et les techniques expérimentales et de
caractérisation : préparation d’échantillons, techniques d’analyse, mesure de taille de grains, calculs
thermodynamiques et modélisation sous COMSOL.

3.3.1 Préparation des échantillons
3.3.1.1 Microscopie optique

Les échantillons pour analyses macrostructurales ont été polis par techniques
métallographiques courantes au moins jusqu’au papier 1200. Différentes attaques ont été utilisées.

3.3.1.1.1 Coulées en creuset froid

Ces lingots sectionnés ont été enrobés avant leur polissage. Le polissage est terminé par trois
étapes de polissage sur draps avec des suspensions d’alumine de diamétre 3 um puis 1 um et une
finition avec de la suspension Struers OP-S, une suspension a la silice colloidale de pH 10 contenant
des particules de diamétre 0,04 um.

Initialement, des attaques a la soude chaude ont été utilisées pour souligner la structure
primaire, particulierement efficace dans les alliages a faible teneur en aluminium. La préparation de
|'attaque a la soude chaude consiste a chauffer une solution de 30 g de NaOH dans 160 mL d’eau
distillée jusqu’a 80°C, a laquelle 30 mL d’H,0; sont ajoutés aprés avoir enlevé la source de chaleur [10].
Les échantillons sont immergés dans cette solution pendant 15 s environ, puis rincés a l'eau et a
I’éthanol.

Une attaque au réactif de Kroll modifié a été appliquée apres repolissage miroir. Ce réactif est
composé de 67 % d’eau distillée (H20), 23 % d’eau oxygénée (H,0,), 7 % d’acide fluorhydrique (HF) et
3% d’acide nitrique (HNOs) [10]. Quelques secondes seulement d’attaque sont nécessaires pour
exposer les structures. Un ringage a I’eau pus a I’éthanol est suivi d’un séchage rapide a I'air chaud.

3.3.1.1.2 Solidification dirigée

Les échantillons sectionnés ont été polis manuellement et sans enrobage sur des plateaux de
polissage de grand diameétre (300 mm) et sans anneau métallique pour tenir les papiers. Apres les
étapes au papier abrasif, trois étapes de polissage sur draps sont appliquées avec des suspensions
d’alumine de diametre 6 um et 3 um, puis une solution de finition « titan politur » de silice colloidale
qui contient 5 % d’eau oxygénée.
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Une attaque de type Kroll (150 mL d’eau distillée H,0, 9 mL d’acide nitrique HNOs et 4,5 mL
d’acide fluorhydrique HF) a été appliquée pendant quelques secondes pour révéler la microstructure.

3.3.1.1.3 Coulées centrifuge semi-industrielles

Les échantillons sectionnés ont été marqués a une distance de 10 cm et de 20 cm du pied de
barreau et trongonnés sur ces plans transversaux afin de faciliter le polissage de ces échantillons
massifs.

Les échantillons sectionnés et découpés ont été polis manuellement et sans enrobage sur des
plateaux de polissage de grand diametre (300 mm) et sans anneau métallique pour tenir les papiers.
Aucune étape de polissage sur drap n’a été appliquée.

Une attaque utilisée chez Safran a été appliquée en trempant les échantillons dans un bac de
solution, suivi des rincages et séchages habituels. La solution contient 150 mL d’acide nitrique HNOs a
60 %, 150 mL d’acide fluorhydrique HF a 40 % et 700 mL d’eau déionisée H,0.

3.3.1.2 Microscopie électronique

Les surfaces des échantillons pour analyses en microscopie électronique a balayage (MEB) en
mode back-scattered electrons (BSE) doivent étre parfaitement polies afin de ne manifester que du
contraste chimique sous le faisceau d’électrons.

3.3.1.2.1 Coulées en creuset froid

La surface plane est polie manuellement jusqu’au papier 4000, suivi d’un polissage sur draps
dédiés avec des suspensions a I'alumine de 3 pum puis de 1 um, suivi de la solution Struers OP-S
(suspension a la silice colloidale, particules de diametre 0,04 um).

Pour I'analyse de taille de grains, une légére attaque au réactif de Kroll modifié a été utilisée
pour faire ressortir les grains de B primaire. Ce réactif est composé de 67 % d’eau distillée H,0, 23 %
d’eau oxygénée H,0,, 7% d’acide fluorhydrique HF et 3 % d’acide nitrigue HNO3 [10]. Quelques
secondes seulement d’attaque sont nécessaires pour révéler les structures.

3.3.1.2.2 Solidification dirigée
La préparation est identique a celle pour les analyses sous microscopie optique, sauf I'attaque
chimique. Les surfaces observées sous MEB sont polies miroir et non attaquées.

3.3.1.2.3 Coulées centrifuge semi-industrielles
La taille des échantillons étant importante, aucune préparation supplémentaire n’a été
réalisée apres la préparation pour les analyses sous microscopie optique.

3.3.1.3 Mesures de composition chimique

3.3.1.3.1 Coulées en creuset froid
Les mesures de composition chimique sur les lingots a la sole froide étant réalisées sous MEB,
la procédure de préparation pour analyses MEB a été utilisée, sans attaque métallographique.

3.3.1.3.2 Solidification dirigée
Les mesures de composition chimique sur les échantillons issus des essais a la LDC étant
réalisées sous MEB, la procédure de préparation pour analyses MEB a été utilisée.
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3.3.1.3.3 Coulées centrifuge semi-industrielles
Sur les « quarts de barreau » sectionnés par jet d’eau sur les plans perpendiculaires et
paralleles a la gravité terrestre pendant I'essai, un petit morceau de pied du barreau, d’'une hauteur
de 1 mm, a été découpé, facilement distinguable sur la Figure 3-14. Les surfaces présentant une peau
d’oxydes ont été meulées et les autres surfaces repolies au papier 180. Chaque échantillon a été pesé
afin de vérifier qu’au moins 10 g de matiere était présent.
cm

i

Figure 3-14. Echantillons « quarts de barreau » issus des coulées semi-industrielles, découpés et polis, avec des fleches
pour indiquer les échantillons destinés a I'analyse chimique.

%]

3.3.2 Microscopie optique
3.3.2.1 Coulées en creuset froid

La microscopie optique est réalisée en mode lumiére normale ou DIC (differential interference
contrast) sur des échantillons attaqués a la soude chaude. Un mode d’imagerie composite est utilisé a
un faible grossissement (2,5x) pour générer les images des macrostructures. Les images des
microstructures sont prises a un plus fort grossissement (10x).

La position de la TCE a été déterminée sur des images issues de microscopie optique. La
position est définie comme la longueur colonnaire sur la longueur totale, moyennée sur deux zones
d’observation sur I'échantillon. Un exemple est donné en Figure 3-15 présente des grains colonnaires
plus proches de la surface du lingot et des grains équiaxes au centre. Ces zones d’observation évitent
de devoir prendre en compte la zone de collage au fond de I'échantillon. La longueur totale entre le
centre du lingot et la zone de mesure, presque perpendiculaire a la surface extérieure du lingot, est
mesurée sur de telles images composites panoramiques de la macrostructure a faible grossissement.

Figure 3-15. Schéma de la détermination de la position de la TCE sur le lingot d’alliage 46Al.
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La distance colonnaire a été mesurée sur des images microscopiques a plus fort grossissement,
10x au lieu de 2,5x pour la longueur totale, dans chaque zone d’intérét et en rotation pour aligner la
plus longue distance avec la distance mesurée. Les grains colonnaires répondant moins bien a I'attaque
métallurgique que les grains équiaxes, la transition es donc déterminée en mesurant la distance de la
paroi jusqu’aux des grains équiaxes, ainsi que la distance jusqu’a la zone équiaxe bien établie pour
indiquer la fin de la zone colonnaire. Chacune de ces mesures est réalisée trois fois par zone, comme
présenté sur la Figure 3-16. Si nécessaire, des images sont assemblées pour atteindre le début des
grains équiaxes. Deux images sont prises par zone et par échantillon. L'ensemble des mesures de
« premiers grains équiaxes » et « derniers grains colonnaires » sont moyennés pour donner la
moyenne de chaque pour I'échantillon.

Figure 3-16. Premiers grains équiaxes et zone équiaxe bien établie dans I’alliage 46Al.

3.3.2.2 Solidification dirigée

Un scanneur a été utilisé pour réaliser les images des macrostructures des lingots a la LDC, a
haute densité de pixels (1200/in?) et en mode nuances de gris.

3.3.2.3 Coulées centrifuge semi-industrielles

Un scanneur a été utilisé pour réaliser les images des macrostructures des lingots de chez
Access, a haute densité de pixels (au moins 1200/in?) et en mode couleurs.

En pied de barreau, des images composites panoramiques a un grossissement de 2,5x ont été
prises sous microscope optique.

3.3.3 Microscopie électronique
3.3.3.1 Coulées en creuset froid

Les images en microscopie électronique a balayage a canon a effet de champ (MEB-FEG) ont
été acquises a l'aide d’'un microscope Quanta 600 de marque FEI, a 20 kV avec une distance de travail
de 11 mm, prés de la retassure des échantillons pour les placer dans la zone équiaxe des échantillons
présentant une TCE. Le détecteur d’électrons rétrodiffusés (BSE) et des grossissements de 250x et
1500x ont été utilisés pour comparer les structures a travers le contraste chimique des échantillons
polis et non-attaqués de toutes compositions base-GE. Pour les mesures de taille de grains, les
échantillons sont légerement attaqués au réactif de Kroll modifié et le contraste augmenté au
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maximum possible dans le logiciel de contréle du microscope pour permettre de résoudre les joints de
grains primaires.

3.3.3.1.1 Détermination de la taille de grains

Les grains primaires B sont connus pour étre difficiles a observer dans les alliages TiAl. Les
transformations a I'état solide et la transformation péritectique compliquent I'analyse structurale. La
phase y qui se forme a I'état solide est la plus visible pour les compositions péritectiques et présente
une relation d’orientation de Blackburn avec la phase a. De méme, la phase a péritectique croft sur la
phase B primaire en suivant une relation d’orientation de Burgers. Différentes techniques de
préparation d’échantillon n’ont pas mené a une indexation optimale a I'EBSD (electron backscatter
diffraction), et une meilleure solution a été identifiée. Dans la présente étude, la taille de grains a été
déterminée par une méthode par analyse d’'images qui permet de délimiter relativement facilement
les anciens grains primaires f.

3.3.3.1.2 Analyse d’'images

La Figure 3-17 illustre la technique choisie. Des images a faible grossissement (100x) sont
prises en mode BSE dans la zone équiaxe des lingots polis miroir et |égeérement attaqués a une solution
de Kroll modifiée, commencant pres de la retassure. Le contraste est augmenté au maximum pour
pouvoir distinguer les liserés noirs de ségrégation d’aluminium qui délimitent les grains primaires.
Plusieurs images sont acquises par échantillon. Les contours sombres des joints de grains sont tracés
a la main, et I'image résultante est traitée a I'aide du logiciel Image) pour obtenir la taille de grains
moyenne. Le réseau de joints de grains est réduit a un squelette puis dilaté une fois, et la taille de
grains est calculée en excluant ceux qui touchent les bords de I'image.

Figure 3-17. Technique de mesure de taille de grains primaires équiaxes.

3.3.3.1.3 Mesures de composition chimique

Des échantillons polis et non-attaqués ont été analysés par EDX (electron diffraction by X-rays)
dans un MEB Gemini Leo 1550 équipé d’un détecteur EDX refroidi sans azote liquide de marque Oxford
INCA X-Act, avec un standard d’alliage de composition Ti-48Al-2Cr-2Nb. La valeur moyenne d’un écran
en zone colonnaire et en zone équiaxe a une tension de 15 kV et a une distance de travail de 12 mm
(le plus proche possible) et a un grossissement de 100x a été pris au moins quatre fois par échantillon
pour avoir des valeurs moyennes de composition en titane, en aluminium en chrome et en niobium
pour chaque échantillon en zone colonnaire et en zone équiaxe. La tension de 15 kV a été choisie avec
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la formule de 2,7 fois I’énergie de la raie la plus énergétique, soit celle du chrome (5,415 kV). Les raies
K-a ont été utilisées pour le titane, I'aluminium et le chrome et la raie L-a pour le niobium parce que
I’énergie de sa raie K-a (18,69 kV) est trop élevée pour étre pratique.

3.3.3.2 Solidification dirigée

3.3.3.2.1 Images panoramiques

Des images panoramiques ont été prises dans un MEB Gemini Leo 1550 en mode BSE (back-
scattered electrons), de la fin du trou thermocouple au plus loin possible dans la zone de retassures.
La distance de travail était maximale pour permettre le plus faible grossissement possible, d’environ
48 mm et de 36x, respectivement. Une tension de 25 kV a été appliquée. Les images ont été
assemblées en panorama composite manuellement, en utilisant le contraste gamma pour faire le lien
entre images.

3.3.3.2.2 Images pour analyses microscopiques

Trois zones ont été ciblées pour des images a plus fort grossissement et pour des analyses plus
poussées : la zone de grains allotropiques affectés thermiguement juste avant le front de fusion, la
zone de transition péritectique et la zone de la TCE. Dans les deux premieres zones, toujours dans le
MEB Gemini Leo 1550, des images en mode BSE a un grossissement de 100x a une distance de travail
d’entre 14 et 18 mm et avec une tension de 15 ou 25 kV ont été prises. Dans la zone équiaxe, le distance
de travail était réduite a entre 12 et 15 mm. La tension de 15 kV permettait d’avoir de meilleures
images composites en raison d’une nuance de gris de fond plus homogéne sur la surface de I'image.

3.3.3.2.3 Mesures de composition chimique

Des essais préliminaires de dosage chimique sur le lingot coulé a 10 g dans la zone de front de
fusion a un grossissement de 80 x ont traité par analyse EDX ponctuelle sur une ligne de 20 points de
longueur 200 pm. Ensuite, la méme zone a été caractérisée par analyse EDX de surface : une fenétre
rectangulaire de dimensions 3,5 mm (largeur) x 25 um (hauteur) a été déplacée 8 fois successivement
de 25 um dans la zone resolidifiée a partir du front de fusion (hypothétique) de I’échantillon, avec une
analyse de composition sur la surface a chacun des 8 arréts. Ces mesures ont été effectuées dans le
MEB Gemini LEO 1550 équipé d’un détecteur EDX refroidi sans azote liquide de marque Oxford INCA
X-Act.

Sur deux échantillons, I'’échantillon a 5 g et I’échantillon a 20 g, I’évolution de la composition
chimique a été examinée plus précisément par balayage d’une fenétre rectangulaire de longueur
3,4 mm et de hauteur 350 um centrée sur I'échantillon a un grossissement de 100x sur une distance
de plus de 20 mm, depuis la zone affectée thermiquement avant le front de fusion jusqu’a la zone
équiaxe. La composition dans cette fenétre a été mesurée par EDX a 15 kV et distance de travail
minimale (12 um) avec un standard Ti-48Al-2Cr-2Nb. La mesure a été faite sur 60 fenétres par
échantillon au cours du balayage.

Sur I'échantillon 5 g, une analyse par EDX a 5 kV et a distance de travail minimale (12 um) de
maillage de points avec un standard Ti-48Al-2Cr-2Nb a été effectuée dans la zone colonnaire et dans
la zone équiaxe afin de caractériser la microségrégation, cette fois dans un MEB Gemini Ultra 55,
également équipé de détecteur Oxford INCA X-Act. Dans la zone colonnaire, I'espacement des points
était de 150 um, pour un grossissement de 100x, pour un total de 495 points. La zone équiaxe ayant
une structure plus raffinée, un espacement de 100 um a été choisi pour un grossissement de 150k,
donnant un nombre total de 475 points proche de celui dans la zone colonnaire.
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3.3.3.3 Coulées centrifuge semi-industrielles

Un échantillon de coupe perpendiculaire a la gravité terrestre (quart de barreau) poli et non
attaqué a été analysé au MEB (Gemini LEO 1550) afin d’imager les grains équiaxes. Des images
composites ont été assemblées manuellement a partir d’'images prises avec une tension de 25 kV a un
grossissement de 60x (distance de travail 25,9 mm) ou 100x (distance de travail 18,9 mm).

3.3.4 TomographieX

La partie supérieure des échantillons issus des essais de solidification dirigée a la LDC (les 5 cm
les plus hauts, dans la zone des retassures) a été examinée par tomographie X dans une machine
METRIS ZT H 320 LC avant la découpe. Chaque échantillon a fait un tour complet dans la machine pour
imager la retassure.

3.3.5 Mesures thermiques
3.3.5.1 Coulées en creuset froid

La Figure 3-18 représente I'évolution caractéristique de la température au cours du temps lors
d’une expérience de sole froide. Au cours de I'étape de refroidissement, une premiére chute rapide de
la température est observée, suivie d’une légere recalescence. La température de recalescence a été
utilisée comme température du liquidus pour déterminer la surchauffe, comme indiqué sur la Figure
3-18. La vitesse de refroidissement en début de solidification a été estimée selon la pente entre les
points indiquant le début du refroidissement et le début du plateau de recalescence sur la Figure 3-18.
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Figure 3-18. Schéma du calcul de la surchauffe pour un lingot de Ti-47,5Al-2Cr-2Nb (GE).

Température pyrométre corrigée (°C

3.3.5.2 Solidification dirigée

Quatre thermocouples ont été utilisés pour chaque essai. La Figure 3-7 présente leurs
positions, respectivement dans le trou usiné dans I’échantillon, la source de chaleur « froide » H3, et
les sources de chaleur « chaudes » H2 et H1. Le programme thermique schématisé sur la Figure 3-8 est
optimisé pour obtenir une TCE. Il a été appliqué pour tous les essais avec un controle précis. Ce
programme a été utile pour identifier des temps ol la température peut étre connue a un point
particulier sur I’échantillon.

3.3.5.3 Coulées centrifuge semi-industrielles

Trois thermocouples ont été placés par moule, deux dans la paroi du moule a des distances de
48 mm et de 96 mm du pied de barreau, et un au fond qui pénetre dans le moule, présentés sur la
Figure 3-12. Dans tous les cas sauf un, le thermocouple positionné au fond du moule en contact avec
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le métal fondu a cassé assez t6t. Un systeme sans fil a récupéré les données de température en
fonction du temps. La Figure 3-19 illustre la position du transmetteur de données branché aux fils des
thermocouples. La fréquence d’échantillonnage pour la premiére coulée était d’1 Hz pour permettre
de suivre plus longtemps le refroidissement, et celle pour la seconde coulée était de 5 Hz pour
permettre d’avoir plus de précision au niveau de la solidification.

Figure 3-19. Configuration expérimentale en fin d’essai lors de la seconde coulée.
3.4 Modélisation

3.4.1 Calculs thermodynamiques

Le logiciel Thermo-Calc a été utilisé en conjonction avec la base de données TTTiAl de Saunders
[160] pour calculer les valeurs thermodynamiques pour chaque composition, notamment la pente du
liguidus (Tableau 3-8), le coefficient de partage (Tableau 3-8), le chemin de solidification a I’équilibre
et le chemin de solidification selon les hypothéses de Scheil-Gulliver (diffusion infinie dans le liquide,
nulle dans le solide, et interface solide-liquide a I’équilibre thermodynamique). Cette base de données
n’est pas récente, ne peut completement reproduire les températures de transformation et les
domaines de stabilité de phases, et comporte donc de probables erreurs en termes de chemin de
solidification, mais elle est actuellement la seule disponible librement qui comprend tous les éléments
(Ti, Al, Cr, Nb) de I'alliage GE. De nouveaux calculs ont été réalisés a I'aide de la base de données Ti-Al-
Cr-Nb quaternaire mise a jour par Witusiewicz [50] a partir des descriptions ternaires Al-Nb-Ti [161] et
Al-Cr-Ti [162].

Le chemin de solidification selon le modele de Scheil-Gulliver pour I'alliage GE fourni calculé
par Thermo-Calc est présenté en Figure 3-20. Le résultat est différent selon la base de données utilisée.
Pour étudier la solidification, seule la gamme de températures supérieures a 1400°C est considérée.
Les Figure 3-21(a) et (b) regroupent les chemins de solidification pour toutes les compositions étudiées
et rajoutent le point péritectique B+L/a pour les compositions concernées. Les alliages dont la teneur
en aluminium est comprise entre 43 et 47,5 %mol solidifient d’abord par B, et la température
péritectique varie trés peu entre les différents alliages. Ensuite, la solidification continue par q, et la
différence entre les alliages est la quantité de phase B formée avant le début de la réaction et de la
transformation péritectique. L’alliage se solidifiant par B (43Al) présente un point péritectique méme
si une solidification péritectique n’est pas attendue selon le diagramme de phases pour une
solidification a I’équilibre. L’alliage contenant 52 %mol d’aluminium se solidifie avec la phase primaire
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a. Les températures du liquidus selon Access sont plus faibles et la transition péritectique arrive plus
tard par rapport a la base de données TTTiAl.

a Ti-47,5A1-2Cr-2Nb b ;
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Figure 3-20. Chemin de solidification selon le modéle de Scheil pour I'alliage GE de base (47,5 %mol aluminium) : (a)
calculé avec la base de données TTTiAl et (b) calculé avec la base de données d’Access.
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Figure 3-21. (a) Chemin de solidification selon le modeéle de Scheil pour chaque composition avec la base de données
TTTiAl, indiquant le point péritectique B+L/a pour chaque alliage (aucun péritectique B pour Ialliage se solidifiant
uniquement par a). (b) Chemin de solidification Scheil pour chaque composition avec la base de données Access,
indiquant le point péritectique B+L/a pour chaque alliage.

Les limites du péritectique B + L = o ont été calculées avec la base de données d’Access :

e Début de palier : 45,3 %mol aluminium
e Point péritectique : 47,95 %mol aluminium, avec des variations de |'ordre de 102
e Fin de palier : 49,8 %mol aluminium

L'alliage GE 47,5Al est donc légerement hypopéritectique, et la fin du palier se produit plus t6t
que la prédiction de Saunders. La Figure 3-22 présente la coupe isopléthe qui souligne la position du
triangle représentant la zone B + L + a.
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Figure 3-22. Extrait de la coupe isopléthe Ti-Al-2Cr-2Nb centrée sur la sur la transition péritectique B + L - a.

Les températures du liquidus Tiguiaus, I'intervalle de solidification ATsigi, la pente du liquidus
myq, les coefficients de partage k et la fraction de B pro-péritectique fs ont été déterminés a partir de
la coupe isoplethe Ti-Al-2Nb-2Cr générée avec la nouvelle base de données. Le Tableau 3-9 présente
les résultats des calculs thermodynamiques par élément individuel avec celle-ci, sauf Tiiquiaus €t ATsoliaie
qui sont déja apparus dans le Tableau 3-2.

Tableau 3-8. Paramétres thermodynamiques cumulés calculés avec les bases TTTiAl et Access pour les compositions
étudiées.

0,89 0,89 0,88 0,88 0,90
-1117,82 -1220,17 -1278,53 -1368,78 -759,08
0,93 0,93 0,93 0,93 0,96
-1101,19 -1313,08 -1436,08 -1647,12 -791,84

Tableau 3-9. Paramétres thermodynamiques par élément calculés avec la base de données d’Access.

0,922 0,871 1,200 | -990,9 -12951 8376,6 | 33,4 33,45 33,47 0,83
0,918 0,884 1,207 | -1088 -17359 096789 | 40,01 40,11 40,14 0,69
0,917 0,890 1,212 | -1142 -19974 10336 | 43,77 43,84 43,85 0,60
0,914 0,898 1,221 | -1232 -24572 11420 | 50,19 50,36 50,41 0,41
0,956 0,707 1,257 | -872,3 -3370 3879,3 | 19,83 19,77 19,93 0

3.4.2 Modélisation par éléments finis des expériences en creuset froid

Un modeéle thermique a éléments discrets axisymétrique 2D a été développé sous COMSOL
Multiphysics pour estimer le gradient thermique et la vitesse de solidification au cours des expériences.
Le transfert thermique a été résolu avec des équations de changement de phases et des équations de
Navier-Stokes laminaires. Les données thermophysiques nécessaires ont été extraites de Cagran et
coll. [163], soit des valeurs de ¢, pour Ti-44Al-8Nb-1B, ainsi que de Liu et coll. sur des alliages Ti-47,3Al
et Ti-48Al [164] pour 'estimation de la résistance de contact TiAl/cuivre, dans le Tableau 3-10 et le
Tableau 3-11. La base de données TTTiAl a été utilisée pour les données thermodynamiques, mais le
modele a ensuite été mis a jour avec les données de la base de données d’Access. Le coefficient
d’échange thermique par convection entre la surface libre et le flux d’argon a été estimé a 50 W/(m?3K).
Ce modele donne une approximation satisfaisante de la gé¢ométrie du lingot, une fin de solidification
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dans la zone ol la retassure apparait sur les lingots étudiés et un temps de solidification total réaliste
par rapport aux mesures pyrométriques.

Tableau 3-10. Conditions limites issues de Liu et coll. [164]

Condition limite ou quantité Equation
Transfert de chaleur TiAl/Cu O = (00 Uhrviviie = on)
Coefficient de transfert TiAl/Cu hy = heona + (1 — fi)hragiation
Coefficient de transfert (conduction) Woagrisl B Hilgn 37 Allilree = Wans)
Coefficient de transfert (radiation) hradiation =0&m (Trfloule + T1121étal) (Tmoule + Tmétal)
himax (W/mZ2K) 1000
himin (W/m?K) 800
€cm 0,72

Tableau 3-11. Propriétés thermophysiques issues de Liu et coll. [164]
Ao (W/mK) ¢, (J/kgK)  pi(kg/m’)  ps(kg/m?)

TiAl 887,3 3632 3800
Cuivre 372 419 5960

L (J/m?)
1580 - 10°

3.4.3 Modélisation des essais de solidification dirigée

Dans les données thermiques sont accessibles le temps écoulé t, la température programmée
achaque thermocouple de source de chaleur TP1, TP2 et TP3, la température mesurée a chaque source
de chaleurT1, T2 et T3 et au thermocouple échantillon T«ch, €t la puissance a chacune des trois sources
de chaleur P1, P2 et P3. Ayant les profils de T(t), on s’intéresse a connaitre T(x) sur I’échantillon trempé.
La Figure 3-23 montre un profil de température typique, pour I'échantillon coulé sans centrifugation.
Le programme thermique automatique a été imposé et la réponse du thermocouple échantillon est a
noter. Pendant le maintien isotherme, la température au niveau de ce thermocouple continue a
légerement augmenter, et ensuite il suit le profil thermique de la source de chaleur la plus proche,
avec un petit délai. Cette courbe avait toujours la méme allure que celle sur la Figure 3-23, et les profils
thermiques des sources de chaleur ne pouvaient pas varier en raison du programme de contréle
thermique.
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Figure 3-23. Profil de température type d’un essai avec la réponse du thermocouple échantillon.

La premiere étape de I'analyse est de recaler le temps t = 0 au moment ou le refroidissement
de la source de chaleur H3 toute seule démarre. T3 est environ 1543°C et commence a baisser, et TP3
est juste au-dessous de 1542°C étant donné le petit délai entre la programmation et la mesure de la
température visée. Suivant cette convention, le moment ol le refroidissement démarre aux deux
autres sources de chaleur et se ralentit a H3 se passe at =120 s comme prévu.

62



Températures initiales :
t=0s 1623 °C 1623 °C
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Figure 3-24. Schéma de la croissance lors des étapes clés du protocole expérimental.

Les températures Tech, T1, T2 et T3 sont relevées a t =0, 94 (T3 = Teri), 100, 120 (changement
de refroidissement), 200, 300, 400 et 487 (trempe). Aux temps spéciaux t = 0 et t = 120, d’autres
températures sont connues : la position du front de fusion a la température du solidus 1463°Cat=0
est relevée et la position ol T=T* (1514,5°C) a t = 120 est calculée avec l'aide du gradient thermique.
Pour I’échantillon 1g uniguement, au moment de la trempe (t = 487) la position moyenne de la TCE est
assignée la température T* et la température moyenne du péritectique est estimée a 1482°C en
extrapolant des températures depuis la position des 2 thermocouples proches (T«h et T3) et de la
position de la TCE mesuré sur I’échantillon 1g (Tableau 3-12). Ces températures ne sont pas connues
pour les autres échantillons puisque les grains colonnaires ont été arrétés par une vraie TCE et non pas
par la croissance radiale comme dans le cas de I'échantillon 1g.

Tableau 3-12. Points pour la détermination de la température péritectique.
Position T(°C)
Téchantillon 105 1221

T3 123 1475
Position TCE 138 1514,5

La courbe de tendance polynomiale de deuxiéme degré y = -0,3478x? + 93,412x - 4752,7 a été
utilisée avec la position moyenne du front péritectique, 124 mm, pour obtenir la valeur de température
péritectique de 1482,6°C.

Des analyses DSC (differential scanning calorimetry) sur un petit cube préparé a base de matiere
GE non utilisé lors des essais de solidification dirigée sous centrifugation a une vitesse de 20°C/mn
comparable aux 24°C/mn expérimentaux ont révélé des températures de transitions de phases en
Tableau 3-13. Le gradient thermique initial est d’environ 200°C/mm et la vitesse de 1,5 pm/s implique
une petite surfusion. La température du liquidus n’est pas donnée au refroidissement en raison de
I'effet de la surfusion de germination qui devrait étre négligée sans inoculants, et l'intervalle de
solidification peut étre estimé en négligeant la surfusion de pointes comme étant de 110°C.
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Tableau 3-13. Valeurs de transformations de phases déterminées par DSC.

Pendant la chauffe Au refroidissement
Tliquidus (OC) 1516 Tliquidus (OC)
Tsolidus (oc) 1463 Tsolidus (OC) 1400
Tpéritectique (oc) 1506 Tpéritectique (OC) 1460

Le logiciel STAR-CCM+ a été utilisé pour suivre I'évolution de la fraction solide et la distribution
de températures dans le four avec le temps, ce qui permet de calculer des profils de température en
fonction de la distance.

3.4.4 ProCAST Safran : modélisation de la coulée centrifuge semi-industrielle

Safran a modélisé la configuration expérimentale sous ProCAST afin d’estimer une carte
thermique et de vitesses du liquide en fin de remplissage. Les détails exacts concernant la géométrie
du distributeur, de la louche, des moules, etc. n’étaient pas disponible pour des raisons de
confidentialité, mais Safran (N. Leriche) a pu faire une estimation avec la méme méthodologie qu’il
utilise pour les coulées Safran, avec quelques notions sur la configuration de deux barreaux, les
dimensions de ces barreaux, et les parameétres d’essai.

3.4.4.1 Géométrie

Les dimensions des barreaux expérimentaux ont été respectées pour la simulation, ainsi que
|’épaisseur approximative du moule long. La Figure 3-25 présente la configuration géométrique
appliquée. La géométrie des moules a été simplifiée pour s’emparer de la section moins épaisse dans
le barreau. Les dimensions du répartiteur et du moule qui lI’entoure ont été estimées a partir de photos
de la configuration, pour un diameétre interne de 11 cm environ. Les moules dépassent a I'intérieur du
répartiteur, ce qui n’est pas le cas chez la configuration expérimentale, mais cette considération n’a
gue peu d’effets sur les résultats.
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Long

Pied

Court /
Extérieur Centre Centre Extérieur
Court Court Long Long

Figure 3-25. Géométrie des moules et du répartiteur et placement des thermocouples lors de la simulation.
3.4.4.2 Hypotheses et paramétres du modéle
Les limitations du logiciel ProCAST comprennent :

1) La ségrégation chimique n’est pas prise en compte,
2) le couplage entre la mécanique des fluides et la thermique n’est pas possible, et
3) la déformation de la zone pateuse n’est pas prise en compte.
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Les implications de ces limitations sont :

1) La conservation de soluté n’est pas appliquée et la convection solutale n’est pas prise
en compte.

2) Les équations de mécanique des fluides sont appliquées jusqu’a la stabilisation de la
surface libre, et ensuite uniquement la partie thermique du calcul tourne, ce qui fait tres
rapidement diminuer la vitesse en fin de remplissage. Un second calcul ou la thermique
a été désactivé a été lancé pour voir ce qui fait la mécanique des fluides seule.

3) Le mélange solide-liquide est considéré comme immobile a partir d’une fraction solide
de0,3.

Quant aux propriétés thermophysiques, une moyenne entre les valeurs chez Safran « bas-
Alu » =46,5%mol aluminium et « haut-Alu» =47,5%mol aluminium a été sélectionnée pour
représenter ces alliages dont la teneur en aluminium est environ 46,9 %mol. Le chemin de solidification
estimposé, indépendant du refroidissement, et a été déterminée par ATD. Le matériau du moule a été
pris comme acier doux peu allié avec peu de carbone.

12 kg d’alliage a été coulée lors des simulations afin de remplir toute la masselotte des deux
barreaux et le répartiteur. Lors des coulées expérimentales d’environ 10 kg chez Access, le barreau
court s’est rempli complétement, mais la masselotte du barreau long ne I'était pas, et la longueur
relative de la masselotte en Figure 3-25 est supérieure a celle sur les barreaux longs coulés.

La loi de verse de ces coulées n’étant pas disponible, des courbes de verse de coulées de TiAl
en grappes d’aubes chez Access ont été utilisées. Le temps de verse était presque constant et
indépendant de la masse coulée. Le débit de masse et le diameétre d’entrée ont été considérés comme
constants et calculés a partir de la loi de verse. La durée efficace de verse était d’environ 2 s.

Les conditions limites et initiales imposées comprennent :

a) Latempérature initiale du moule est de 40°C.

b) Latempérature de coulée est 1640°C, la plus basse des deux températures notées lors
des essais.

c) Comme expérimentalement, la vitesse de rotation est de 250 tours/min.

d) Les coefficients de transfert thermique et d’échange avec I'extérieur ont été pris du
procédé de coulée chez Safran.

e) Des conditions de vitesse nulle ou non-glissement ont été appliquées sur la partie
supérieure de la configuration pour confiner le liquide a la zone maillée.

f) Un profil de glissement interne a Safran a été imposé sur la surface de contact
moule/métal liquide.
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Chapitre 4 : Coulées en creuset froid

Les essais de coulées en creuset froid sont présentés dans ce chapitre et notamment les résultats
thermiques, macrostructuraux, microstructuraux et chimiques. La transition colonnaire-équiaxe et la
taille de grains équiaxes sont ensuite présentées en plus de détails avant de procéder a la modélisation
de la transition colonnaire-équiaxe et du procédé.

4.1 Objectifs

Le but de ces expériences est d’étudier I'effet de la teneur en Al sur I'établissement de
structures de solidification dans un alliage de base TiAl avec une attention particuliere sur la TCE et la
transition péritectique. Pour la TCE, les parameétres les plus importants sont :

e la densité de germes,

e |a composition,

e |asurfusion,

e le gradient thermique,
o |a vitesse de croissance.

La densité de germes est difficilement accessible sans ajout d’inoculant ou de brassage
controlé. Bien qu’un brassage soit présent grace a I'inducteur, il n’est pas contrélé. Les paramétres
thermiques sont difficilement modifiables dans la sole froide, et il conviendrait de pouvoir les
considérer comme constants. Si tous les autres paramétres sont tenus constants, I'effet de la
composition sur la TCE peut étre isolé. Le role de la transformation péritectique dans la TCE peut étre
déterminé seulement si les autres facteurs peuvent étre exclus. Pour ceci, il faut maftriser le systéme
expérimental. Parmi les paramétres expérimentaux déja étudiés concernés, sont constants :

e Ja masse du lingot,

o le flux de gaz,

e le nettoyage du systeme,

e |asole,

e ['inducteur et sa hauteur,

e |es conditions de refroidissement,

e la mesure de température,

e les parameétres du générateur électrique.

Les caractéristiques a observer sur les échantillons sont :
e |a position de la TCE,
o lataille et densité de grains équiaxes (pour remonter a la densité de germes),
e |'espacement primaire colonnaire (pour remonter a la vitesse de croissance),
e |a composition chimique.

Le gradient et la vitesse de solidification ont été estimés par un calcul de transfert thermique
pour comparer les résultats expérimentaux avec les prédictions du modele de Hunt.
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4.2 Mesures thermiques

Les surchauffes mesurées sont tres proches pour les différentes compositions, indiquant que la
thermique du procédé est similaire. Le Tableau 4-1 présente du liquidus calculée pour chaque
composition élaborée a partir de la base de données développée par V.T. Vitusievicz (ACCESS e.V.,
Allemagne), ainsi que les températures du liquidus moyennes (sur trois lingots chacune, sauf pour
45Al) mesurées expérimentalement par pyrometre bichromatique aprés correction linéaire
déterminée par calibration du pyrometre avec un four corps gris, décrite par I’Equation (10) (3):

Trorr = Torue + (0,065934 - T — 53,88) (10)

Sont également indiquées dans le tableau les valeurs de surchauffe et de vitesse de
refroidissement déterminées a partir des courbes pyrométriques.

Tableau 4-1. Données moyennes issues de la pyrométrie sur les alliages base-GE. *Le lingot 45Al est issu d’un essai

unique.
Composition T . . T . Intervalle de Surchauffe A\
liquidus calculée liquidus exp. " e . o refr liquide
(°C) s SO|IdIfIC°atI0rI ATo moyenne (°C) moyenne
moyenne (°C) (°c) (°C/s)
43Al 1556 1569 58 17 8,2
45A1* 1537 1552 60 23 17,3
46Al 1527 1548 57 18 7,6
47,5Al (GE) 1511 1525 46 17 6,3
52Al 1471 1499 38 18 5,2

Un bon accord avec la température du liquidus calculée existe méme si la température du
liguidus corrigée est supérieure a la valeur attendue. Les valeurs de surchauffe sont pourtant
raisonnablement proches de 20°C et ont un écart de 6°C seulement entre elles, confirmant la
reproductibilité des essais.

Plusieurs facteurs peuvent étre a I’origine de la différence entre valeurs mesurées et calculées :

e Mangque de précision de la base de données thermodynamiques,

e Imprécision sur la composition chimique réelle (erreur de pesée, évaporation de I'aluminium
pendant le procédé),

e Incertitude sur la mesure pyrométrique : présence éventuelle d’une fine couche d’oxydes en
surface du métal fondu et le changement d’aspect de la surface avec la transition de phases
du liquide au solide.

Certains lingots ont été sélectionnés pour des analyses approfondies de mesures
microstructurales et de composition chimique. Le Tableau 4-2 donne les caractéristiques de ces
échantillons, pour comparaison avec les valeurs moyennes.

Tableau 4-2. Compositions, températures de liquidus, surchauffe et vitesse de refroidissement du liquide des lingots
sélectionnés pour analyses approfondies.

Composition Tliquidus exp. corrigée (°C) Surchauffe Vrefr liquide (OC/S)

43Al 1562 18 13,5
45Al 1552 23 17,3
46Al 1547 18 6,1
47,5Al (GE) 1525 18 4,5
47,5Al (GE) 1524 19 8
52Al 1501 16 5,3
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4.3 Macrostructures

Les macrostructures des lingots attaqués avec une solution de Kroll modifiée ont été observées
sous microscope optique. Les photographes panoramiques présentées sur la Figure 4-1 ont été prises
a faible grossissement et sous lumiére polarisée pour accentuer le contraste entre phases.

Figure 4-1. Macrostructures des lingots étudiés.

Les macrographies rendent compte de I'évolution macrostructurale selon la teneur en
aluminium. L’alliage 43Al, solidifiant totalement en phase B, montre une macrostructure composée en
peau de grains colonnaires puis un large domaine équiaxe. En augmentant la teneur en aluminium, les
alliages 45Al, 46Al et GE débutent leur solidification en phase B et sont ensuite sujets a la transition
péritectique. On observe sur les macrographies correspondantes une zone colonnaire plus marquée
(correspondant a la structure de grains secondaires de phase a) mais également un affinement de la
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taille de grains B primaires de la zone équiaxe. La structure de grains secondaire rend la phase primaire
difficilement observable a I'échelle macroscopique. Sur les lingots 46Al et GE, par exemple, les grains
colonnaires contrastés au centre des lingots contiennent de petits grains équiaxes aux liserés plus
foncés de la phase primaire B. Les grains primaires B sont entourés de la phase péritectique a. Enfin
I'alliage contenant 52 % d’aluminium marque une structure uniquement colonnaire composée de
dendrites de phase a.

Les observations microstructurales présentées dans le paragraphe suivant précisent ces
premieres constatations, témoignant de la transformation péritectique. A plus fort grossissement on
observe la structure lamellaire associée a la précipitation de la phase y au refroidissement.

4.4 Microstructures brutes de coulée

Des images des microstructures a trois échelles sont présentées de la méme fagon pour toutes
les compositions. Une série de quatre images est présentée : en haut a gauche, la composition
surlignée sur la coupe isoplethe du diagramme de phases ; en haut a droite, sous le chemin de
solidification, une micrographie optique sous lumiére polarisée a un grossissement de 100x de
I’échantillon attaqué a la solution de Kroll modifiée, prés de la retassure; en bas a gauche, la
microstructure sous MEB en BSE a 250x de I’échantillon non attaqué prées de la retassure ; et en bas a
droite, la microstructure sous MEB en BSE a 1500x de I'échantillon non attaqué pres de la retassure.
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Figure 4-2. Microstructures a trois grossissements différents pour Ti-43Al-2Cr-2Nb.

Les microstructures observées pour les alliages 43Al (Figure 4-2) et 45Al (Figure 4-3) sont
similaires. Pour les deux compositions, de fines lattes résultant de la transformation B - a et de
dimensions comparables sont visibles méme a faibles grossissements. Des analyses EDX et EBSD
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(présentées en Annexe B : Etudes de la configuration et de caractérisation microstructurale) montrent
que ces lattes sont composées d’a et que dans le cas de I'alliage 43Al, quelques petites zones de B2
résiduelles existent entre les domaines de lattes.

On observe localement des traces de la transformation péritectique dans I’échantillon 45Al.
Lorsque la teneur en aluminium atteint 46 %, la structure péritectique devient évidente (Figure 4-4).
On distingue ainsi les grains primaires B décorés du liséré sombre plus riche en aluminium résultant de
la transition péritectique L + B = a. A I'intérieur des grains primaires B, la structure en lattes associée
a la transformation B = a déja observée dans les échantillons 43 et 45Al est bien visible. Les lisérés
ségrégés sombres des images MEB prises en mode BSE résultant du cumul de soluté, dans ce cas de
I"aluminium, dans les zones interdendritiques pendant la solidification permettent de mesurer une
taille de grains pro-péritectiques moyenne par analyse d’images. La TCE sur la phase primaire B est
plus facilement identifiable comme le montre la Figure 4-5.

De la phase B2 résiduelle (lisérés blancs) est toujours observée dans les alliages péritectiques
au ceceur des grains primaires. Pour les alliages péritectiques, la fraction de phase péritectique a
augmente avec la teneur en aluminium, et la taille de grains équiaxes diminue.

1900 L L

+B>L+B+a>B2+a

2 s i

1800

L->L

1700 +

1600 -

K

; 1500

e,

Temperature
g 2
8 8
L !
T

1200 Y o

1100 o

C14
1000 . ki

55
41Ti-55Al
-2Cr-2Nb

35
61Ti-35Al
-2Cr-2Nb

1.1 mr BSED | 1 50

Figure 4-3. Microstructures a trois grossissements différents pour Ti-45AI-2Cr-2Nb.
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Figure 4-5. TCE pour I’alliage 46Al, image en microscopie optique sous lumiére polarisée.

Pour I'alliage GE, 47,5Al, la macrostructure est caractéristique de la solidification péritectique.
La macrostructure permet d’apprécier la structure de phase secondaire a a I'ceil nu, et la TCE sur la
structure issue de grains primaires est observable par microscopie optique. Des formes dendritiques
indicatives de la phase B primaire sont apparentes a plus faibles grossissements en microscopie

optique et MEB (Figure 4-6). A plus forts grossissements (1500x sur la Figure 4-6), de fines lamelles de
y sont observées.
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Figure 4-6. Microstructures a trois grossissements différents pour Ti-47,5Al-2Cr-2Nb.

Pour I'alliage se solidifiant par la phase a, 52Al, des dendrites colonnaires de phase a sont
apparentes a toutes les échelles considérées (Figure 4-7). Comme dans le cas de I'alliage GE, les zones
interdendritiques foncées sont enrichies en aluminium, issues de la transformation péritectique L + a
-y, et sont aussi constituées de grains y monolithiques comme le témoigne a plus fort grossissement
I'interruption de la structure lamellaire dans ces zones. De fines lamelles de y peuvent étre observées
a un grossissement de plus de 1000x.
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Figure 4-7. Microstructures a trois grossissements différents pour Ti-52Al-2Cr-2Nb.

4.5 Vérifications de composition chimique

Des mesures EDX ont été réalisées afin de confirmer la composition chimique des lingots. Le
Tableau 4-3 recueille les teneurs moyennes de chaque élément majeur dans la zone colonnaire et dans
la zone équiaxe de chaque lingot. Il est a noter que la précision est normalement a plus d’un pourcent
prés. La teneur en aluminium plus élevée sur les deux zones colonnaire et équiaxe est en texte rouge.

Tableau 4-3. Mesures EDX de composition chimique.

%mol Ti +/- %mol Al +/- %mol Cr
moyenne moyenne moyenne

%mol Nb
moyenne

+/- +/-

Composition

colonnaire 44,5 0,3 1,8 0,1 1,9 0,0
équiaxe 52,2 0,2 44,2 0,1 1,8 0,1 1,9 0,0
colonnaire 49,7 0,4 46,5 0,4 1,8 0,0 1,9 0,1
équiaxe 49,9 0,1 46,3 0,1 1,8 0,1 2,0 0,0
colonnaire 48,8 0,1 47,3 0,0 1,9 0,1 2,0 0,1
équiaxe 49,1 0,1 47,0 0,1 1,8 0,1 2,1 0,1
colonnaire 47,5 0,1 48,5 0,1 1,9 0,0 2,1 0,1
équiaxe 46,9 0,2 49,2 0,2 1,9 0,1 2,0 0,1
colonnaire 47,9 0,4 48,1 0,2 1,9 0,1 2,1 0,0
équiaxe 47,4 0,4 48,7 0,2 1,9 0,2 2,0 0,1
colonnaire 43,9 0,4 52,5 0,4 1,7 0,1 1,9 0,1
équiaxe 43,8 0,2 52,6 0,2 1,8 0,1 1,9 0,1
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La teneur en aluminium semble étre surestimée d’environ 1 %mol. Une teneur en aluminium
supérieure a celle des précurseurs est improbable car une perte d’aluminium lors de la chauffe est
attendue.

Teneur en zone colonnaire -
teneur en zone équiaxe (% mol)

1 1 1 1 1 I
43Al 45Al 46Al 47 5Al (GEW7 5A1 (GE) 52Al

Composition
Figure 4-8. Ecart de composition en zones colonnaire et équiaxe.

La teneur en aluminium dans la zone colonnaire est plus importante que celle dans la zone
équiaxe pour les compositions a £ 46 %mol d’aluminium mais moins importante que celle dans la zone
équiaxe pour les compositions a 2 47,5 %mol d’aluminium. L’écart le plus important est observé pour
I'alliage a 47,5Al/GE. La tendance inverse est observée pour le titane. L’écart de teneur en aluminium
pour les lingots 47,5Al pourrait indiquer une fragmentation des bras secondaires, laissant le tronc
primaire plus riche en titane dans la zone colonnaire, ou sinon une nucléation hétérogene devant le
front colonnaire puisqu’une teneur en éléments chimiques similaires serait attendu dans les deux
zones si la zone colonnaire était la source des grains équiaxes [22].

4.6 TCE et tailles de grains équiaxes
4.6.1 Position dela TCE

La position de la TCE a été mesurée sur les lingots. La Figure 4-9 présente la fraction colonnaire
(longueur colonnaire sur la longueur totale du lingot, jusqu’aux premiers grains équiaxes (zone mixte)
et jusqu’a la zone toute équiaxe) en fonction de la teneur en Al pour des lingots solidifiant par B et a,
avec des reperes pour le plateau péritectique et la transition B primaire = a primaire.
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Figure 4-9. Position de la TCE en fonction de la fraction molaire d’Al. La longueur de la zone de collage est également
présentée. La structure de I'alliage 52Al étant entierement colonnaire, aucune TCE n’a eu lieu.

Pour l'alliage se solidifiant en phase primaire a, aucune transition colonnaire-équiaxe n’est
observée : la structure est entierement colonnaire. Concernant les alliages solidifiant en phase
primaire B, la tendance globale de I'effet de la teneur en aluminium sur la position de la TCE n’est pas
claire.

4.6.2 Taille de grains

La taille de grains équiaxes a été mesurable sur les alliages commencant leur solidification par
la phase 3. La procédure de mesure a été décrite dans la section 3.3.3.1.1 du Chapitre 3 : Matériaux et
techniques. La taille de grains 3D (dg) est déterminée a partir a partir des mesures réalisées sur
micrographie introduit dans I'Equation (11), provenant d’une analyse stéréologique de I'empilement
de sphéres de diametre connu [165]:

4
dgr = ; dngD (11)

Le Tableau 4-4 présente les tailles de grains ainsi déterminées, ainsi que le nombre de grains pris
en compte et la surface analysée, dans la zone équiaxe prées de la retassure des échantillons.

Tableau 4-4. Parameétres associés au calcul de la taille de grains primaires par analyse d’images pour les alliages -
primaires.

Composition Taille de Ecart  Taille de Ecart Nombre de Surface
grains 2D type grains 3D type grains analysés analysée (mm?)
(um) (um) (um) (um)

La taille de grains mesurée est rapportée sur la Figure 4-10 en fonction de la teneur en
aluminium avec des reperes pour le plateau péritectique et la transition B primaire < a primaire.

On observe que la taille de grains diminue quand la teneur en Al augmente. Les alliages 43Al
et 45Al ont une taille de grains similaire proche de 500 um, mais les tailles de grains pour les alliages
46Al et GE sont plus faibles, jusqu’a 294 um pour GE, presque la moitié de la taille de grains de I'alliage
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43Al. L'alliage 52Al ne présente pas de grains équiaxes. Les mesures de composition chimique en
Tableau 4-3 présentent des taux d’aluminium plus importants en zone équiaxe a partir de 47,5 %
d’aluminium et sinon plus importants en zone colonnaire, suggérant un mécanisme de formation des
« gros grains » jusqu’a 45 % d’aluminium potentiellement différent, avec une transition autour de 46 %
d’aluminium.
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Figure 4-10. Evolution de la taille de grains équiaxes avec la teneur en Al nominale. La croissance des dendrites de
I'alliage 52Al étant entieérement colonnaire, aucun point pour un alliage alpha n’apparait sur ce graphe.

Taille de grains équiaxes moyenne (um)

Les images prises pour réaliser ces calculs (Figure 4-11) ont permis également d’analyser la
structure de grains équiaxes. Plus les compositions péritectiques sont riches en aluminium, plus la taille
de grains équiaxes est fine (cf. le changement d’échelle pour ces images). Les grains sont également
plus dendritiques pour les alliages péritectiques plus riches en Al, comme le montre la Figure 4-11.
Pour I'alliage GE, des doublons ressemblant a des dendrites « seaweed » sont visibles, suggérant une
croissance moins anisotrope que celle des dendrites classiques.
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Figure 4-11. Exemples de grains tracés pour chaque composition.

4.6.3 Fragmentation

Les fragments survivants sont les germes qui ne sont pas refondus lors de la solidification et qui
ont pu former des grains équiaxes. A partir des tailles de grains, avec I’hypothése qu’un volume d’1 m?
est rempli de grains de taille d,- (Tableau 4-4), le nombre de fragments survivants par m3, Ny, est estimé
a partir de 'Equation (12) :

1

d,, =
g 3\,/’1T0 (12)

Les valeurs de Npainsi calculées sont rapportées en fonction de la teneur en Al sur la Figure
4-12. On observe ici que la densité de fragments pour I'alliage GE 47,5Al est plus de quatre fois plus
importante que celle de I'alliage 45Al en début du palier péritectique.
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Figure 4-12. Evolution de la densité de fragments survivants avec la teneur en Al.

4.6.3.1 Fluxde fragments

Le flux de fragments, @ (frag/m?s), qui représente le nombre de fragments émis a l'interface
solide-liquide au front colonnaire par seconde, a été calculé avec I'Equation (13) :

No'Vé

o= 0 4
Arcg - Dtiy

(13)

ol Vg, est le volume de la zone équiaxe, Arc, la surface de l'interface colonnaire-équiaxe et At”¢, le
temps disponible pour la croissance colonnaire. La longueur de zone colonnaire mesurée sur
I’échantillon est divisée par la vitesse de I'isotherme identifiée lors de la modélisation. Vg est calculé
a partir de la masse du lingot, de la densité de la nuance de TiAl et de la fraction colonnaire selon
I’Equation (14). La surface de l'interface colonnaire-équiaxe est déterminée avec I'Equation (15), en
prenant I'hypothése que la surface interfaciale est une calotte sphérique. Les dimensions sont
déterminées par analyses d’images macrostructurales.

Miingot
Véq = %(1 = feol) (14)
A =7 (W—2+h2> (15)
TCE — 4

Le flux de fragments @ est souvent utilisé dans la littérature pour caractériser la fragmentation,
et va nous permettre de comparer les valeurs obtenues par notre méthode a celles issues d’autres
études. Les ordres de grandeur varient entre 10* et 108 fragments/m2s pour différents types d’étude.
Le Tableau 4-5 montre que les valeurs de flux de fragments issues de ce travail sont du méme ordre
de grandeur que des études sous conditions similaires, en termes de surchauffe et de vitesse du liquide
du procédé. Moukassi a étudié des échantillons prélevés en cours de solidification dans une expérience
de solidification sous brassage mécanique d’alliages Pb-Sn [95], et Paradies et coll. ont réalisé des
observations in-situ sur des alliages transparents SCN-acétone [96]. Il est intéressant d’observer
gu’indépendamment du procédé et de I'alliage, une surchauffe et une vitesse du liquide similaire
produise une densité de flux de fragments tout a fait similaire.
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Tableau 4-5. Valeurs de flux de fragments et vitesse du liquide pour des études similaires.

Alliage Surchauffe (°C) Vitesse duliquide Densité de flux de Références
(m/s) fragments (frag/m?2s)

Pb — (2-4)Sb 17-20 01a1l 2,5-107 [95]
SCN-Acétone EElt: 1-102 3 12-102 3-10’ [96]

Ti-Al 17 -23 4-102 3 10-107? 1,95-10” 3 1,41-108 Ce travail

La vitesse maximale du liquide lors des essais en creuset froid a été estimée a partir de
I’Equation (16) [159] :

1
B3(1 — exp(—2Ry/0)) . p_nZ)] /2 16

2
Uy= |- R
0 [p(ﬂg ot . 252

ou g est la force gravitationnelle, p est la masse volumique de I'alliage, n est la viscosité dynamique du
liquide, & est la profondeur en peau d’interactions électromagnétiques avec I'inducteur, Ry est le rayon
du lingot, o est la conductivité électrique et By est le champ magnétique moyen dans I'inducteur.

4.6.3.2 Flux de fragments par bras primaire

Le flux de fragments par bras primaire est plus facile a imaginer que le flux de fragments par
m?; il correspond au nombre de fragments émis par chaque dendrite colonnaire. Ce dernier a été
utilisé pour estimer le flux de fragments générés par bras primaire, ®,;, selon I'Equation (17) :

Dy, =12 (17)

OUA; est 'espacement des bras primaires, donné par I'Equation (18) [166].

kAl + kCr ko

1/2 1/4
pointe “pointe

)
(F (DL,AZ my aXoa(1 —Ka) | Dpcr My crXocr(1 — Ker) n Dy vy My npXonn (1 — Knp) ) *

A =43 (18)

ou I est le coefficient de Gibbs-Thomson, estimé a 107 pour les métaux, les valeurs des variables
thermodynamiques sont celle répertoriées dans la partie 3.4.1 du Chapitre 3 :Matériaux et techniques,
les coefficients de diffusion dans le liquide sont répertoriés dans le Tableau 4-6 [163,167], et xq, est la
fraction atomique nominale de soluté (i = Al, Cr ou Nb). Les valeurs de gradient et vitesse sont issues
de la modélisation numérique.

Tableau 4-6. Coefficients de diffusion dans le liquide des éléments d’alliage [163,167].

5,00E-09 2,00E-09 1,00E-09

La Figure 4-13 présente le flux de fragments par bras primaire en fonction de la teneur en Al.
Chaque bras primaire de l'alliage 47,5Al génere quatre fois plus de fragments que dans le cas de
I'alliage en début de péritectique 45Al. La différence est encore plus marquée par rapport a I'alliage
43Al, pour lequel 10 dendrites primaires rejettent un seul fragment dans le liquide par seconde, tandis
gue dans l'alliage GE, le taux de fragmentation approche 1 fragment par dendrite. La fragmentation
améliorée semble contribuer a I'affinement de grains qui accompagne la solidification péritectique.
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Figure 4-13. Flux de fragments par bras primaire en fonction de la teneur en Al.

4.7 Modélisation
4.7.1 Modeéle de Hunt

La quantité limitée de données disponibles dans la littérature concernant les densités de
fragments et le flux de fragments présentés dans le paragraphe précédent fait que d’autres
vérifications sont nécessaires pour valider nos valeurs de fragments et de flux de fragments.

Une autre possibilité consiste a confronter nos résultats aux prédictions d’un modeéle de TCE. La
prochaine étape consiste a comparer les estimations fournies par le modéle de Hunt aux points (G, v)
au cours de I'expérience. L’hypothése de surfusion de nucléation peut étre négligée pour ce calcul car
la source majeure de grains est la fragmentation des dendrites. Nous faisons également I’hypothése
qgue la surfusion de pointes des dendrites est uniquement d’origine chimique (rejet de soluté). Le
critére de Hunt se simplifie alors a (Equation (19)) :

1/2
mx) (1 — k;
Gequiaxe < 0,617N/> (—zr D (%)v (19)
l

l
La Figure 4-14 présente différents calculs réalisés a partir de I'Equation (19) et montre pour
guelles conditions de gradients thermiques et de vitesses de solidification se produit la TCE. La Figure
4-14(a) montre I'influence de la teneur en aluminium (via la surfusion de pointe) a nombre de germes
constant. Contrairement aux affirmations de Zhong et coll. [127], cette figure montre que la surfusion
de pointe n’a que tres peu d’influence sur la TCE dans la gamme de composition considérée. La Figure
4-14(b) présente les résultats obtenus pour I'alliage GE pour différentes valeurs de No (a surfusion de
pointe constante). On voit que le nombre de germes a une influence beaucoup plus importante sur le
déclenchement de la TCE sur ces alliages que le changement de surfusion associé au changement de
la teneur en aluminium. La Figure 4-14(c), enfin, présente le résultat du calcul obtenu a partir des
surfusions calculées pour nos alliages et des valeurs de Ny obtenues expérimentalement dans ce
travail. Ces résultats reproduisent qualitativement les expériences, c’est a dire que les alliages
contenant 43 et 45 % d’aluminium voient leur TCE se produire quasiment pour les mémes conditions
alors que la TCE démarre plus tot pour les alliages contenant plus d’aluminium (voir la Figure 4-9).
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Figure 4-14. Courbes de log v (log G) calculées avec la base de données d’Access et 'Equation (19) : (a) I'effet de AT, pour
No constant, (b) I'effet de No pour la composition GE, (c) avec No expérimental pour les compositions B primaires.

4.7.2 TCE et procédé

Le chemin de solidification peut étre superposé sur la cartographie, comme sur la Figure 4-15
pour I'alliage GE. Le temps de solidification total était de 14 s, mais seules les cing premiéres secondes
apparaissent sur la Figure 4-15 pour permettre la visualisation de la position de la TCE par rapport a la
prédiction du modele de Hunt pour I'alliage GE 47,5Al. Le gradient thermique et la vitesse sont
relativement élevés (20000°C/m et 1,4 - 10 m/s, respectivement, d’apreés les calculs COMSOL), mais
la prédiction de la TCE est raisonnable. Le modele thermique est en accord satisfaisant avec les
données pyrométriques et la position expérimentale de la retassure, comme le montre la Figure 4-16
présentant I’évolution de la distribution thermique en coupe axiale avec le temps, ce qui permet donc
de le valider. La seule variable dans I'expression de Hunt est la densité de fragments, et le bon accord
entre la prédiction de Hunt et les résultats expérimentaux suggere que l'estimation de Ny est
guantitative et réaliste.
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Figure 4-16. Distributions thermiques axiales issues de la modélisation COMSOL, prises toutes les 5 unités de temps entre
t = 0 (non-affiché) et t = 14 s, échelle de température en K.

4.8 Discussion

Une réduction de la taille de grains équiaxe est observée expérimentalement quand la teneur
en aluminium augmente, et cette taille de grains correspond a un nombre de fragments survivants
réaliste par rapport au modele de Hunt. Afin qu’une zone équiaxe puisse exister, un nombre suffisant
de germes doivent étre présents dans un liquide en surfusion qui leur permet de croitre devant les
grains colonnaires.

Lors de nos expériences, méme si augmenter la teneur en aluminium fait baisser la
température du liquidus, les lingots ont été élaborés a une surchauffe constante de 18°C. Il est ainsi
raisonnable de penser qu’en raison de la convection forcée imposée par le champ magnétique, la
température dans le liquide est rapidement homogénéisée et que grace au coefficient de transfert de
chaleur élevée entre I'alliage fondu et le creuset froid en cuivre, I’évolution globale (ou macroscopique)
lors de la solidification est similaire qu’importe I'alliage. L’évolution de la taille de grains équiaxe
semble étre plus liée a des effets métallurgiques que thermiques.

Sans inoculants, la fragmentation des dendrites colonnaires peut étre une origine de germes
de grains équiaxes. Ce mécanisme est composé de trois étapes: i) la refusion locale d’un bras
secondaire dendritique, ii) le détachement d’un fragment, iii) le transport du fragment au-dela de la
zone pateuse a une zone en surfusion ou il peut survivre.

La refusion locale peut étre attribuée a la recalescence induite par la solidification eutectique
[94], des effets de cumul de soluté ou I'advection de liquide chaud favorisé par la convection. Dans
notre configuration, aucune solidification eutectique ne se produit, et le soluté rejeté est enrichi en
aluminium, ce qui n’engendre pas de cumul de soluté. En tenant compte du brassage
électromagnétique, on peut supposer que la pénétration du transport de fluides dans la zone pateuse,
ayant un rapport proche avec sa perméabilité [168], est la raison principale pour la fragmentation
dendritique. Afin de comparer cet effet dans des alliages a base TiAl, la perméabilité a été calculée a
partir de la relation de Carman-Kozeny [169,170], selon I’Equation (20) [168] :

A -f)?
~ 180f2

D’autres parametres issus de la modélisation calculés au cours des analyses figurent dans le

K (20)
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Tableau 4-7. En raison de la transformation a I’état solide suivante la solidification qui efface
la microstructure de solidification, mesurer I'espacement des dendrites secondaires utile pour étudier
la perméabilité en zone pateuse était impossible, et nous avons choisi de calculer un A, constant, selon
I’Equation (21) [114] :

r. tsol,col (21)
() () + ()
Dy a Dy cr Dy
ou I' est le coefficient de Gibbs-Thomson, les coefficients de diffusion dans le liquide sont donnés en
Tableau 4-6, le temps de solidification colonnaire est calculé a I'aide de 'Equation (22), et le facteur de

restriction de croissance Q permettant de regrouper des variables thermodynamiques est calculé avec
Equation (23) [171] :

Ay =55-

ATsotiair
t = — 22
sol,col Gv ( )
Q= Z —my,;Co,i(Ko; — 1) (23)
7

Pour vérifier I’hypothése établie dans la simplification du modéle (Equation (19)), deux
surfusions, la surfusion constitutionnelle AT. et la surfusion de courbure ATk ont également été
calculées, selon les Equations (24) et (25). L'effet de courbure est faible, et la surfusion
constitutionnelle, dominante, est donc comprise dans le modele.

QAl QCr QNb)
AT, = [Tvp,y, + + (24)
¢ potnte <DL,A1 Dycr Dy
ATy = r
K= 7, (25)

Tableau 4-7. Paramétres associés a la modélisation.

2,82 2,44 7,01E-05 8,94E-06 0,011 3,68E-06 4,80E-04 6,22E+09 1,95E+07 0,10
3,09 2,54 7,33E-05 8,52E-06 0,012 4,16E-06 5,81E-04 7,89E+09 2,23E+07 0,12
3,23 2,40 7,49E-05 8,12E-06 0,012 3,63E-06 5,87E-04 1,98E+10 5,10E+07 0,29
3,46 1,92 7,75E-05 7,20E-06 0,014 4,28E-06 6,20E-04 3,94E+10 1,41E+08 0,85
2,17 1,61 6,21E-05 9,25E-06 0,011 / / 0 / /

La Figure 4-17 présente I'évolution de la perméabilité le long de la profondeur de la zone
pateuse pour les deux alliages extrémes de I'étude se solidifiant par B, 43Al et 47,5 Al, et les variations
correspondantes de la fraction solide. Pour les premiers millimetres de la zone pateuse, des valeurs de
perméabilité faible sont calculées, a cause du gradient thermique faible, A; est faible, de 8,94 - 10 m?
pour 43Al a 7,20 - 10 m? pour GE, et a cause de la faible différence en teneur en soluté aucune
différence majeure n’est apparente entre les deux alliages. L'on peut supposer que le mécanisme de
fragmentation assistée par I'écoulement du liquide est le méme pour les deux alliages, ce qui
n’explique pas la différence de flux de fragments déterminé. Une hypothése pouvant expliquer cette
différence est la réaction péritectique, ce qui a lieu 3 mm de la pointe des dendrites pour I'alliage
47,5Al, ou la perméabilité est deux ordres de grandeur plus élevée que celle de 43Al.
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Figure 4-17. Perméabilité et fraction solide en fonction de la distance du liquidus.

Pour visualiser l'influence de la transformation péritectique, la Figure 4-20 présente I'évolution
de la taille de grains primaires en fonction de la fraction de B pro-péritectique, fs, soit la derniére teneur
en aluminium en zone péritectique relevée d’un calcul de Scheil, avec des repéres pour le plateau
péritectique. La fraction de B pro-péritectique diminue quand la teneur en aluminium augmente, et on
constate un affinement de grains correspondant. Comme les différentes bases de données
thermodynamiques offrent des prédictions différentes en termes de fraction de B pro-péritectique, les
résultats pour les deux sont rapportés.

La Figure 4-19 comprend les valeurs de Ny en fonction de fs calculée avec la base de données
d’Access, avec les résultats de Zollinger obtenus sur des alliages binaires Ti-Al et ternaires Ti-Al-O a une
surchauffe de 100°C, élaborés dans le méme four a induction en creuset froid et analysés suivant le
méme protocole [52]. Chez les alliages Ti-XAl-2Cr-2Nb de la présente étude, la densité de fragments
survivants augmente d’un ordre de grandeur, tandis que fs diminue de 6 - 10° 3 4 - 10%° fragments/m3.
Les alliages binaires et ternaires ont été coulés avec une surchauffe plus importante, 100°C au lieu de
18°C, donc I'augmentation de densité de fragments est moins prononcée mais toutefois présente. De
plus, I'augmentation de Ny semble se produire a des valeurs de fg plus faibles, inférieures a 0,3, alors
gue le méme résultat est obtenu a fs < 0,8 dans les alliages quaternaires de notre étude. Les différences
observées peuvent avoir deux origines. Tout d’abord, comme les alliages Ti-Al et Ti-Al-O ont été coulés
a une surchauffe plus importante, les fragments dendritiques embarqués dans le liquide fortement
surchauffé se dissolvent plus vite et ne puissent plus contribuer a la formation de la structure équiaxe.
De plus, les effets solutaux peuvent étre importants. L’aluminium, I'oxygene et le niobium ont des
coefficients de partage proches de 1, respectivement 0,9, 1,1 et 1,2, mais le chrome ségrége beaucoup
plus car k¢ =0,45 [21,75] et peut contribuer a la refusion solutale aux bases des bras dendritiques et
alors favoriser la fragmentation. Au moins en termes de surchauffe, ces résultats sont en accord avec
les observations de Tiwary et Beech sur les aciers [116].
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Figure 4-18. Evolution de la taille de grains équiaxes B primaires en fonction de la fraction de B pro-péritectique, avec des
repéres pour le plateau péritectique, pour les bases de données (a) TTTiAl et (b) Access.
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Figure 4-19. Estimation de fragments survivants en fonction de la fraction de B pro-péritectique pour la présente étude
sur les alliages base-GE avec la base de données d’Access, ainsi que les résultats de Zollinger [52] sur alliages Ti-Al et Ti-
Al-0.

La fragmentation peut provenir d’une augmentation locale de la teneur en soluté ou de la
température. Dans le cas de la température pour les alliages GE péritectiques, selon la coupe isopléthe
du diagramme de phases [74], une augmentation de température peut engendrer un passage au-
dessus de la température péritectique. La Figure 4-20 schématise une jonction triple dans ce cas de
figure, a partir d’'une simulation en champ de phases de I'évolution de la morphologie d’une
microstructure péritectique lors d’'un maintien isotherme au-dessus de la température péritectique
[140]. La phase a péritectique croit sur la phase B au cours de la transformation péritectique, mais
qguand la température augmente, la fusion se localise davantage au point triple, et la phase a est isolée
du reste de B par du liquide, phénomeéne qui s’appelle la migration de film liquide. Cet flot de B peut
alors étre transporté dans le liquide. Des études expérimentales récentes sur la migration de I'interface
primaire/péritectique dans des alliages Sn-Ni solidifiés directionnellement a également clairement
établi que la migration d’un film liquide peut séparer les phases primaires et péritectiques lors d’un
recuit isotherme [172].

86



B =0 B | B =l

Figure 4-20. Evolution avec le temps d’une jonction triple au-dessus de la température péritectique a t=0 et t=1 (temps
normalisé). Redessiné de [140] avec les phases du systeme Ti-Al.

Pour les alliages pour lesquels la transformation péritectique se met en place pour de fortes
valeurs de fraction solide, Figure 4-21(a), c’est-a-dire en fond de zone pateuse, le fragment produit
peut se retrouver piégé entre les bras secondaires des dendrites et ne contribuera pas a la densité de
fragments en zone équiaxe. La réaction péritectique se déclenche a des fractions solides de 0,83 et
0,69, respectivement, dans les alliages 43Al et 45Al. A une f, si importante, |a fraction de blocage foioo
définie comme fraction solide critique a laquelle un grain équiaxe ou fragment ne peut plus se
déplacer, est probablement atteint. Dans une zone colonnaire, Bobadilla a défini fu,c comme le
maximum du ratio entre I'interface spécifique solide/liquide et la densité de bras primaires [120], et a
trouvé des valeurs entre 0,65 et 0,7 dans des aciers inoxydables. Le mécanisme décrit ci-dessus
pourrait également étre efficace dans les alliages 43Al et 45Al, sans transport réussi des fragments au-
dela de la zone colonnaire. En effet, a une fraction solide élevée, I'influence de I'’écoulement du liquide
est probablement négligeable en raison de la perméabilité tres faible, donc seule la fragmentation
classique peut se produire dans ces deux alliages.

Pour les alliages 46Al et 47,5Al, la transformation péritectique se met en place pour de faibles
fractions solides, Figure 4-21(b), et donc une perméabilité plus élevée. Le fragment n’est pas bloqué
dans la zone pateuse et peut étre plus facilement transporté au centre du lingot par les écoulements
du liquide. De plus, la réaction péritectique est accompagnée d’une dissolution locale de la phase
primaire dans le liquide, résultant localement dans une fraction liquide plus importante et donc une
perméabilité plus élevée, ce qui est également susceptible d’améliorer la pénétration du liquide dans
la zone pateuse et le transport des fragments.

(a) Ti-45A1-2Cr-2Nb (b) Ti-47,5A1-2Cr-2Nb (GE)

-

1000 pm

fy=d fy=1
Figure 4-21. Schéma de I'effet du début de la transformation péritectique sur la fragmentation pour I’alliage 45Al et
I'alliage 47,5 Al. La position de la température péritectique et la valeur de la fraction solide sont présentées pour chaque
alliage.
Quant au lien entre les observations microstructurales et les mesures de composition
chimique, il semble y avoir deux mécanismes différents pour les alliages a « gros grains » peu chargés
en aluminium et I’alliage GE.
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o Alliages a gros grains (43Al, 45Al) et 46Al : XAl¢q < XAlcol
Le rétrécissement en fin de solidification fait aspirer du liquide chaud dans la zone colonnaire
et I'enrichit en aluminium. Cette ségrégation négative caractérise un temps de solidification
colonnaire plus important.

o Alliage GE : XAlgq > XAlcor
Le soluté rejeté est conservé dans la zone équiaxe, derniere zone a solidifier. La présence de
plus de petits grains mene a plus de ségrégation localisée. Le liquide enrichi se trouve a
I'intérieur de I'enveloppe du grain équiaxe et non pas a I'extérieur ou il pourrait étre transporté
plus loin.

Une transformation péritectique qui débute pour de faibles fractions solides méne a une
fragmentation plus efficace et a un affinement de grains équiaxes. Un comportement de
fragmentation différent s’avére donc responsable de I'affinement de grains constaté pour les
compositions se solidifiant par B plus riches en aluminium.

4.9 Synthese

L’'objectif de cette étude est de mieux comprendre I'influence de la teneur en aluminium et
donc de la solidification péritectique sur la transition colonnaire-équiaxe, ainsi que les effets de la
convection, de la centrifugation et de la géométrie sur la formation de structures et sur la mise en
place de ségrégations.

Des essais dans un four a induction en creuset froid ont été réalisés a surchauffe constante.
Ces élaborations ont produit des lingots reproductibles avec une TCE dans le cas des alliages se
solidifiant par B, échantillons sur lesquels la position de la TCE a été mesurée. Pour chaque échantillon,
le profil thermique pendant I'élaboration a été enregistré, permettant d’accéder a la surchauffe, a la
température du liquidus et a la vitesse de refroidissement. La composition chimique visée a été vérifiée
par EDX, le creuset froid permettant d’éviter la contamination.

Les macrostructures et microstructures ont été photographiées. La macrostructure dominée
par B est différente de la macrostructure péritectique, et la macrostructure de I’alliage se solidifiant
uniquement par a est toute colonnaire. Sur les alliages péritectiques, une TCE sur la structure primaire
en B dont les dendrites sont visibles sous microscope optique a été identifiée, méme si la structure
colonnaire en a est visible a I’ceil nu. La structure lamellaire a + y est observée a des grossissements
intermédiaires pour les alliages dont la teneur en aluminium est supérieure a 45 %mol, et une structure
en lattes pour les deux alliages plus appauvris en aluminium. La taille de grains primaires équiaxes a
été mesurée avec une technique de tragage manuel sur images fortement contrastées MEB-BSE pour
tous ces alliages et utilisée pour calculer la densité de fragments survivants, le flux de fragments par
m3 et le flux de fragments par bras primaire. La taille de grains diminue quand la teneur en aluminium
augmente et la teneur en B pro-péritectique diminue. L’effet de la restriction de croissance a été
considéré mais rejeté comme mécanisme responsable de I'affinement de grains. Des prédictions de
TCE du modele de Hunt ont été faites a partir des estimations de densité de fragments et de flux de
fragments.

Un modele 2D axisymétrique thermique sous COMSOL a permis d’accéder aux valeurs de G et
de v expérimentales et donc de valider les résultats expérimentaux en les comparant aux prédictions
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de TCE du modeéle de Hunt. Enfin, un mécanisme pouvant expliquer le réle de la transformation
péritectique dans la fragmentation et |'affinement de grains associé a pu étre proposé.

La fragmentation assistée par la transition péritectique est considérée comme le moteur de
I"affinement de grains observé. Un comportement différent en termes de perméabilité a lieu au niveau
de la composition péritectique. Pour les compositions étudiées, la fragmentation se produit pour une
fraction solide moins important dans des compositions hypopéritectiques plus proches du point
péritectique, ce quifacilite le départ du fragment a travers la structure dendritique plus ouverte proche
de la pointe, ou I'écoulement des fluides peut les transporter plus efficacement jusqu’au liquide en
surfusion. Ces fragments servent de germes qui deviennent les grains équiaxes plus petits et plus
nombreux qui bloguent la croissance colonnaire plus té6t que dans le cas des alliages moins riches en
aluminium.

Une ségrégation négative est constatée pour les alliages a plus gros grains, résultant de
|"aspiration du liquide enrichi en soluté dans la zone colonnaire en fin de solidification. Lorsque le
nombre de germes est suffisamment élevé, comme dans le cas de |'alliage 47,5Al, le liquide enrichi se
trouve a l'intérieur de I'enveloppe du grain et reste localisé, et la zone équiaxe se trouve ainsi enrichie
en soluté.
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Chapitre 5: Solidification dirigée

Les essais de solidification dirigée avec et sans centrifugation sont présentés dans ce chapitre.
Les résultats tomographiques, macrostructuraux, microstructuraux et chimiques sont présentés. La
transition colonnaire-équiaxe et la taille de grains équiaxes sont explorées en plus de détails avant de
procéder a la modélisation de la transition colonnaire-équiaxe et du procédé.

5.1 Objectifs

Le but de ces expériences est d’étudier I'effet de centrifugation sur la TCE dans un alliage de
base TiAl de composition « GE », soit Ti-47,5Al-2Cr-2Nb. Le thermique bien contrblé permet d’isoler
|’effet de la centrifugation sur la solidification dirigée en mode « power down », sans phénomenes de
remplissage et sans déplacement axial lors de la solidification. Pour rappel, les conditions étudiées sont
4 conditions de centrifugation : 5 g, 10 g, 15 g et 20 g, dont les valeurs ont été mesurées a 5,05 g, 10,1
g, 15,15 g et 18,3 g. Un cinquiéme essai a 18,3 g a été effectué en réalisant la fusion avant de démarrer
la centrifugation. Un essai sans centrifugation appelé le « ground test » a également été réalisé et
correspond a un essai de solidification dirigée classique.

Les parametres expérimentaux tenus constants sont :
e |a masse et la gé¢ométrie des échantillons,
o e flux de gaz,
e la configuration du four, méme si le module four est changé pour chaque essai,
e |es conditions de refroidissement,
e |a mesure de température,
e |e programme thermique.

Les caractéristiques a observer sur les échantillons sont :
e |a position du front de fusion, du front péritectique et de la TCE,
o la taille et densité de grains équiaxes (pour remonter a la densité de germes),
o |a microségrégation.

Le gradient et la vitesse de solidification ont été estimés par un calcul de transfert thermique
pour comparer les résultats expérimentaux avec les prédictions du modele de Hunt.

5.2 Tomographie

Avant la découpe, les 5 cm supérieurs des échantillons ont été observés par tomographie aux
rayons X. La reconstruction digitale de I'aspect en surface de I’échantillon élaboré sous gravité (ground
test) est présentée sur la Figure 5-1. La Figure 5-2 présente deux plans perpendiculaires longitudinaux
qui montrent la porosité interne et la retassure. Ceci permet également d’identifier les échantillons.
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Figure 5-1. Vue de I'échantillon 1g (ground test) obtenue en tomographie X.
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Figure 5-2. Images X-CT de la retassure de chaque échantillon sur deux plans perpendiculaires.

L’échantillon issu de I'essai sans centrifugation semble présenter une retassure plus allongée
que celle des autres échantillons et qui s’étend au-dela de la zone étudiée en tomographie. Pour les
échantillons centrifugés, ces images montrent que la retassure est contenue dans la zone supérieure
de I"échantillon. Cela montre clairement un effet sur le mouvement des grains et du liquide et ses
conséquences sur la fin de solidification et la formation de la retassure. Au-dela de 10,1 g on ne note
plus d’effet de la force centrifuge sur la position des retassures.

5.3 Détermination du front de fusion

Des mesures de compositions réalisées par EDX sur la premiere partie solidifiée de I’échantillon
ont été menées pour identifier le front de fusion, c’est-a-dire I'interface solide/liquide initiale avant le
début de la solidification. Les premieres tentatives ont été conduites sur I’échantillon 10,1 g, sur une
ligne de points espacés de 100 um centré sur I’échantillon, présentée en Figure 5-3, et 8 fenétres qui
recouvrent la méme image. On distingue les premiéres dendrites, zone ol les teneurs en aluminium
et en chrome semblent étre plus élevées.
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Figure 5-3. Zone d’étude pour I’échantillon coulé a 10,1 g, avec la ligne d’étude superposée et les valeurs EDX a coté.

La suite de I’étude est allée plus loin avec des fenétres d’étude plutot que des points, couvrant
une distance de plus de 20 mm sur deux échantillons et allant de la zone de premiére solidification a
la zone équiaxe. La Figure 5-4 montre les mesures sur |'échantillon solidifié a 5,05 g et la Figure 5-5
ceux sur I'échantillon solidifié a 18,3 g, les échantillons qui semblaient étre les plus prometteurs au vu
de I'apparence sous attaque de Kroll. Justement I'apparence de croissance radiale sous attaque de
Kroll est minimisée pour ces deux échantillons.

La zone d’apparition des premieres dendrites présente un point d’inflexion pour les teneurs
en titane et en aluminium, et celle-ci était initialement supposée comme étre le front de premiere
fusion. Une observation plus approfondie et la comparaison avec les macrostructures sous attaque de
Kroll nous fait conclure que le front de premiere fusion se trouve plus vers la zone froide de
I’échantillon, comme identifié sur les images. Les analyses par EDX ne sont pas allées assez loin dans
ce sens. On peut supposer, selon la Figure 5-5 qui pénétre un peu dans la zone non solidifiée mais
affectée thermiquement, présentant des grains grossis, que les teneurs en aluminium et en chrome
sont relativement élevées, et que la teneur en aluminium est supérieure a celle dans la partie
resolidifiée de I'échantillon, ce qui est en accord avec la perte d’aluminium lors du maintien a I'état
liguide. Les tendances pour le chrome et le niobium sont mitigées par rapport a celles de I'aluminium
et du titane, et en général le chrome se comporte comme I'aluminium et le niobium comme le titane,
éléments qui se ségrégent dans le méme sens.

Le Tableau 5-1 présente les valeurs moyennes de teneurs en éléments relevées par EDX pour
les trois analyses balayant de petites fenétres centrées a partir de la zone de premiere solidification
ainsi que I'analyse de points sur une ligne centrée sur cette partie de I'échantillon solidifié a 10,1 g. La
teneur en aluminium moyenne est la plus faible pour I'échantillon solidifié a 10,1 g, puisque I’analyse
est limitée a une zone plus restreinte, allant de la zone de premiére solidification aux toutes premiéres
dendrites colonnaires. La teneur en aluminium moyenne est plus forte pour I’échantillon solidifié a
5,05 g que celui solidifié a 18,3 g puisque plus de la zone équiaxe est compris dans la distance d’environ
22 mm étudiée.
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Tableau 5-1. Compositions moyennes (%mol) relevées par analyse EDX.

oCr oNb
0,1 0,1
0,1 0,1
0,1 0,1
0,3 0,1

5.4 Macrostructures

Apres la découpe dans le plan longitudinal séparant les moitiés « haut » et « bas » par rapport
au gravité terrestre los de I'essai,, les échantillons polis et attaqués au réactif de Kroll ont été scannés

et observés. La Figure 5-6 présente les structures visibles, ainsi que les repéres gravitaires, la position
du thermocouple échantillon, la position de début de zone affectée thermiquement (ZAT), la position
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du front de fusion qui sert de repere (x = 0) pour le début de la solidification (t = 0), la position de début
de croissance colonnaire (C), la position de la transition péritectique (P) et la position de la TCE. Les
reperes des transitions ont été placés a l'aide des images MEB qui seront discutées dans les
paragraphes suivants.

1 g (Ground test) g—

TCE

LR

TC ZAT x=0 C
éch. t=0

Figure 5-6. Macrostructures des échantillons attaqués au réactif de Kroll.

Au vu de ces images, la croissance radiale a partir des parois semble étre prédominante apres
la fin de croissance colonnaire sur tous les échantillons sauf peut-étre I’échantillon solidifié a 5,05 g ou
celui solidifié a 18,3 g. Le repere du front de fusion est a une distance similaire du bout froid du barreau
en tous les cas, et le thermocouple échantillon se trouve juste avant la zone affectée thermiquement
présentant de gros grains. Sur ces images on ne distingue pas facilement la transition péritectique,
mais les gros grains de la zone affectée thermiquement et la fin de la croissance colonnaire sont plus
clairs. L'attaque de Kroll semble surligner des structures secondaires et ne met pas en évidence les
dendrites primaires.

5.5 Microstructures

Les surfaces polies et non-attaquées ont été observées au MEB a faible grossissement afin
d’observer la structure primaire. Les images ont été assemblées en vue panoramique. La Figure 5-7
donne un exemple des structures caractérisées, passant du solide au premier liquide solidifié aux
premieres dendrites colonnaires a la transition péritectique a la croissance colonnaire apres le
péritectique a la zone équiaxe, comprenant des grains dont I'aspect est dendritique, radial ou
globulaire. Des lisérés blancs de phase B résiduelle sont présentes dans le premier liquide solidifié et
jusgu’a la transition péritectique, et en zone dendritique les bords primaires sont d’une couleur plus
foncée indicative sous contraste BSE d’une teneur en aluminium plus élevée. Apres la transition
péritectique, les bords sont encore plus foncés et le B résiduel disparait. Les grains colonnaires sont
moins droits, ressemblant a des plumes, et moins orientés proche du c6té de I'échantillon contre la
direction de rotation. La croissance radiale indésirable se trouve dans ce cas aprées la TCE, d’une
importance limitée, uniquement sur le c6té de I'échantillon aligné a la direction de rotation, et les
grains équiaxes plus grossiers et ressemblant a des fragments qui ont pu croitre dans le liquide sont
poussés vers le coté de I'échantillon contre la direction de rotation par la force de Coriolis.
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Figure 5-7. Zoom sur les microstructures de I’échantillon solidifié a 10,1 g, dont la direction de rotation est vers le haut de
I'image.

Les images présentées sur la Figure 5-8 montrent I'évolution du marquage de I'image de la
structure primaire non attaquée sous MEB en mode BSE et la comparent au scan (attaqué au réactif
de Kroll révélant des structures secondaires) pour le méme échantillon solidifié a 10,1 g. Les marquages
pour tous les échantillons sont indiqués sur la Figure 5-9. Le repére de début de solidification apparait
en pointillés, et les valeurs de g mesurées, les repéres de forces g, et des liserés indiquant certaines
transitions microstructurales sont annotés. En petit, la position moyenne du front péritectique (A), la
position du thermocouple T3 dans la source de chaleur « froide » H3 (3) et la position moyenne de la
TCE (V) sont indiquées juste en dessous de chaque échantillon. Les thermocouples « échantillon », T2
et T1 sont hors champ sur la partie des échantillons qui a pu étre observée sous MEB.

Image mosaique

Scan

Figure 5-8. Exemple de traitements d’image, comparé au scan.
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Fige 5-9. Imae MEB en BSE des échantillons des essais LD, dela 1,g.
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Figure 5-10. Images MEB en BSE des
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Le front péritectique est assez proche de la position du thermocouple T3, ce qui est intéressant
d’un point de vue de modélisation, comme la température du péritectique est restreinte a une gamme
connue. Dans le cas des deux essais a 18,3 g, le front péritectique et la position de T3 se coincident
presque. Dans le cas des essais a 1 g et a 5,05 g, la distance entre ces positions est de moins d’1 mm,
avec T3 devant le péritectique dans le cas 1 g et I'inverse dans le cas 5,05 g. Le front péritectique et T3
sont plus espacés pour les essais a 10,1 geta 15,15 g, avec T3 devant le péritectique dans le cas 15,15 g
et I'inverse dans le cas 10,1 g.

Apres le front péritectique, un front présent dans la zone colonnaire indiquant la présence
partielle de phase péritectique a été tracé. De toute facon, la croissance colonnaire d’un co6té et d’un
autre de ce front n’est pas continue.

Dans le cas de I’échantillon solidifié a 5,05 g, la croissance « colonnaire » semble étre équiaxe
aprées le péritectique ou en tout cas faiblement orientée. Un front uni serait difficile a tracer pour
décrire les transitions dans cette zone. Dans le cas de I’échantillon solidifié a 10,1 g, une zone centrale
de grains colonnaires plus épais et plus grossiers est présente au méme endroit, avant la croissance
équiaxe plus fine et droite.

La croissance radiale ne parait pas la méme que ce qu’on voit avec I'attaque de Kroll. Surtout
sur le coté bas de cette vue de I'échantillon (la direction de la force centrifuge g.), sur les échantillons
a 10,1 g ou moins, un peu de croissance radiale est observé. Pour I'échantillon « ground test » a 1 g,
cette croissance radiale développe plus tot, en méme temps que la croissance colonnaire, et arréte la
croissance des grains colonnaires, plutot que le développement d’une zone équiaxe. On y voit une
zone ou de fines dendrites colonnaires survivent, puis deux fronts de croissance radiale qui se dirigent
vers le centre de I'’échantillon. Les échantillons 5,05 g et 10,1 g présentent une zone de croissance
radiale fine sur un c6té uniquement, qui commence apres la TCE. Malgré I'absence de zone de
croissance radiale sur le coté de I'échantillon 18,3 g, une croissance étrange et presque radiale se
produit au lieu d’'une vraie TCE. Cette croissance atypique est difficile a expliquer parce que les
conditions thermiques étaient les mémes a travers tous les essais. Quant a la croissance colonnaire
fine apres les grains colonnaires bien définis sur I’échantillon 1 g, celle-ci est présente sur I’échantillon
18,3 g et en partie sur I'échantillon 5,05 g. Ces échantillons sont ceux qui, sur la Figure 5-6, semblent
avoir le moins de croissance radiale. Les dendrites visibles sous BSE au MEB sont supposées
représenter la structure primaire, et les structures révélées a I'attaque de Kroll sont probablement la
structure en a + y. Les structures et la TCE sur la phase B ne coincident pas forcément avec les
structures et la TCE sur la phase a.

Un dernier phénomeéne intéressant est observé sur les échantillons 10,1 g, 15,15 g et « 18,3
g/1 g ». La structure des grains devant la TCE n’est pas pareil en haut et en bas sur I'image. Des grains
globulaires avec un aspect de fragments dendritiques sont repoussés dans le sens contraire de la force
centrifuge, probablement par les forces de Coriolis. Aprés cette zone de fragments, la structure de la
partie haute des échantillons est similaire, une structure d’amas dendritiques pouvant former les
« grains radiaux » de la Figure 5-6, mais observée aussi sur I'échantillon 18,3 g aprés la zone de
croissance atypique. La Figure 5-11 présente une vue en détail des structures pres de la position de la
TCE et de la partie supérieure des échantillons pres de la retassure. L'échantillon 1 g présente une
croissance radiale jusqu’a la zone de retassure, structure non vue dans les autres échantillons.
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L’échantillon solidifié a 5,05 g présente une structure de grains équiaxes dendritiques plus grossiers
dans la zone ou les fragments serait repoussés sur les échantillons solidifiés a force centrifuge plus
élevée. Des amas de dendrites fines sont présents autour de cette zone, pour enfin faire la transition
a la structure en amas de dendrites de haut d’échantillon plus fine comme dans le cas de 10,1 g. Une
structure identique se trouve au centre de la zone de croissance atypique sur I’échantillon 18,3 g.

Echantillon Vers la position de la TCE Prés de la retassure
1e : .

EHT=2500KV Delector = Tetra o
WD =485mm User Name = MATHES 0y

5,05 g

10,1g

15,15 g

100




183 g

183g/1g

Figure 5-11. Détails de la microstructure observée dans les échantillons.

5.6 TCE et tailles de grains équiaxes

La position des fronts de fusion et péritectique et la TCE a été notée sur la Figure 5-9, et elle
est répertoriée en termes de distance par rapport a la plaque de base du four dans le Tableau 5-2. Le
Tableau 5-2 comprend aussi la distance jusqu’aux thermocouples et jusqu’au fond du trou percé pour
le thermocouple « échantillon ». Pour I’échantillon solidifié sous 18,3 g, le trou du thermocouple était
un peu court et le thermocouple échantillon a été reculé de 10 mm par rapport aux autres. Les écarts
entre la position de T3 et du front péritectique sont quantifiés.

Tableau 5-2. Position des fronts et des thermocouples sur les échantillons, par rapport a la plaque de base du four.

g visé g Pos. . Pos. Pos. T3 Pos. Pos. Pos.T2 Pos.T1

mesuré Teéch front (mm) front TCE (mm) (mm)
(mm) fus. péri. (mm)

1 105 108 114,1 123 123,8 138 198 208
5,05 105 107 113,5 123 122,2 130 198 208
10,1 105 107 112,8 123 120,8 129 198 208

15,15 105 109 114,8 123 125,6 131 198 208
18,3 95 105 114,4 123 122,9 132 198 208
18,3 105 109 115,2 123 123,2 130 198 208

Le repere au niveau du four est utile pour la modélisation, mais le repere du front de fusion
est plus utile pour comparer les longueurs sur les échantillons. La Figure 5-12 illustre I'évolution de la
position du front péritectique et de la TCE avec la force de centrifugation. Il est important a redire que
la TCE pour I'échantillon a 1 g n’est pas une vraie TCE et plutét un arrét de croissance colonnaire par
croissance radiale. A 18,3 g, seul le point « 18,3 g/1 g » a été inclus afin de pouvoir tracer une courbe
de tendance et puisque la TCE pour I’échantillon 18,3 g était atypique. La position du front péritectique
semble dépendre de la position des premiéres dendrites (Figure 5-12(a)) mais semble étre
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indépendante de la gravité (Figure 5-12(a)), et la position moyenne est de 123,1 mm, avec une
variation de +/- 2,5 mm seulement. La position de la TCE est indépendante de |a position des premiéres
dendrites. La variation entre les valeurs de position de la TCE est encore plus faible pour les
échantillons centrifugés, plus faibles que celle de la croissance bloquée par grains radiaux sans
centrifugation. Le point pour 5,05 g est le plus loin de la tendance, mais la TCE pour cet échantillon
était assez similaire a celle de I’échantillon 18,3 g. La centrifugation semble encourager une TCE dans
I'alliage GE, fait qui est confirmé par I'absence de vraie TCE dans |’essai sans centrifugation.
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Figure 5-12. Distance du front de fusion (a) et des premiéres dendrites (b) du front péritectique et de la TCE pour les
échantillons de solidification dirigée sous centrifugation (sauf I’échantillon « 20 g ») et I’échantillon solidifié a 1 g.

Les tailles de grains (Tableau 5-3, Figure 5-13) ont été calculées quantitativement a partir d’'un
tragage manuel (Figure 5-14) sur des images MEB composites au niveau des premiers grains équiaxes
juste apres la TCE. L’échantillon 18,3 g n’a pas été analysé en raison des structures dendritiques fines
situées en fin de croissance colonnaire. Comme |'espacement entre bras secondaires est plus fin par
rapport aux autres essais, la thermique doit étre différente, mais I’enregistrement de la thermique ne
montre aucune anomalie. La taille de grains 3D moyenne et le nombre de germes dérivés de la taille
de grains ont été calculés avec les équations (11) et (12) dans le Chapitre 4 :Coulées en creuset froid.

Tableau 5-3. Statistique de tailles de grains et espacement primaire colonnaire.

Nombre de Ecart Nombre moyenne Al

grains Taille de grains  type dgrad Nombre de grains col.
équiaxes moyenne (um)  (um) (um) de germes colonnaires (um)

1 0 - - 18 423
5,05 83 831 1610 1058  8,44E+08 24 316
10,1 299 157 164 200 1,25E+11 24 313
15,15 428 139 91 177 1,80E+11 26 292
18,3 - - - 25 305
18,3 (1g) 635 127 83 162 2,37E+11 25 300
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Figure 5-13. Evolution de la taille de grains avec la force centrifuge. Espacement colonnaire primaire moyenne pour les
différents essais.

La taille de grains primaires équiaxes diminue quand la force centrifuge augmente. Les grains
les plus gros ont été observés sur I'échantillon 5,05 g, et les autres échantillons présentent des grains
plus fins et de taille plus similaire, environ 150 um. L’échantillon non-centrifugé ne présente pas de
zone équiaxe.

L’espacement dendritique primaire mesuré dans la zone colonnaire (Tableau 5-3, Figure 5-13)
varie peu et vaut environ 300 um pour tous les échantillons centrifugés. L'espacement primaire
colonnaire pour I’échantillon non-centrifugé est plus important et vaut 425 um, ce qui confirme les
résultats obtenus par le calcul avec la méthode de champ de phase par Viardin et coll. [173]. La
centrifugation semble réduire I'espacement primaire colonnaire.

Pour caractériser la différence entre structures globulaires et dendritiques, un rectangle a été
tracé défini par la largeur de I’échantillon et une longueur de 22 mm a partir de la position de la TCE.
Le contour de la zone de grains équiaxes globulaires (ou grains équiaxes dendritiques dans le cas de
I’échantillon solidifié a 5,05 g) a été tracé dedans (Figure 5-14), ce qui permet de calculer par
traitement d’images les pourcentages surfaciques occupés par les différents types de grains en Tableau
5-4 et en Figure 5-14.

Les grains « dendritiques fins » sont plus affinés que les grains équiaxes dendritiques et ne sont
présents que sur I"échantillon 5,05 g. La présence prédominante de grains globulaires chez les
échantillons 15,15 g et 18,3 g/ 1 g peut expliquer leur taille de grains proche et relativement peu
variable.

Tableau 5-4. Pourcentage surfacique dans le rectangle d’étude (8 x 22 mm? a partir de la position de TCE) de trois types

de grains.
505¢g 0% 27 % 73 %
10,1g 10 % 90 % 0%
15,15¢g 83 % 17 % 0%
183g/1lg 62 % 38% 0%

Les grains globulaires paraissent plus petits que les grains dendritiques. L’échantillon 10,1 g était
le seul avec des grains dendritiques et des grains globulaires dans la zone ou la taille de grains a été
mesurée et qui permet donc de quantifier cette différence dans la méme zone d’étude. La taille de
grains moyenne pour les 131 grains équiaxes globulaires est 98 um, et la taille de grains moyenne pour
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les 167 grains équiaxes dendritiques est deux fois plus importante, 203 um. Les grains globulaires
peuvent donc avoir des origines comme fragments dendritiques. La croissance de plus de germes
présents est plus limitée.

Ech. Zone d’étude

Tragage des grains équiaxes
5g

10

15

20
g/
lg

Figure 5-14. Caractérisations structurales aprés la TCE : taille de grains et classification des structures.

Quelques grains globulaires isolés ont pu étre observés sur I’échantillon 5,05 g, mais ceux-ci
étaient difficilement observables sur la Figure 5-14.

Les valeurs de nombre de germes N, déduites de I’analyse de taille de grains sont présentées en
fonction de la force centrifuge g sur la Figure 5-15(a). Le modeéle de Hunt a été appliqué pour tracer en
Figure 5-15(b) le gradient thermique critique pour la croissance équiaxe en termes de la vitesse de
croissance pour les 4 valeurs de g avec une taille de grains équiaxes disponible. Celui-ci dépend surtout
de la valeur de Ny, dont la plus grande différence se situe entre 5 g et 10 g. Le nombre de germes
augmente avec une allure similaire a celle de la vitesse du liquide en fonction de la force centrifuge.

Les grains globulaires semblent étre formés avant la trempe, qui conduit a des structures
dendritiques plus fines. Plus il existe de grains globulaires, plus la TCE a pu démarrer t6t. La TCE
démarre plus tot pour les forces centrifuges plus importantes. Cela dénote une compétition entre les
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mouvements du liquide et de I’entrainement des particules par les forces induites par la
centrifugation : nous pouvons nous attendre a ce que plus la centrifugation augmente, plus la vitesse
du liguide va augmenter mais dans le méme temps moins les fragments vont étre emportés par le
liguide et vont avoir tendance a rester au niveau du front colonnaire.
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Figure 5-15. (a) Effet de la force centrifuge sur le nombre de germes. (b) Cartographie de TCE de Hunt pour les quatre
essais.

5.7 Microségrégation

Nous nous sommes intéressés a connaitre la différence de composition entre la zone
colonnaire et équiaxe de facon plus statistique. Des analyses avec des grilles d’analyse EDX ont été
effectuées sur I’échantillon 5,05 g. Pour rappel, dans la zone colonnaire, I'espacement entre points de
mesure étaient 150 pum, pour un total de 495 points sur une zone a grossissement 100x. Dans la zone
équiaxe dont la structure est plus fine, cette distance était réduite a 100 um, pour atteindre un total
similaire de 475 points dans une zone a un grossissement de 150x. La Figure 5-16 présente les zones
étudiées. Il est intéressant a noter que la zone « colonnaire » est la partie de celle-ci qui apparait
fragmentée.

grid WOOmlc(1
- et

(’ 8

Figure 5-16. Zones d’étude avec le grillage de points superposé.

Les différences de composition entre ces deux zones sont mises en évidence dans le Tableau
5-5. La teneur en aluminium est plus importante dans la zone équiaxe, ce qui correspond avec une
zone surfondue et qui a achevé sa solidification plus tard que la zone colonnaire.

105



Tableau 5-5. Différences de composition (%mol) entre la zone colonnaire et équiaxe de I’échantillon 5,05 g.
Al Cr Nb oTi oAl oCr oNb
OelealaEll= 494 46,7 19 21 19 19 0,6 0,4

Equiaxe 486 475 18 21 13 13 0,3 0,0

Toutes les valeurs sont différentes de celles répertoriées en Tableau 5-1. Ces analyses ont été
faites sur un MEB différent, et méme si le standard d’alliage GE était le méme, les valeurs exactes de
la teneur en aluminium par exemple sont plus faibles que ceux observées dans I'autre MEB. En fait,
I"autre MEB semble systématiquement surestimer la teneur en aluminium et en chrome, et le MEB
utilisé pour les grilles d’analyse semble donner des valeurs plus proches de la valeur attendue.

5.8 Modélisation

Une modélisation thermique des essais a été réalisée dans le laboratoire Access avec le logiciel
STAR-CCM+. Seuls les phénomeénes thermiques ont été modélisés, et il est donc important de noter
gue les phénomeénes suivants n’ont pas été pris en compte :

e Les mouvements du liquide
e La force centrifuge
e La présence de grains équiaxes
Ces différents phénomenes et leurs interactions entre eux et avec le champ de températures ne
sont pas considérés ici ; en premiére approche les résultats des simulations seront utilisés pour I'étude
de la solidification colonnaire des échantillons.

5.8.1 Résultats du modele

La modélisation a été réalisée sur 'ensemble du four, et un exemple de résultat es présenté
sur la Figure 5-17 qui montre la distribution de températures sur la section longitudinale du foura t =
5s a partir du début de refroidissement. Parmi ces données, seules celles se situant au niveau de
I’échantillon ont été traitées et analysées dans ce chapitre.

TC3:1542.81 (C) TC2:1624.51 (C) TC1:1624.3(C)

;Tr*l_u__i;1:"'|'_|}:||,H"| = L)) '

T

IY = Temperature (C)
40.000 382.00 724.00 1066.0 14080 1750.0
Solution Time 5 (s)

Figure 5-17. Image de distribution de la température issue de la modélisation.
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En particulier, la simulation donne I’évolution de la fraction solide (qui dépend uniquement de
la température dans le modele) avec le temps, présentée sur la Figure 5-18 sur une vue longitudinale.
Sur cette figure, une fraction de solide apparait en rouge lorsqu’elle vaut 1 et en bleu foncé lorsqu’elle
vaut 0 (100 % liquide). Les nuances de couleur intermédiaires correspondent a des fractions de solide
comprises entre 0 et 1. Cette figure montre d’abord que pour des temps inférieurs a 450s, les
isothermes sont totalement perpendiculaires a la direction de croissance, ce qui permet de considérer
un gradient thermique 1D. Au-dela de 450 s on observe une courbure des isothermes, favorable a
|"apparition d’une croissance radiale. La trempe ayant lieu a t = 487 s, la perte du caractere « 1D » de
la solidification ne devrait pas impacter la TCE de maniére significative.

50
100
150
200
250
300
350
400
450
494

Az=24.1mm

Référence temps,
Z=0mm ZSOL=65'7 mm ZLIQ:89'8 mm 5

Figure 5-18. Evolution de la fraction solide simulée pour des temps sélectionnés.

Pour comparer les résultats des simulations avec les données des thermocouples et les
données issues des parameétres microstructuraux, des profils de température du cceur de I'échantillon
en fonction de la hauteur par rapport a la plaque de base ont été exportés a différents temps apreés le
début de la séquence de refroidissement. Un exemple de profils obtenus pour des temps allant de 0 a
500 s est présenté sur la Figure 5-19.

107



1600

1500

1400

Température (°C)

1300

1200

T LT
Y SR NN U IS [T T ST T I T

0.09 0.10 0.11 0.12 0.13 0.14 0.15 0.16 0.17 0.18 0.19 0.20 0.21

Distance de la plague de base (m)

Figure 5-19. Profils de température obtenus par la simulation réalisée avec Star-CCM+.

5.8.2 Comparaison de la simulation aux données issues des essais

L'essai réalisé sans centrifugation (« ground test») ne présente pas de TCE; toute la
solidification est colonnaire jusqu’a la trempe a t = 487 s. Cet échantillon est donc intéressant a
comparer a la simulation étant donné que la trempe a gelé la microstructure a cet instant ; nous
pouvons avoir acces au couple position - température des pointes de dendrite (nous ferons I’hypothése
dans ce paragraphe que T,~T\) et au couple position - température de la réaction péritectique et du
début de la transformation péritectique.

Pour I'essai réalisé sans centrifugation les comparaisonsat =0 et t = 487 s sont présentées sur
la Figure 5-20. At = 0 s, I'accord entre la simulation et les points expérimentaux est trés bon, a
I’exception du thermocouple placé dans I'échantillon a x = 0,105 m oUu le modéle prédit une
température supérieure a celle mesurée. Cela peut s’expliquer par le fait que (i) le thermocouple
modifie Iégérement le transfert thermique dans I’échantillon (le thermocouple n’a pas été intégré dans
les simulations), (ii) les transformations de phases a plus basse température et les changements de
propriétés associées n’ont pas été pris en compte dans le modeéle. Les résultats at = 487 s sont un peu
moins en accord avec les mesures. A I'extrémité inférieure, le constat est le méme que pourt =0s et
les causes sans doute identiques. A I'extrémité supérieure, une cause de divergence pourrait étre le
coefficient d’échange considéré cette extrémité de I’échantillon. Néanmoins, dans les zones d’intérét
c’est-a-dire celles ou se déroule la solidification, les données expérimentales et numériques
concordent de maniéere tout a fait satisfaisante, ce qui permet de valider la modélisation thermique

réalisée.
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Figure 5-20. Comparaison des données issues de la simulation aux données issues des thermocouples et des analyses
microstructurales pour I’échantillon solidifié sans centrifugation. (a) et (b)t=0s; (c) et (d) t =487 s ; (b) et (d) sont
centrées autour des températures et de positions ou se déroulent la solidification.

5.8.3

Influence de la centrifugation sur I'établissement de la microstructure et la TCE

Nous avons relevé la position du front de fusion des différents échantillons ; en supposant que

les variations de composition sont minimes entre les échantillons, nous avons considéré que la

température du front était égale a la température de solidus déterminée par DSC, c’est-a-dire 1463°C.

Les résultats sont présentés sur la Figure 5-21 pour tous les essais et comparés a la simulationat=0s.

T T T T T T
1550 |- i
thermocouples
)
N
g
2 1500 i
o
‘O
Q
g front de fusion —— Simulation
= m g
- ® 59
A 10g
1450 | v 159 i
& 20g
<« 20g(1g)
1 1 1
0.10 0.1 0.12 0.13 0.14

Distance (m)

Figure 5-21. Comparaison des données issues de la simulation au début de la solidification (t = 0 s) aux données issues
des thermocouples et des positions du front de fusion (Ts = 1463°C).
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Bien que de petites variations de position soient observables, tous ces points issus de I'analyse
du front de fusion sont trés proches et correspondent assez bien avec la courbe simulée. Il est possible
gue ces petites variations soient dues aux différents fours utilisés (un four différent par expérience),
qui bien gu’identiques peuvent présentés de minimes différences. Néanmoins, il semble que la force
centrifuge ne modifie pas la position initiale du front de fusion et donc n’impacte pas les phénomeénes
thermiques au début de I'expérience.

En faisant I’"hypothése comme dans le précédent paragraphe et en premiére approche que
T,~Ty, il est possible de remonter de la position des pointes de dendrite au temps au bout duquel s’est
déroulé la TCE a I'aide de la simulation numérique. Les résultats sont présentés sur la Figure 5-22(a)
pour les différents niveaux de centrifugation étudiés. L'échantillon solidifié sans centrifugation ne
présente pas de TCE mais le temps au moment de la trempe a été indiqué sur la figure. A I'exception
de ce dernier, le temps ou se déclenche la TCE est bien plus faible pour les échantillons centrifugés et
alieu dans un intervalle de temps compris entre 280 et 316 s ; I'intensité de la centrifugation ne semble
pas avoir d’influence sur ce temps.

La modélisation a également permis de déterminer en fonction du temps I’évolution du gradient
thermique dans le liquide a T,~T_ et de calculer la vitesse des isothermes T,~T, et ce afin de placer le
chemin de solidification entre t = 0 et t = 487 s sur une carte v= f(G) déterminée a partir du modele de
Hunt et du nombre de fragments déterminés a partir de la taille de grain. Les résultats sont présentés
sur la Figure 5-22(b) pour différents temps compris entre 0 et 400 s. En ce qui concerne I’échantillon
solidifié sous 5,05 g, le modele prédit un début de TCE a quasiment 400 s, ce qui est assez éloigné du
résultat présenté sur la Figure 5-22(a) puisque les temps prédits sont compris entre 290 et 325 s. Ces
résultats seront discutés dans le paragraphe suivant.
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Figure 5-22. (a) Temps pour le déclenchement de la TCE en fonction de la force centrifuge et (b) cartographie de TCE issu
du modele de Hunt pour différentes forces centrifuge et chemins de solidification déterminé par le modeéle (0). Le temps
correspondant est indiqué sur la figure.

5.9 Synthese

Des expériences de solidification dirigée avec ou sans centrifugation ont été menées dans le
four TEM053-5M permettant un controle des parametres expérimentaux et permettant d’isoler I'effet
de la vitesse de centrifugation sur les structures de solidification de I'alliage GE Ti-48Al-2Cr-2Nb.

La microstructure des différents échantillons a été finement caractérisée et les résultats
obtenus de ces analyses ont été comparés aux résultats issus de la simulation thermique du procédé.
Les principaux résultats issus de ces travaux sont présentés dans le Tableau 5-6, ou la longueur de la
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zone équiaxe représente la longueur de I'échantillon au-dela du front colonnaire ou des grains
équiaxes non-issus de la trempe ont été observés, Noest le nombre de germes déduits de I'analyse de
la taille de grain, et Temps TCE est le temps au bout duquel s’est déroulé la TCE. La couleur bleue
dénote le minimum déterminé pour chaque paramétre et la couleur rouge le maximum. |l apparait de
ce tableau qu’aucune tendance claire ne puisse étre dégagée. Néanmoins plus la force centrifuge est
forte, plus les grains sont nombreux et s’étendent sur une zone importante, méme si la TCE démarre
sensiblement en méme temps pour tous les essais.

Tableau 5-6. Synthése des principaux résultats obtenus a partir des analyses microstructurales et des simulations.
G
I-équiaxe (mm) 5 7 22 17
No / 8,44-108 1,25-10" 1,88-10" 2,37-10"
Temps TCE (s) / 298 279 316 298

Le mécanisme de TCE ayant lieu ici est différent de celui présenté dans le chapitre Coulées en
creuset froid. En effet, I'allongement de la zone pateuse tel qu’observable sur la Figure 5-18 conduit la
réaction péritectique loin des pointes de dendrites. Le mécanisme de fragmentation est donc un
mécanisme classique de refusion des bras dendritiques secondaires. Ce mécanisme implique une
décélération du front colonnaire [84,89] et la nécessité de mouvements de convection [96,174]. La
décélération du front colonnaire est assurée dans |'expérience (voir la Figure 5-22(b)) par le cycle
thermique imposée. L'augmentation de centrifugation provoque I'apparition de mouvement de
convection important dans le liquide [175] s’ajoutant a la composante thermosolutale habituellement
faible dans des échantillons de ce diamétre. Dans la configuration expérimentale, la centrifugation va
aussi transporter les germes vers la zone colonnaire. Ces deux derniers effets vont donc localement
étre en compétition : (i) la centrifugation va avoir tendance a emporter les germes et fragments vers
les zone froides (bas du four), (ii) les boucles de convection du liquide vont transporter du liquide vers
les zones plus chaudes (haut du four). Une représentation schématique de cette compétition et ses
conséquences sur la vitesse de déplacement des germes et fragments suivant I'axe x défini
précédemment est présenté sur la Figure 5-23. Les résultats obtenus dans cette étude pourraient étre
dus au fait qu’a faible vitesse de centrifugation, la vitesse de convection domine le transport de germes
et peut emporter les éventuels germes loin de la zone surfondue et empécher ainsi I’'apparition d’une
TCE. Aux fortes valeurs de g, c’est la gravité qui gouverne le transport de germes et ces derniers sont
amenés en avant du front colonnaire ou le liquide est surfondu et ou ils peuvent croitre. Les résultats
contradictoires obtenus pour la centrifugation a 5,05 g peuvent correspondre a une valeur pour
lesquels ces deux phénomeénes s’annihilent, ce qui expliquerait aussi la structure et les morphologies
de grains trés complexes observés en avant du front colonnaire sur cet échantillon.

Il semble donc primordial d’améliorer les simulations réalisées, avec un modele de
solidification plus réaliste. La prise en compte précise des surfusions de pointe, des forces associées a
la centrifugation, des mouvements du liquide et des grains qui lui sont associés et de maniére couplée
permettra sans doute d’obtenir une vision plus précise de ces interactions et d’améliorer la
compréhension des résultats expérimentaux obtenus dans ce travail.

Le chapitre précédent a montré l'influence de la teneur en aluminium sur la TCE, dans une
expérience ou la convection forcée a été maintenue constante. Dans ce chapitre, nous avons montré
I'influence de la centrifugation a composition constante, et mis en évidence la compétition entre
convection et sédimentation sur I'établissement des structures. Le chapitre suivant abordera
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I'influence de la concentration et des forces centrifuges sur I'établissement des microstructures via un
procédé de coulée semi-industriel.

Vitesse (m/s)

0 5 10 15 20
Figure 5-23. Représentation schématique de la compétition entre liquide et centrifugation fonction de la force centrifuge.

Li a la vi Xi u liquide, a la vi adi ion indui ifugati ermes
Viig* correspond a la vitesse axiale du liquide, Vg* a la vitesse de sédimentation induite par la centrifugation et Vg, la
vitesse axiale des germes est la somme de ces deux composantes.
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Chapitre 6: Coulées centrifuge semi-
industrielles

6.1 Objectifs

Dans le Chapitre 4 : Coulées en creuset froid, nous avons fait varier la composition chimique
en configuration « identique » dictée par la thermique au premier ordre. Dans le Chapitre 5 :
Solidification dirigée, nous avons eu I'occasion de tester I'influence de la force centrifuge sur une
composition constante. Nous avons souhaité regarder dans ce chapitre, pour deux compositions
différentes, I'influence de la force centrifuge et de la convection, en coulée semi-industrielle sur
I’établissement des structures. Ces essais visent a comprendre |'effet de la centrifugation a une échelle
semi-industrielle (10 kg) pour des barreaux coulés sous centrifugation a plat, soit en conditions
similaires a celles d’'un procédé réalisable a plus grande échelle. La force centrifuge a été variée a
travers la longueur du barreau coulé. Dans ce chapitre nous décrivons les essais réalisés, les études
métallographiques et simulation numérique pour tenter de proposer un mécanisme de formation des
structures observées.

6.2 Essais réalisés et données expérimentales

Deux coulées de deux barreaux (de longueur 40 et 60 cm) ont été réalisées. 10,3 kg ont été
utilisés pour la premiére coulée et 9,5 kg pour la deuxiéme. Les parameétres opératoires sont reportés
dans le Tableau 6-1. La surchauffe ne peut pas étre contrélée précisément lors de ces essais mais est
proche : I’écart entre les deux essais est de 20°C.

Tableau 6-1. Paramétres opératoires mesurés lors des essais.

Coulée  Tcoue Pcoulée Fréquence Gaz Vitesse Temps de
()] (mbar) (kHz) (tours/min) centrifugation (s)

1 1640 7,5E2 6100 Argon 250 300
p 1660 6,9E2 6100 Argon 250 300
La Figure 6-1 représente la section longitudinale dans le plan perpendiculaire a la gravité des

guatre barreaux ainsi coulés. Dans les deux cas, les barreaux courts présentent une porosité plus
importante en partie centrale (zone entourée dans la Figure 6-1). La matiére TiAl a été pesée avant les

essais et apres les essais. La matiere perdue a divers endroits du systeme (le skull, le creuset, le
distributeur) a également été pesée. Les résultats sont présentés dans le Tableau 6-2.

Tableau 6-2. Masses de matiére TiAl avant et apreés la coulée pour les deux essais.

Coulée Masse Masse Masse Masse Masse totale Masse totale,
initiale (kg) finale, skull finale, finale, coulée (kg) pertes (kg)

(kg) creuset (kg) distributeur
(kg)

1 10,3 0,56 1,5 1,1 7,14 3,16
2 9,5 0,61 0,95 1,6 6,34 3,16
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Figure 6-1. Photos des barreaux avant la préparation, avec les porosités plus apparentes des barreaux courts entourées
en jaune.

6.3 Thermique

La Figure 6-2 rappelle le positionnement des thermocouples dans les deux moules pour chaque
essai, ainsi que la fréquence d’échantillonnage et la masse totale coulée. Les thermocouples placés en
pied de barreau sont en contact du métal liquide, alors que les thermocouples placés sur le co6té sont
insérés dans le moule a une distance d’1 mm de la surface interne du moule. Les deux essais ont la
désignation BA pour bas-aluminium, car les résultats de composition chimique sur les barreaux issus
de ces coulées présentent (dans le Tableau 3-5 du Chapitre 3 : Matériaux et techniques) pour tous les
barreaux une teneur en aluminium d’environ 46,9 %mol.

Compte tenu des conditions séveres (haute température et centrifugation) de nombreuses
ruptures de thermocouples ont eu lieues pendant les essais. Cependant, 'ensemble des mesures
montre une reproductibilité et des informations intéressantes que nous allons détailler.

01 entrée ] ]

Coulée 1 : BA1 cassé a —+ : ’ |.1|=|
10,3 kg; f=1Hz [t=48s
entrée

Coulée2:BA2 |cossés -— S
. —_ = r S X = B
9,5kg; f=5Hz abasnt

cause fracture

Figure 6-2. Configuration des thermocouples et paramétres d’essai : Coulée 1 (BA1) et Coulée 2 (BA2).
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6.3.1 Thermocouples au contact du liquide

Les profils de température en pied de moule en début d’essai sont présentés sur la Figure 6-3.
On constate que le premier liquide arrive au fond du moule pratiqguement simultanément (a 200 ms
prés au moins, compte tenu de la fréquence d’échantillonnage) pour le barreau long et le barreau
court d’un essai malgré la différence de longueur, témoignant de la vitesse importante a laquelle arrive
le liquide.

Les 4 thermocouples enregistrent une montée en température trés rapide (en 400 ms). Les
températures maximales atteintes sont de 1541 et 1524°C pour les deux thermocouples de pied de la
coulée BA2, soit environ 100°C inférieur a la température de coulée. Pour la coulée BA1, la fréquence
d’échantillonnage plus faible ne permet pas de capter avec autant de détails les premiers instants,

(échantillonnage a 1 Hz au lieu de 5 Hz) et les températures maximales mesurées sont seulement de
1366 et 1125°C.

On observe alors trois phases de refroidissement :

i) pendant environ trois secondes une phase de refroidissement trés rapide (de I'ordre
de 100°C/s) jusqu’a la température de « 1280°C » +/- 10°C,

ii) une phase de refroidissement plus lente d’environ 50 secondes durant laquelle la
température peut méme remonter (cas du barreau long — essai 2)

iii) Enfin une phase de refroidissement plus rapide, jusqu’a 100 s.

A lissue de ces trois phases, 3 des 4 thermocouples ont cassés. La Figure 6-4 présente
I’évolution de la thermique jusqu’en fin d’essai. Le quatrieme « BA1 — long » qui indiquait des valeurs
inférieures aux trois autres continue de fonctionner et indique une vitesse de refroidissement plus
importante (10°C/s) se stabilisant a 300°C. Ce thermocouple n’était sans doute pas au contact direct
du liquide mais juste « effleurant ». On observe a 340 s une remontée de la température pour ce
thermocouple correspondant a I'arrét de la centrifugation.
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Figure 6-3. Evolution thermique au pied de barreau en début d’essai.
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Figure 6-4. Evolution thermique en pied de barreau sur la durée de la coulée.

6.3.2 Thermocouples situés dans le moule

Concernant les thermocouples situés dans le moule (Figure 6-5), aprés trois secondes de
latence, la température augmente en suivant un régime proportionnel a la racine carrée du temps. On
observe que les thermocouples placés le plus a I'extérieur s’échauffent moins vite que ceux placés au
centre du barreau, en raison a la fois d’un refroidissement plus important par convection au cours de
la centrifugation, ainsi que par leur position. On observe aussi que aussi bien pour le thermocouple au
centre qu’a I'extérieur, les moules des barreaux courts s’échauffent moins que ceux des barreaux
longs. On peut également mesurer « indirectement » l'influence de la rotation du moule sur le

refroidissement a la brusque remontée de température observée a I'arrét de la rotation du moule a
t=330s.
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Figure 6-5. Evolution de la thermique pour les thermocouples sur le c6té du moule lors de ’essai 1.
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Nous avons également reporté sur la Figure 6-6en double échelle les évolutions de
température des trois thermocouples d’'un méme barreau (BA2, barreau long) pour les premiers
instants (t < 60 s). On remarque que l'on peut associer, avec un décalage de trois secondes, le
refroidissement tres rapide du métal liquide et 'augmentation rapide de la température du moule. Le
deuxieme régime de refroidissement de I'alliage coincide avec la saturation du moule. Concernant le
troisieme régime de refroidissement, celui-ci n’est pas immédiatement relié a une évolution du
refroidissement du moule.
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Figure 6-6. Evolution de la thermique en début d’essai sur tout le moule long de I'essai BA2.

En paralléle de ces mesures thermiques et de leurs interprétations des prémisses de
modélisation numérique de remplissage du moule ont été effectuées par Safran pour aider a
caractériser et interpréter la formation des structures de solidification de ces alliages. Dans la suite du
chapitre nous présenterons ainsi I’analyse des structures, puis les premiers résultats de la modélisation
pour proposer ensuite un mécanisme de formation des structures.

6.4 Macrostructures

La Figure 6-7 présente des scans des macrostructures des lingots issus des essais chez Access,
aprés attaque de type Kroll. Toutes comprennent des structures en « ailes de mouette » assez
similaires. Les barreaux courts semblent contenir plus de porosités (voir la Figure 6-1), mais cet effet
n’est pas apparent sur les photos apres I'attaque chimique.
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Essai 2

Figure 6-7. Lingots semi-industrielles scannés aprés préparation métallographique et attaque.

Au vu des similarités entre les deux essais et la teneur en aluminium presque identique pour
tous ces lingots, nous avons obtenu de Safran un lingot brut centrifuge a plat et plus riche en aluminium
afin de pouvoir étudier les structures caractéristiques fines et droites par rapport aux ailes de mouette.
La Figure 6-8 présente la macrostructure de ce lingot. Les grains colonnaires sont effectivement fins et
droits, mais vers le haut du lingot, ils courbent un peu prés de la zone équiaxe beaucoup plus réduite
en taille que chez les autres lingots.

Nous avons effectué une étude macrostructurale de lingots coulés par centrifugation chez
Safran dont nous présentons ici la cartographie des macrostructures schématisées sur la Figure 6-9. La
structure typique d’un barreau contenant moins d’aluminium comporte une zone de grains fins de
peau, puis une structure d’ailes de mouette composée de grains colonnaires qui croissent vers la téte
puis le pied du barreau, formant un « V » inversé, suivi d’'une zone équiaxe en cceur de lingot. En pied
de lingot, une structure triangulaire (conique en 3D) de grains colonnaires croit sur une distance plus
courte, appelée par la suite « cone de fond ». Pour un barreau plus riche en aluminium, la structure
d’ailes de mouette est remplacée par des grains colonnaires plus fins, et la zone équiaxe est plus
étroite. Selon la teneur en aluminium on peut retracer I’évolution suivante des microstructures : Figure
6-10.
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Figure 6-8. Lingot fourni par Safran ayant une teneur en aluminium plus importante.
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Figure 6-9. Types de structures observés dans la matiére GE coulée sous centrifugation.
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Figure 6-10. Schéma des types de structures observées sur les lingots Safran en fonction de la teneur en aluminium.
Selon la cartographie de la Figure 6-10, le type de structure du lingot fourni par Safran est
caractéristique des alliages dont la teneur en aluminium n’est pas maximale dans la gamme
acceptable : prés de 48 %mol. Nous ne disposons pas d’autres informations sur son élaboration ou sur
sa composition.

Ce barreau est plus droit et plus large que ceux coulés chez Access (diametre au fond de 70
mm contre 51 mm), mais normalement cette différence n’est pas de premier ordre pour le
développement des structures. Des essais chez Safran avec des variations de géométrie ont été
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conduits, et les résultats peuvent étre comparés par le biais du module de Chvorinov. Méme si une
forme évasée de lingot telle que celle utilisée chez Access aide a éliminer les porosités, le barreau de
Safran ne contient pas de porosités ou de retassures.

Les barreaux coulés chez Access sont dans la limite supérieure de teneur en aluminium des
structures en ailes de mouette. Le barreau fourni par Safran est dans la limite supérieure de structures
de transition, plus proche de la structure fine. Nos observations sont en accord avec celles chez Safran.
Il est a noter que la teneur en oxygene est un peu mieux maitrisée lors des procédés chez Safran [78],
mais que ceci ne change pas la validité de nos résultats.

Les “quarts de barreau” ont également été scannés pour évaluer I'importance de la gravité
terrestre lors des essais chez Access. La Figure 6-11(a—d) montre le plan parallele a la gravité terrestre,
et la Figure 6-11(e—h) montre le plan perpendiculaire a la gravité terrestre, I'autre c6té du trongonnage
des vues de la Figure 6-7, dans lequel une partie au fond qui a été découpé pour réaliser les
vérifications de composition chimique. Les structures se révélent trés similaires dans ces deux plans
perpendiculaires. Les structures finales ne semblent pas beaucoup dévier de I'axisymétrie lors de ces
essais : la gravité terrestre ne présente donc que peu d’influence sur I'établissement de structures.
D’un point de vue pratique, I'axisymétrie permettra de modéliser uniquement en 2D I'établissement
des structures.

Figure 6-11. Quarts de barreau polis et attaqués, coupe || go : (a) BAL, barreau long ; (b) BA1, barreau court ; (c) BA2,

barreau long ; (d) BA2 barreau court.
Coupe L go: (e) BA 1, barreau long ; (f) BA1, barreau court ; (g) BA2, barreau long ; (h) BA2, barreau court.

6.5 Microstructures brutes de coulée

Sous microscope optique, la structure en pied de lingot (le cone de fond) est plus contrastée
que sur les scans, et une meilleure résolution peut étre obtenue. Des images composites ont pu étre
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générées pour mieux visionner la structure en pied de lingot. Pour les lingots coulés chez Access, elles
sont présentées sur la Figure 6-12.

Figure 6-12. Images mosaiques sous microscope optique (lumieére polarisée) des lingots GE coulés chez Access (a) BA1,
barreau long, (b) BA1, barreau court, (c) BA2, barreau long, (d) BA2, barreau court.

Ces microstructures ne présentent pas de différences tres marquées entre barreaux. Le
barreau fourni par Safran (Figure 6-13) a un aspect structural plus fin et plus droit et une zone équiaxe
de taille réduite.
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Figure 6-13. Microstructures (microscopie optique, lumiére polarisée) du barreau HA fourni par Safran: fond et haut.

Des panoramas linéaires pour relever le détail de I'évolution microstructurale de la peau vers
le cceur du lingot ont été pris pour I’ensemble des échantillons a des hauteurs différentes (distance du
pied du barreau, intervalles de 20 mm) a I'aide d’un microscope optique.

Les barreaux courts et longs de la Coulée 1 (Figure 6-14, Figure 6-15) présentent une
microstructure tres semblable avec un contraste marqué des grains composant les ailes de mouette.
Des liserés clairs semblent démarquer la structure de grains équiaxes primaires. Des grains colonnaires
sont présents en pied de barreau, et des porosités apparaissent au niveau de la zone équiaxe,
notamment a 60 mm du pied en Figure 6-14 et 80 mm du pied en Figure 6-15.

Figure 6-14. Evolution microstructurale (microscopie optique) sur la moitié du barreau : BA1, barreau long.
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Figure 6-15. Evolution microstructurale (microscopie optique) sur la moitié du barreau : BA1, barreau court.

Les barreaux de la Coulée 2 (Figure 6-16, Figure 6-17) se ressemblent également, mais sont
légerement surattaqués. La partie supérieure (h = 100 mm du pied) de ces morceaux de lingot n’a pas
bien réagi a I'attaque. Sans lumiére polarisée, le contraste des grains en ailes de mouette est moins
marqué. A la place des liserés blancs, on apercoit des liserés foncés, et les porosités sont toujours
foncées et se trouvent dans la zone équiaxe presque au méme niveau (entre 60 et 80 mm). La structure
lamellaire est plus apparente sur ces lingots. Sur le barreau long, de la matiére arrachée en pied de
lingot (Figure 6-16, 0 mm) masque les grains colonnaires fins de peau.

Figure 6-16. Evolution microstructurale (microscopie optique) sur la moitié du barreau : BA2, barreau long.
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2000 pm

Figure 6-17. Evolution microstructurale (microscopie optique) sur la moitié du barreau : BA2, barreau court.

Le barreau “haut-alu” (HA) fourni par Safran présente une structure colonnaire plus fine et
rectiligne (Figure 6-18). Des liserés blancs sont visibles, comme ceux sur la Figure 6-14 et sur la Figure
6-15. Le barreau est de dimensions plus importantes que celles des barreaux précédents, et le cone de
fond s’étend donc plus haut, toujours visible a 40 mm du pied au lieu de 20 mm seulement. La zone
équiaxe est tres clairement distinguée des grains colonnaires au-dessus du cone de pied. La présence
de porosités semble étre moins marquée, mais la différence d’échelle est a prendre en compte.

Figure 6-18. Evolution microstructurale (microscopie optique) sur la moitié du barreau : Barreau HA.

Des images ont été prises en trois zones (au bord, en zone d’ailes de mouette et en zone
équiaxe) pour surligner I’évolution microstructurale sur tous les échantillons en passant de la surface
du lingot a son cceur. Des images proches du pied de barreau ont également été prises dans le cone
de fond et dans sa périphérie.
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Figure 6-19. Schéma des positions de prise des micrographies sur un lingot.

Le Tableau 6-3 représente ces images a la méme échelle. La microstructure en termes de
liserés blancs peut étre plus fine pres du bord du lingot. Les ailes de mouette sont d’orientations
légeérement différentes et de dimensions similaires pour les lingots coulés chez Access. Les tailles de
grains équiaxes de ces lingots semblent étre proches. La microstructure du lingot HA est généralement
plus fine. La structure lamellaire en zone équiaxe de tous les lingots, parfois déformées proche des
porosités, et partout sur les lingots de la Coulée 2 et HA. Dans la zone d’ailes de mouette des lingots
de la Coulée 1, une structure en lattes apparait dans les liserés blancs.
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Tableau 6-3. Microstructures en microscopie optique des lingots en zones sélectionnées.

Ailes de mouette Equiaxe

Coulée 1
46,9Al
Long

Coulée 1
46,9Al
Court

Coulée 2
46,9Al
Court

Le Tableau 6-4 compare ces microstructures a la méme échelle pour tous les lingots. Les liserés
blancs de la Coulée 1 deviennent les liserés noirs de la Coulée 2.
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Tableau 6-4. Microstructures en microscopie optique des fonds de lingot en zones sélectionnées.
Cone de fond, centre

Coulée 1
46,9Al
Long

Coulée 1
46,9Al
Court

Coulée 2
46,9Al
Long

Coulée 2
46,9Al
Court

Haut-Alu

Le pied de barreau long de la Coulée 1 et le pied de barreau haut-alu ont été observés sous
MEB en mode BSE pour mieux révéler la structure primaire. La Figure 6-20 présente un profil du pied
de barreau de la Coulée 1, de la peau jusqu’au coeur, a mi-hauteur et montre effectivement plus
clairement les fins grains primaires, plus fins proche de la peau, le contour des ailes de mouette et la
zone équiaxe.

Figure 6-20. Profil sous MEB en mode BSE du pied de barreau BA1 a mi-hauteur.
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Pour les deux lingots observés sous MEB, des images microstructurales rappelant les images
prises sous microscope optique ont été prises et sont présentées dans le Tableau 6-5. La zone « ailes
de mouette » est située a 2 cm du bord de I’échantillon. Sur I'’ensemble des images, les définitions de
grains primaires sont plus claires que chez les images optiques, surtout proche du bord. Les liserés
blancs sur les images optiques de la coulée BA1 sont bien le tracé des grains primaires. La déformation
des lamelles en zone équiaxe est toujours marquée, comme dans le cas des observations optiques.

Tableau 6-5. Microstructures sous MEB en mode BSE pour deux pieds de lingot a mi-hauteur.

Bord Ailes de mouette Equiaxe

Coulée 1
46,9Al
Long

Haut-
Alu

Sur ces images, le contraste est de nature chimique. Les liserés blancs a I'intérieur des grains
primaires représentent la phase B2 résiduelle et sont donc plus évidents sur le lingot moins riche en
aluminium. Les structures de solidification sont plus évidentes, plus grossieres et plus globulaires chez
le lingot moins riche en aluminium. Les lamelles y sont plus fines sans doute parce que la transition
lamellaire commence a une température plus basse.

Les structures de transition en bord de zone équiaxe du pied de lingot HA a mi-hauteur sont
surlignées sur la Figure 6-21. Des observations préliminaires sous EDX n’ont pas révélé de différences
de composition chimique a travers la zone de transition.

Y > det B e
2000 kV 50 ETD  2000KY | 50 | 50x  10.8 mm | High vacuum

Figure 6-21. Structures de transition en mode BSE (a) et SE (b) sur le pied de lingot haut-Alu a mi-hauteur.

Un échantillon « quart de barreau » a été observé sous MEB en mode BSE pour voir les grains
primaires et avoir une idée de la taille des grains équiaxes. L'image composite a un grossissement de
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100x encadre celui de 60x sur la Figure 6-22, et une photo de référence est comprise pour repérer les
zones étudiées sur le barreau.

Figure 6-22. Images sous MEB en mode BSE du barreau court BA2, plan L g, et une référence macroscopique.

On peut deviner des sous-grains primaires dans le contour des grains visibles avec I'attaque
de Kroll. Le repére de référence montre que les ailes de mouettes ont été observées au-dessus du cone
de fond. La structure en ailes de mouette semble étre mieux définie que la structure équiaxe, qui n’est
pas trés claire, méme sur les images vues en taille plus grosse comme sur la Figure 6-23, en partie parce
gue le lingot a été sectionné au milieu de la zone équiaxe, enlevant une partie de la zone équiaxe et
rapprochant le reste du bord, plus difficile a préparer lors du polissage. La taille des échantillons rend
le polissage plus pénible et moins précis que sur un lingot de la taille habituelle des échantillons passés
au MEB, I'échantillon est attaqué, et seulement des papiers de polissage (aucune suspension) ont été
utilisés, donc la qualité des images est inférieure a celle d’un échantillon préparé spécifiquement pour
MEB (découpé avec un outil de précision, poli jusqu’a une finition supérieure, non attaqué).

130



EHT =25.00 kY Detector = Tetra
|—{ WD =189mm User Name = MATHES

Figure 6-23. Deux vues a gr055|ssement 100x de Ia partle de la zone équiaxe indiquée par Ia erche sur Ia Flgure 6- 22 AI

6.6 Mesures

Divers mesures ont été pris sur les images scannées, comprenant la hauteur des deux moitiés,
ainsi que les mesures schématisées et listées sur la Figure 6-24. Les valeurs exactes apparaissent dans
I’Annexe D : Mesures en coulée centrifuge semi-industrielle, et notamment le schéma pour les ailes de

mouette est agrandi en Figure D-1.
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Figure 6-24. Schéma des mesures microstructuraux.

Les mesures des largeurs et des hauteurs du lingot permettent de quantifier les différences de
géométrie plus large, plus haut et plus droit du barreau du barreau haut-aluminium fourni par Safran
et les faibles écarts (inférieurs au mm) entre barreaux 46,9Al coulées dans un moule ayant la méme
géométrie dans la partie sous la masselotte dans tous les cas (coulées BA1 et BA2).

Le cone de fond est de dimensions et d’angles similaires dans tous les cas. Les lingots coulés
chez Access ont plus tendance a donner un angle de moins de 45° et le lingot haut-aluminium de
géométrie différente un angle de plus de 45°. La mesure la plus parlante est la fraction colonnaire
moyenne dans le cone (sur une distance linéaire), schématisée sur la Figure 6-25. Le lingot HA présente
un céne de fond presque tout colonnaire, et I'essai 2 chez Access semble avoir produit un peu moins
de croissance colonnaire au fond par rapport a I'essai 1.
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Figure 6-25. Fraction colonnaire linéaire moyenne pour les cinq lingots étudiés.

L’épaisseur et le centrage de la zone équiaxe ont été mesurés a hauteur dans la partie
inférieure (pied) des lingots. Le lingot HA contient un faible effet d’ailes de mouette uniquement en
téte de lingot, donc cette téte de lingot a également été étudiée dans ce cas uniquement. Dans le cas
des coulées chez Access, les ailes de mouette sont présentes dans le pied et dans la téte des lingots et
se ressemblent partout.

La zone équiaxe est beaucoup moins épaisse dans le lingot HA, comme le montre clairement
la Figure 6-26. Dans le cas du lingot HA, la zone équiaxe atteint son épaisseur maximale vers le centre
du lingot, et on voit toutefois a I'échelle plus adaptée en téte de ce lingot que des fluctuations sont
toutefois présentes.
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Figure 6-26. Epaisseur relative de la zone équiaxe pour les cinq lingots étudiés.
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Figure 6-27. Epaisseur relative de la zone équiaxe dans la téte du lingot HA.
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La largeur colonnaire a été mesurée sur les cOtés droite et gauche du lingot. La Figure 6-28
présente la fraction colonnaire de chaque c6té a des hauteurs différentes pour tous les lingots. La
tendance de largeur colonnaire n’est pas évidente en pied de lingot, sauf pour le lingot HA ou I'on voit
I’effet de la zone équiaxe penchée vers le coté gauche. La zone équiaxe est plus large prés du céne de
fond dans le cas des lingots BA, mais la zone colonnaire n’est pas de dimensions tres différentes de
ceux dans le reste du lingot. La Figure 6-29 présente cette fraction en téte de lingot HA, et on voit la
transition entre la croissance colonnaire droite importante et les ailes de mouette qui prennent le
dessus a partir de 40 mm du fond de la téte de lingot.

L’épaisseur de peau a été mesurée a part mais comprise dans la distance colonnaire.
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Figure 6-28. Fraction de grains colonnaires droits pour les cinq lingots.

0,40

0,30 -

M gauche

0,20 -
M droite

Largeur colonnaire / largeur totale

0 20 40 60 80 100 120
Distance du fond de téte (mm)

Figure 6-29. Fraction de grains colonnaires droits en téte du lingot HA.

Les structures en ailes de mouette ont été extensivement caractérisées. Toutefois, les résultats
ne sont pas clairs. Les longueurs et les angles sont en méme temps similaires et variables.

Les ailes de mouette occupent I'espace non occupé par les grains colonnaires et les grains
équiaxes et leur largeur varie en fonction de celles de ces zones-ci.
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Souvent, mais pas systématiquement, les ailes de mouette a une hauteur de 20 mm du pied,
les mesures les plus proches du cone de fond, ne présentent qu’une montée, car a leur sommet elles
rejoignent la large zone équiaxe, ressemblant a des grains colonnaires penchés vers le haut. Les grains
en pied du lingot HA présentent ce méme comportement mais a de plus faibles angles. La forme
recourbée une deuxiéme fois en aile de mouette est observée prés de la masselotte. L’angle formé par
le changement de pente des ailes de mouette est plus grand pour les ailes de mouettes présentes (pres
de la masselotte) du lingot HA par rapport a ceux des lingots BA.

6.7 Modélisation

La simulation a établi des profils de vitesse et de température pendant le remplissage et en fin
de remplissage. La mécanique des fluides s’est arrétée en fin de remplissage, mais la thermique a pu
étre suivie au-dela de la fin de remplissage, pour comparaison avec les courbes thermiques
expérimentales. Le remplissage s’achéve at=2,7 s : la position de la surface libre du liquide commence
a se stabiliser dans la partie supérieure de la configuration.

6.7.1 Profils de vitesse relative jusqu’au remplissage

La vitesse dans le repére du moule a été suivie lors du remplissage (Figure 6-30). Elle est plus
importante en pied du moule long qui subit des forces centrifuges plus importantes. Le barreau court
se remplit plus vite que le barreau long, qui semble se remplir en deux temps, la masselotte en dernier.
Le liquide au cours du remplissage est plaqué contre la paroi du moule. Il progresse ainsi jusqu’au fond
du moule, ou une partie du liquide stagne et la plus grande partie « remonte » le moule sur la surface
opposée dans un mouvement hélicoidal. Une partie de ce liquide s’effondre alors sur lui-méme ou
rejoint le métal liquide arrivant du remplissage. Une partie du liquide sort de I'entrée lors des
simulations, ce qui suggere que la loi de verse appliquée n’est pas optimisée par rapport a la géométrie
de ces simulations.
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Figure 6-30. Profils de vitesse relative lors du remplissage.
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La Figure 6-31 montre que la vitesse en fin de remplissage est beaucoup plus faible qu’en cours
de remplissage mais non-nulle, surtout vers la téte du barreau et dans les masselottes.

Norme de la vitesse
relative [m/s]
0.100
I 0.093
| 0.087
| 0.080
0.073
0.067
. 0.060
0.053
0.047 8,4 mm/s
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0.027
0.020
0.013
0.007
0.000

t=2,7 s

Barreau Court

Barreau Long

{0.000 ; 36.962 ; 8.945}
ity-Magnitude 0.0135 m/sec

Figure 6-31. Profil de vitesse en fin d’essai, section paralléle a I’axe de rotation

6.7.2 Profils de température jusqu’au remplissage

La température a été suivie jusqu’en fin de remplissage. La Figure 6-32 présente son évolution
pendant le remplissage, et la Figure 6-33 présente des profils de température en fin de remplissage,
les deux entre la température de coulée et la température du liquidus de I'alliage. La section parallele
al’axe de rotation de Figure 6-33 montre également la partie solide en fin de remplissage (masselottes
et répartiteur bien remplis). La surchauffe est toujours présente en fin de remplissage : seule une fine
couche de solide a pu se former au contact du moule.

Température[°C] b=D;263

1640
I 1631

1622
1613
1604
1595
1586
1577
1569
1560
1551
1542
1533
1524

1 5@.
Iq

Figure 6-32. Profils de température lors du remplissage.
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t=2,7s

Température[°C] - ‘ d .
1640 ‘_ Sens de rotation

1631
1622
1613
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1551
1542
1533
1524

Coupe paralléle a l'axe de rotation

; sai.
iq . .
Coupe orthogonale a l'axe de rotation

Figure 6-33. Profils de température en fin de remplissage, deux coupes.

6.7.3 Thermique apres le remplissage

Le calcul a continué jusqu’a 5 min apres la verse. Les courbes simulées sont superposées sur
les courbes de thermique expérimentales pour les thermocouples de pied en contact avec le liquide
(Figure 6-34(a)) et les thermocouples en contact avec le moule (Figure 6-34(b)). Les positions des
thermocouples ont été indiquées dans la Section 3.1.3. Les données remises a I’échelle (t =0 en début
de verse) des coulées expérimentales 1 et 2 sont dénotées BA1 et BA2, et les données issues de la
simulation, Simu.

Les thermocouples en contact avec le liquide n’ont pas résisté longtemps lors des expériences.
Les différences entre les profils simulés et expérimentaux dans le moule peuvent étre expliquées par
I"application de propriétés thermophysiques et coefficients de transfert des moules Safran et non pas
des informations particulieres aux moules chez Access, les différences de géométrie et les hypotheses
et limitations du modéle.
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Figure 6-34. Evolution de la température lors des coulées (a) aux thermocouples immergés et (b) dans le moule.

Suite au remplissage, des calculs de champs de vitesse ont pu étre réalisés en « isotherme ». Les

résultats montrent des mouvements de recircu

lation toroidaux, plaqués sur la paroi avec des

recirculations centrales complexes avec une vitesse de I'ordre de quelques cm/s.
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Figure 6-35. Vue en coupe longitudinale du calcul des champs de vitesse en isotherme.

La modélisation montre que les différences entre le remplissage des deux barreaux concernent
essentiellement la masselotte. Le barreau long se remplit en deux temps, barreau puis masselotte,
tandis que le barreau court se remplit intégralement assez rapidement. Initialement les vitesses au
fond du barreau long sont importantes, mais en fin de remplissage, le profil de vitesses est
uniformément assez bas, avec les vitesses les plus élevées dans la masselotte et dans la partie du
barreau long la plus proche de la masselotte. La température en fin de remplissage est supérieure au
liquidus dans la plupart du métal coulé sauf une couche relativement fine en contact avec les moules.
La solidification se poursuit donc apres les 2,7 s de remplissage. La vitesse en haut de barreau long
simulé, couplé avec les températures au-dessus de la température du liquidus, pourrait expliquer la
présence de zone de petites ailes de mouettes en haut du barreau plus riche en aluminium et sujet a
plus de force centrifuge que les barreaux étudiés lors des simulations.

6.8 Synthese et Discussion

Nos essais de coulée centrifuge a I'échelle semi-industrielle visaient a déterminer I'effet de la
teneur en aluminium et de la force centrifuge sur la formation de structures. lls ont confirmé Ila
reproductibilité du procédé car la teneur en aluminium des lingots issus des deux coulées était quasi-
identique. La différence de longueur des barreaux responsable de |'effet de force centrifuge en pied
de barreau différente n’a engendré qu’une différence structurale minime, soit une diminution de
porosités dans les barreaux plus longs. Les macrostructures tres similaires ont été observées,
photographiées et caractérisées par mesures répétées sur les différents lingots. Tous présentent un
aspect en ailes de mouette.

L'examen des lingots centrifugés a permis de montrer dans le cas d’une faible teneur en
aluminium que les structures étaient composées en partant de la surface du moule : d’'une zone
colonnaire de structure fine, comprise entre 5 et 10 mm d’épaisseur, suivie d’une zone de croissance
colonnaire de structure grossiére orientée vers 'arrivée du métal. Cette zone colonnaire croit sur
environ 2 cm avant de s’incurver pratiquement a 90° sur 1 cm et terminer par une zone équiaxe.

138



On peut relier la tres forte décroissance mesurée par le thermocouple de pied durant les 3
premieres secondes a la formation de la premiéere zone colonnaire fine : le gradient thermique dans le
liguide est alors si intense que la croissance des dendrites de phase B n’est pas affectée par la
convection du liquide. Une fois cette phase de refroidissement finie, un deuxiéme régime de
refroidissement est observé, beaucoup plus lent. Durant cette phase, le liquide est probablement
encore surchauffé et la croissance se fait de facon forcée a la vitesse des isothermes. Il est alors
probable que le liquide plus dense refroidi par les parois du moule soit transporté par centrifugation
vers le pied du barreau ce qui permettrait d’expliquer la croissance colonnaire a «contre-courant »
orientée vers la téte du barreau. Enfin, avec I'évacuation de la surchauffe initiale, on peut penser que
la fragmentation devienne opérante et que I'entrainement des grains solides sous |’action de la force
centrifuge s’accompagne d’une inversion du sens de circulation du liquide conduisant a la fois a la
derniere forme de croissance des grains colonnaires grossiers orientés maintenant vers le pied du
barreau. Ceci expliquerait également la formation de la zone de sédimentation équiaxe observée en
pied de barreau.

Dans le cas d’'une teneur en aluminium plus élevée, la structure est composée d’une zone
colonnaire de structure fine comme dans le cas des basses teneurs en aluminium. La structure devient
alors ensuite trés légeérement plus grossiere, tout en demeurant plus fine que dans les basses teneurs
en aluminium et en demeurant alignée normalement a la paroi du moule.

On peut encore relier la premiére structure colonnaire fine au refroidissement intense de début
de coulée. Nous pensons alors que, comme nous |'avons vu dans les expériences du Chapitre 4 :
Coulées en creuset froid, I'augmentation de la teneur en aluminium se traduit par une augmentation
de la fragmentation. On peut imaginer alors que les germes transportés par le liquide modifient de
facon conséquente le comportement du liquide en augmentant sa densité et viscosité mais aussi en le
rendant plus isotherme par la refusion des germes. Pendant ce temps, le front colonnaire continue a
croftre dans un liquide dont I'intensité de la convection est fortement diminuée. La diminution de
I'intensité de la convection se traduirait alors par une croissance d’autant plus forcée par la thermique
donc normale aux parois du moule, mais aussi par une diminution du taux de fragmentation,
repoussant d’autant plus loin la transition colonnaire équiaxe au centre du barreau.

La convection est supposée responsable pour les structures caractéristiques en ailes de
mouette, et le passage du point péritectique semble accompagner le passage en structure fine et
droite. Les hypothéses « lourdes » que nous avons mises dans cette synthése/discussion nécessitent
des examens microstructuraux complémentaires et pourront étre validées par la modélisation lors de
la thése suivante qui donnera plus d’informations sur I'écoulement de fluides et les forces centrifuges.
La modélisation préliminaire suggere que les vitesses plus élevées du liquide pres de la masselotte en
fin de remplissage et les températures relativement élevées pourraient conduire a une structure
indicative de convection (ailes de mouette) localement méme dans un barreau enrichi en aluminium,
présentant ailleurs une structure fine et droite.
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Chapitre 7: Conclusion générale

L'objectif de cette étude est de mieux comprendre I'influence de la teneur en aluminium et donc
de la solidification péritectique sur la transition colonnaire-équiaxe (TCE), ainsi que les effets de la
convection, de la centrifugation et de la géométrie sur la formation de structures et sur la mise en
place de ségrégations dans des lingots d’alliages y-TiAl ayant une composition péritectique
d’'importance industrielle.

Trois types d’expériences ont été poursuivis : des essais de coulée en creuset froid permettant
d’observer |'effet de la teneur en aluminium sur la solidification a petite échelle, avec convection
forcée constante et sans contamination significative ; des essais de solidification dirigée permettant
d’isoler a échelle du laboratoire I'effet de la vitesse de centrifugation sur la solidification ; et des essais
de coulée centrifuge en barreau a |'échelle semi-industrielle pour aborder l'influence de la
concentration et les forces centrifuges sur |'établissement des microstructures.

Les essais en creuset froid ont été réalisés a surchauffe constante. Ces élaborations ont produit
des échantillons avec une TCE dans le cas des alliages se solidifiant par B, échantillons sur lesquels la
position de la TCE a été mesurée. Pour chaque échantillon, le profil thermique pendant I’élaboration a
été enregistré, permettant d’accéder a la surchauffe, a la température du liquidus et a la vitesse de
refroidissement.

La taille de grains primaires équiaxes a été mesurée avec une technique de tracage manuel sur
images haute-contraste MEB-BSE pour tous ces alliages et utilisée pour calculer la densité de fragments
survivants et des flux de fragments. La taille de grains diminue quand la teneur en aluminium augmente
et la teneur en B pro-péritectique diminue. Des prédictions de TCE du modeéle de Hunt ont été faites a
partir des estimations de densité de fragments et de flux de fragments.

Un modele 2D axisymétrique thermique sous COMSOL a permis d’accéder aux valeurs de
gradient thermique et de vitesse expérimentales et donc de valider les résultats expérimentaux en les
comparant aux prédictions de TCE du modele de Hunt. Enfin, un mécanisme pouvant expliquer le role
de la transformation péritectique dans la fragmentation et I'affinement de grains associé a pu étre
proposé.

La fragmentation assistée par la transition péritectique est considérée comme le moteur de
I"affinement de grains observé. Un comportement différent en termes de perméabilité a lieu au niveau
de la composition péritectique. Pour les compositions étudiées, la fragmentation se produit pour une
fraction solide moins important dans des compositions hypopéritectiques plus proches du point
péritectique, ce quifacilite le départ du fragment a travers la structure dendritique plus ouverte proche
de la pointe, ou I'écoulement des fluides peut les transporter plus efficacement jusqu’au liquide en
surfusion. Ces fragments servent de germes qui deviennent les grains équiaxes plus petits et plus
nombreux qui bloguent la croissance colonnaire plus t6t que dans le cas des alliages moins riches en
aluminium.

Des expériences de solidification dirigée avec ou sans centrifugation ont été menées dans le
four TEM053-5M permettant un controle des parametres expérimentaux et permettant d’isoler I'effet
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de la vitesse de centrifugation sur les structures de solidification. Une TCE a été observée sur les
échantillons centrifugées, et des caractérisations et de la modélisation effectuée.

Les microstructures observées sous MEB en mode BSE présentent pour tous les échantillons
centrifugés, dans I'ordre de solidification, une zone de premier liquide solidifié, puis des dendrites
colonnaires qui subissent une transition péritectique, suivi d’'une phase de croissance colonnaire
terminée par une TCE, soit une croissance équiaxe. Des structures plus ou moins orientées sont
observées en zone colonnaire, et des grains plus dendritiques ou plus globulaires en zone équiaxe,
avec les structures colonnaires moins orientées et les grains globulaires entrainés par la force de
Coriolis dans le sens de rotation. Ces grains globulaires sont plus nombreux a vitesse de centrifugation
élevée. De la croissance radiale limitée a pu étre observée sur quelques échantillons coulés a plus
faibles vitesses de centrifugation, sur le c6té ou les forces de Coriolis sont moins importantes, et une
croissance radiale plus importante a été constaté sur les deux coOtés de I'échantillon sans
centrifugation.

La microstructure des différents échantillons a été finement caractérisée et les résultats
obtenus de ces analyses ont été comparés aux résultats issus de la simulation thermique du procédé.
Aucune tendance claire ne peut étre observée pour 'effet de la force centrifuge sur la longueur de la
zone équiaxe, le temps jusqu’a la TCE, ou la taille de grains. La TCE démarre sensiblement en méme
temps sur I’'ensemble des valeurs de force centrifuge g étudiées, et a de fortes valeurs de g, les grains
sont nombreux et s’étendent sur une zone important.

Des transitions microstructurales ont été marquées sur des images MEB-BSE composites pour
chaque échantillon. La transition péritectique sur tous les échantillons a eu lieu a une position similaire,
tout comme la TCE. Pour l'essai sans centrifugation, les grains colonnaires ont été bloqués par la
croissance radiale a une distance plus loin de la partie froide de I’échantillon que la TCE des échantillons
centrifugés. L'allongement de la zone pateuse chez les échantillons centrifugés éloigne la réaction
péritectique des pointes de dendrites. Le mécanisme de TCE pour ces échantillons est alors associé a
une refusion des bras dendritiques secondaires, mécanisme différent de celui proposé pour les
échantillons solidifiés en creuset froid. La centrifugation provoque de la convection, et une
compétition est introduite entre la centrifugation des fragments vers la zone colonnaire en cours de
croissance et le transport par convection des fragments dans le liquide. Les résultats contradictoires
obtenus pour la centrifugation a 5,05 g peuvent correspondre a une valeur ou ces deux phénomenes
s’annihilent, ce qui expliquerait la complexité des structures observées sur cet échantillon en avant du
front colonnaire.

Nos essais de coulée centrifuge a I'échelle semi-industrielle visaient a déterminer |'effet de la
teneur en aluminium et de la force centrifuge sur la formation de structures. lls ont confirmé Ila
reproductibilité du procédé car la teneur en aluminium des lingots issus des deux coulées était quasi-
identique. La différence de longueur des barreaux responsable de I'effet de force centrifuge en pied
de barreau différente n’a engendré qu’une différence structurale minime, soit une diminution de
porosités dans les barreaux plus longs. Les macrostructures tres similaires ont été observées,
photographiées et caractérisées par mesures répétées sur les différents lingots. Tous présentent un

aspect en ailes de mouette.

L'examen des lingots centrifugés a permis de montrer dans le cas d’une faible teneur en
aluminium que les structures étaient composées en partant de la surface du moule : d’'une zone
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colonnaire de structure fine, comprise entre 5 et 10 mm d’épaisseur, suivie d’une zone de croissance
colonnaire de structure grossiére orientée vers 'arrivée du métal. Cette zone colonnaire crofit sur
environ 2 cm avant de s’incurver pratiquement a 90° sur 1 cm et terminer par une zone équiaxe.

Dans le cas d’'une teneur en aluminium plus élevée, la structure est composée d’'une zone
colonnaire de structure fine comme dans le cas des basses teneurs en aluminium. La structure devient
alors ensuite trés légerement plus grossiere, tout en demeurant plus fine que dans les basses teneurs
en aluminium et en demeurant alignée normalement a la paroi du moule.

La convection est supposée responsable pour les structures caractéristiques en ailes de
mouette, et le passage du point péritectique semble accompagner le passage en structure fine et
droite. La modélisation préliminaire suggere que les vitesses plus élevées du liquide pres de la
masselotte en fin de remplissage et les températures relativement élevées pourraient conduire a une
structure indicative de convection (ailes de mouette) localement méme dans un barreau enrichi en
aluminium, présentant ailleurs une structure fine et droite.

Une fragmentation assistée par une teneur en aluminium plus élevée est observée dans les
essais de coulée en creuset froid et supposée dans les essais de coulée semi-industrielle. Dans le cas
des coulées en creuset froid, une réaction péritectique qui démarre plus tot est associée a une
fragmentation plus efficace pour provoquer la TCE. Une compétition entre la convection et la
sédimentation est observée lors des essais de solidification dirigée sous centrifugation, et la
fragmentation des bras dendritiques secondaires est responsable de la TCE. La sédimentation de grains
équiaxes est observée dans le pied des lingots a faible teneur en aluminium issus de coulées semi-
industrielles. Quant aux essais de coulée semi-industrielle, la cinétique de refroidissement variable
mene au développement de structures hétérogénes en « ailes de mouette » a faibles teneurs en
aluminium, dépendant de la convection. Un comportement différent sous les mémes conditions est
constaté a plus fortes teneurs en aluminium, transition qui semble coincider avec le péritectique.

Les perspectives de cette étude sont notamment la thése de M. Cisternas sur la modélisation
des expériences, financée par ESA. La campagne d’essais en microgravité avec I'alliage Ti-47,5Al-2Cr-
2Nb est prévue pour le printemps 2017.

Pour approfondir les études en creuset froid, un lingot de composition hyperpéritectique Ti-
48,5A1-2Cr-2Nb peut étre élaboré a la sole froide et comparé aux autres. Les essais de coulée gravitaire
(Annexe E : Coulées gravitaires) peuvent étre repris si le protocole de revétement est revisité, et des
essais de trempe en cours de solidification entamés si un protocole de revétement du tube en alumine
par peinture d’yttrine est développé. Le modele de solidification peut étre amélioré pour effectuer des
simulations des essais de solidification dirigée plus réaliste, prenant en compte des surfusions de point
précises, des forces associées a la centrifugation et des mouvements de liquide et des grains couplés.
Les lingots de coulées semi-industrielles et les échantillons des expériences de solidification dirigée
sous centrifugation peuvent étre caractérisés en plus de détail sous MEB pour plus affiner davantage
les propositions du modele et obtenir des données quantitatives sur les microstructures et notamment
les ségrégations.
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Annexe A: Considérations vis-a-vis la
contamination

Lors de la fonderie, les critéres de performance par rapport a la contamination sont différents
pour les creusets et pour les moules. Le temps de contact du métal a I'état liquide avec un moule,
méme préchauffé, est trés court par rapport au temps de contact du métal en fusion avec le creuset,
ce qui réduit le risque de contamination. Le choix d’un creuset pour un alliage réactif est critique, tandis
gu’un matériau moins optimal peut toutefois servir de moule sans induire trop de dégradations.

Plus longtemps le métal reste en fusion, plus il risque de réagir avec son environnement, et les
procédés d’élaboration et de fonderie doivent prendre en compte ce risque. Les températures et
durées de maintien en température ou a I'état liquide sont a optimiser.

A.1 Creusets métalliques

La fusion dans un creuset en métal refroidi minimise le contact avec le moule et I'apport
d’espéces interstitiels, mais colte cher et peut réduire le rendement ou la taille des lingots. Les moules
en cuivre limitent la contamination, par exemple, mais pour un lingot pesant plusieurs centaines de
kilogrammes, la fusion en lévitation et la fusion par induction en creuset refroidi sont impossibles
[176]. Le taux d'oxygeéne reste relativement constant en fonction du temps [177]. La refusion a I'arc
sous vide peut produire un plus gros lingot, avec des difficultés d’atteindre une distribution homogene
de certains éléments d’alliage tels que le manganese et a fort prix [176]. Les procédés en creuset
métallique peuvent limiter la surchauffe obtenue a environ 20°C, ce qui peut compliquer la coulée
classique par gravité [12].

L'usinabilité, la ténacité et la forgeabilité des lingots sont améliorées par rapport aux lingots
élaborés en creuset réfractaire de base oxyde [176]. Cependant, le prix de I'électricité pour chauffer
et refroidir le moule simultanément, la surchauffe limitée, et les limitations de taille associées aux
procédés impliquant une lévitation rendent la recherche d’un creuset alternatif trés attractive.

La technique d’élaboration d’Induction Skull Melting, ou ISM, permet essentiellement de
fabriquer un creuset métallique a partir de I'alliage méme, via fusion par induction en creuset froid
métallique. Une couche fine de métal se solidifie en premier sur la paroi du creuset en cuivre refroidi
a I'eau, et cette couche devient le contenant pour I'alliage fondu [178]. Cette couche (« skull ») peut
servir de récipient pour plusieurs cycles de la méme composition d’alliage [178]. Pour la réutilisation
du skull, le contréle de la composition chimique est essentiel. Dans le cas d’un alliage incorporant des
éléments d’alliage de différents densités et points de fusion, si le contrdle de la stabilité du métal fondu
est insuffisant, le premier métal solidifié risque d’avoir une composition a I’écart de celle souhaitée
[179].

A.2 Creusets réfractaires

Historiquement, des moules en graphite ont été utilisés pour la fonderie de titane en raison
de leur haute résistance au mouillage et la faible contamination en oxygene observée [36]. L'absence



de données sur le graphite utilisé en tant que creuset suggére que la réaction avec le métal fondu
serait forte, et qu’il vaut mieux limiter le contact entre les deux.

Des études ont évalué des réfractaires a base de borures, carbures, sulfures, nitrures et oxydes.
Les matériaux les plus prometteurs sont les oxydes.

A.2.1 Borures et nitrures

De la contamination sévére a été rapportée dans la fusion du titane pur dans des réfractaires
de base borure et nitrure [180]. Des études plus récentes ont confirmé ce résultat pour des creusets
en BN pyrolytique, présentant une contamination extensive en borures et nitrures [181], mais AIN
avait des propriétés acceptables. L'enrichissement en oxygene constaté au cours de ces expériences
était de 0,11 %mas, ce qui est comparable a celui d'un creuset en oxyde performant plus colteux [182].
De fines inclusions de nitrures sont présentes pres de la surface, surtout pour des temps d’interaction
longs, méme si des inclusions d’oxydes ne sont pas trouvées, et I'enrichissement en azote a été
important [183]. Les conséquences de cette contamination en azote doivent étre caractérisées comme
dans le cas de I'oxygene : une limite supérieure pour préserver la phase primaire souhaitée doit étre
respectée.

A.2.2 Carbures, sulfures et oxyfluorures

D'autres alternatives ne sont pas plus prometteuses. Dans le cas des carbures, I'affinité du
titane pour le carbone I'arrache des carbures du creuset, pour I'intégrer dans le métal et y former des
carbures [180]. Des sulfures de calcium et de magnésium ne sont pas adaptés et des sulfures des
éléments terre rares sont décrits comme étant "meilleur" que ces derniers sans rentrer dans le détail
par Saha et coll. [180]. Les oxyfluorures de néodymium et de lanthanum ont été utilisés dans un
poteyage pour les moules destinés aux alliages de titane [180]. Le développement de ces derniers n'a
pas été beaucoup exploré.

A.2.3 Oxydes

Les creusets en oxyde sont parmi les plus communs hors creuset froid métallique. L'un des
avantages de ce type de creuset est que la puissance requise pour la fusion du métal est réduite pour
la fusion en creuset céramique. Par exemple, un four ISM a creuset froid utilise une source de 300 kW
pour fabriquer un lingot de 7 kg, tandis que le méme lingot pourrait étre élaboré par VIM en creuset
céramique avec 20-25 kW [177]. Dans un creuset froid, I'énergie associée au refroidissement est
importante, surtout parce que le métal est chauffé simultanément.

La composition de I'alliage influe sur sa susceptibilité a la contamination. Les compositions
d’alliages employant de fortes teneurs en éléments réfractaires tels que le niobium et le tungstene,
dont les points de fusion sont trés élevés, nécessitant un maintien a plus haute température pour
assurer leur homogénéisation, ne sont peut-étre pas adaptées a la fusion en creuset céramique en
raison du plus fort risque de contamination en oxygene a hautes températures [184]. La stabilité des
oxydes augmente avec la teneur en aluminium. L’addition d’éléments d’alliage tels que niobium et
chrome réduit I'activité du titane et peut donc réduire les interactions avec un moule céramique et la
contamination en oxygeéne [185]. Ces additions diminuent la réactivité du liquide [36].

Des propriétés intrinseques des matériaux céramiques jouent bien sar sur l'intégrité du
creuset. Le frittage a plus haute température produit une céramique moins friable, et une température

b



d’au moins 1400°C est nécessaire pour densifier et homogénéiser la céramique [186]. Le frittage de
certaines céramiques a température de fusion élevée, comme I'yttrine, est particulier, car méme a des
températures supérieures a 1800°C, une microstructure dense et homogene est difficilement atteinte
[187].

La distribution de tailles de particules utilisées et le taux de porosité restante apreés le frittage
sont des parametres importants chez les creusets en oxydes. Pour la résistance au choc thermique, un
taux porosité du creuset important lié a un frittage moins fort est favorable — divers diamétres de
particules sont I'idéal, mais il faut minimiser le départ des particules d( aux liaisons faibles entre
particules [188]. Les poudres fines donnent une meilleure qualité de surface et facilitent le frittage,
mais ceci accorde moins de résistance au choc thermique, propriété associé aux poudres grossieres
[188]. Un désavantage majeur de la porosité est I'entrainement du liquide dans les pores, ou de
nouvelles surfaces sont exposées a la réaction avec le liquide, dégradant la qualité de surface et la
structure et introduisant des inclusions dans le liquide, surtout en cas de convection forcée [36].

Un manque de contact intime entre le métal liquide et le creuset inhibe la réaction entre les
deux, malgré la possibilité d’'un substrat mouillé par le liquide de résister a I'attaque [36]. Le contact
métal-creuset est quantifié par la mouillabilité du creuset. La méthode de la goutte posée est souvent
utilisée pour mesurer I'angle de contact entre un liquide et le substrat et donc la mouillabilité d’un
substrat. La réaction a l'interface dont le produit recouvre le substrat peut donner des résultats
difficiles a interpréter pour les alliages de base TiAl [189]. Un suivi de I'angle de contact d’une goutte
maintenue dans I'état liquide par induction expose plus clairement la progression de la réaction métal-
moule [189]. Pourtant le travail du champ électromagnétique de I'inducteur augmente la différence
d’énergie libre du systéme de cette réaction, la force motrice pour la mouillabilité, et donc I'angle de
contact est plus petit [189]. La Figure A-1 montre le mouillage du Ti-50Al sur divers substrats oxydes
courants. Plus faible I'angle, meilleur le mouillage. L'yttrine (Y20s) inhibe le plus la réaction en surface.
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Figure A-1. Angles de contact entre le Ti-50Al et divers moules oxydes [189].

Le titane liquide ne dissout pas complétement l.es oxydes. La diffusion d’oxygéne est plus
rapide que celle des éléments métalliques de plus grand diamétre, donc tandis que I'oxygéne peut
diffuser loin, les éléments qui étaient liés a I’oxygeéne restent en surface du moule sous forme d’oxydes
appauvris ou de composés intermétalliques [190]. Plus I’énergie libre de formation d’un oxyde est
élevée, plus il est stable [190], et la solubilité dans le titane est aussi un facteur important [180].
L'enrichissement en oxygene d’un alliage TiAl est inversement proportionnel a la stabilité
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thermodynamique d’un oxyde [36]. Une énergie libre de Gibbs de dissolution d’oxyde élevée est
préférable, surtout pour les hautes températures, comme les activités de titane et d’aluminium
augmentent avec la température, réduisant cette énergie de dissolution [185].

La Figure A-2 montre le classement des oxydes en termes d’énergie libre de formation.
Curieusement ce classement semble correspondre a celui des angles de contact, méme si le modele
d’angle de contact en mouillage ne prend pas forcément en compte une énergie libre de formation.
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Figure A-2. Energies libres de formation des oxydes (gauche, [36]) typiquement utilisés dans la fonderie de TiAl et (droite,
[191]) Pemplacement du ZrO, parmi les autres oxydes courants.

La performance a hautes températures, la résistance au choc thermique et le prix faible de
I"'alumine le rendent attractif parmi les oxydes réfractaires. Cet oxyde est relativement non-réactif.
Diverses études [176,189,192] ont utilisé ce matériau en tant que creuset ou moule pour un alliage
TiAl sans trop commenter la réaction en surface. Par contre, face a un alliage trés réactif tel qu’un
alliage de titane ou de TiAl, sa performance n’est pas acceptable par rapport aux alternatifs plus
performants [185].

L'une des premieres études systématiques des oxydes réfractaires pour la fonderie de TiAl a
montré de bons résultats pour la chaux (CaO) par rapport a I’enrichissement en oxygéne (teneur de
0,15 %mas aprés un maintien en température d’une heure) [36]. Cependant, une pénétration
importante du liquide dans le creuset a été observée [36], et les moules en chaux ont une affinité pour
I’humidité qui peut entrainer une plus forte contamination ou la destruction du moule [184]. Cette
nature hygroscopique rend nécessaire des précautions de manutention et stockage qui compliquent
son application a I'échelle industrielle [193].

La zircone ne semble pas étre un bon choix de matériau de creuset pour les alliages de titane
ou TiAl. Le zirconium diffuse dans le TiAl, ou il est surtout trouvé dans les espaces interdendritiques et
peut provoquer un durcissement en surface par réaction chimique [194]. Un désavantage de la zircone
pure est la mouillabilité du TiAl en contact avec elle, de fagon a ce qu’un contact intime du métal en



fusion avec le moule se réalise, facilitant I'avancement de la réaction [189]. La stabilisation de la zircone
avec d’autres composés tels que I'yttrine, la chaux ou la magnésie est souvent pratiquée dans le monde
des réfractaires et permet notamment d’augmenter I'angle de contact moule-métal dans ce cas, mais
le gain en performances n’est pas remarquable [189]. Un atout de I'élément est le fait que le zirconium
est le seul élément d’addition sur plusieurs étudiés qui protége contre I'évaporation d’aluminium
[195].

D’autres oxydes ont été testés en contact avec des alliages de titane ou de TiAl mais n’ont pas
été retenus. Pour ne pas apporter d’autres éléments que le titane et I'aluminium dans le matériau,
Cheng et coll. [196,197] ont testé un mélange de TiO; et d’Al,0s, le trouvant non-idéal parce que le
composé réagit beaucoup avec le TiAl. La silice est un composé particulierement indésirable, son
affinité pour le titane étant particulierement forte. La silice libre est a éviter car qu’importe I'oxyde
mélangé avec la silice, elle réagit préférentiellement avec le titane [198]. Le titane pur coulé dans des
moules en sable de zircone subit une réaction eutectique a basse température en surface avec la silice
notamment [199]. Cette phase eutectique peut pénétrer dans le front de solidification, et Ila
contamination en oxygéne pour cette coulée a atteint 800 um d’épaisseur lors de I'étude avec le titane
[199]. Dans le cas d’un moule de fonderie a la cire perdue, le liant du moule peut influer beaucoup sur
la contamination si celui-ci contient de la silice [200].

L'yttrine est connue pour sa stabilité exceptionnelle parmi les oxydes vis-a-vis d’alliages de
titane ou les alliages a base de TiAl. La contamination en oxygéne est généralement faible, presque
comparable aux moules non-céramiques. Il posséde aussi le plus grand angle de contact donnant une
résistance a la réaction, |'étape de mouillage non-réactif la plus prolongé avant I'étape réactive, et les
produits de réaction les plus fins et homogénes [189]. L'yttrine promeut en plus une bonne fluidité de
I'alliage [201]. Ce matériau reste toutefois un oxyde, et la contamination est donc inévitable. Des
transferts de matiere en surface ont été constatés [37,188,202], et des inclusions d’oxydes sont
également présentes. La contamination peut étre peu détectée par techniques les plus accessibles et
peut donc passer pour inapercue dans des études moins concentrées sur les effets de la contamination
[202]. Les problemes les plus importants avec I'yttrine sont son prix élevé et éventuellement son
impact environnemental.

L’yttrine représente une amélioration méme par rapport aux oxydes considérés comme étant
stables. La couche durcie en surface a augmenté de 5,0 um a 24,0 um en passant d’une coulée de TiAl
en creuset en yttrine a un creuset en alumine [201]. L'aspect de surface du TiAl en solidification dirigée
est aussi amélioré par ce méme changement de creuset [52,196].

Des inclusions sont la trace la plus importante laissée par I'yttrine. L'yttrine est plus dense que
le TiAl, donc les inclusions ne flottent pas dans le métal fondu, ce qui faciliterait leur élimination [186].
Cesinclusions peuvent prouver néfastes. Des inclusions d’yttrine situées en fond de fissure, des criques
a l'interface particule-matrice, et une ductilité réduite ont été trouvées dans une étude [68]. Dans une
autre étude, des particules d’yttrine formées par réaction eutectique ont été trouvées dans la zone
interdendritique, et aucune particule d’yttrine n’est apparue avant I'interface solide-liquide [202].

Le frittage de I'yttrine est difficile, et méme a des températures supérieures a 1800°C, une
microstructure dense et homogene est difficile a obtenir [187]. Dans une étude, le frittage d’un creuset
en alumine revétu de barbotine d’yttrine a été accompli a 1650°C pendant 100 h, mais la couche n’était
pourtant pas completement densifiée [203]. Une poudre commerciale frittée a 1600°C pendant 2h n’a



atteint que 80 % de la densité théorique dans une autre étude [187]. Le mécanisme du frittage est
responsable de ces contraintes : la densification de I'yttrine est limitée par la diffusion d’ions d’yttrium
de grand diametre [204]. La gamme de température des réfractaires standards est largement trop
basse pour suffire a I'yttrine.

Le colt de I'yttrine est un facteur motivant son utilisation plutot sous forme de revétement.
Divers auteurs ont exploré des méthodes d’application différentes (immersion en barbotine,
application par peinture, projection plasma, construction de carapace couche par couche) et des
substrats différents (ZrO,, Zr0,-Si0O,, ZrO,-Ca0, Al,03, Al,05-Si0,, MgO0), avec des épaisseurs de couche
variant de 2 a plus de 350 um. Des résultats satisfaisants sont obtenu pour différents méthodes
d’application [32,203,205]. Dans tous les cas le métal liquide n’a pas complétement pénétré dans la
couche d’yttrine. Un revétement d’yttrine a eu un grand angle de contact (> 100°) et une couche
d’interaction de 31 um pour goutte posée, sous conditions plus séveres que les conditions réelles de
coulée [196]. Utiliser I'yttrine en tant que revétement est aussi considéré comme la meilleure solution
pour un moule céramique.

A.3 Synthese

Peu de creusets sont adaptés a la fusion des aluminiures de titane. La meilleure performance
est obtenue avec des creusets métalliques, mais des creusets en yttrine offrent une performance
correcte dans les cas ou le choix d’un creuset métallique est techniquement impossible ou trop cher.
Le temps de contact étant moins important avec un moule, les moules métalliques sont toujours a
privilégier mais moins nécessaires que dans le cas des creusets.

Le procédé d’Induction Skull Melting effectué dans des creusets métalliques est intéressant en
termes de faible risque de contamination puisque I'alliage TiAl fondu est en contact direct avec une
couche « skull » du méme alliage.

Sur tous les matériaux réfractaires, seul I'yttrine convient a la fabrication de creusets pour la
fusion de TiAl. Méme si I'yttrine est effectif par rapport aux autres oxydes et réfractaires, le probleme
d’inclusions est toujours présent pour des creusets élaborés a partir de ces matériaux. Il est possible
et plus économique d’utiliser I'yttrine en tant que couche supérieure en contact avec le métal liquide
dans un assemblage de creuset composite. Les réactions avec le substrat et les éventuelles couches
intermédiaires et le procédé d’élaboration de I'assemblage sont a optimiser.



Annexe B: Etudes de la configuration et
de caractérisation microstructurale

Cette annexe concerne les études préliminaires avec I'alliage GE pour finaliser la configuration
du four a induction avec creuset froid et déterminer la taille de grains sur les lingots produits.

B.1 Etudes de la configuration

Les premiéres expériences dans la sole froide ont permis de maitriser les possibilités du
systeme afin de générer des résultats reproductibles. Les parameétres les plus influents parmi ceux
présentés en paragraphe 4.1 du Chapitre 4 : Coulées en creuset froid étaient la forme du creuset, la
forme de I'inducteur, la surchauffe et la vitesse de refroidissement. Concernant I'atmosphere, le débit
de gaz fait fluctuer la température affichée au pyrometre. Le débit de gaz doit donc étre stabilisé avant
gue le générateur ne soit lancé.

En termes d’équipement associé a la chauffe, la puissance du générateur est constante et
relativement stable a une précision de 100 W. La haute puissance favorise plus de projections de métal
liguide dans le tube, tandis que la faible puissance favorise plus de collage. La température de I'eau de
refroidissement peut varier de I'ordre de 5°C, mais cet effet est négligeable.

Des essais ont montré que faire varier la hauteur de I'inducteur de + 0,5 cm avait un effet
négligeable sur la thermique, méme si cette hauteur était tenue constante pour les expériences
suivantes. Un rapport inverse entre la fréquence du générateur et I'’étendue du collage creuset-lingot
a été constaté, ce qui suggere qu’une lévitation insuffisante était responsable du collage. Une
fréquence plus élevée favorise la lévitation. La fréquence ne peut étre modifiée qu’en jouant sur les
dimensions des composants du systeme. La fréquence augmente pour un creuset plus plat au fond. La
fréquence augmente aussi pour un inducteur a moins de spires plus espacées. L'inducteur original
ayant sept spires de tube en cuivre de diametre 6 mm, d’un diameétre interne de 62 mm et d’une
hauteur de 65 mm, a été remplacé par un nouvel inducteur de quatre spires de tube en cuivre de
diametre 8 mm, d’un diameétre interne de 65 mm et d’'un hauteur de 60 mm, élaboré dans I’atelier
mécanique de I'Institut Jean Lamour (IJL) pour cette étude. La Figure B-1 présente I'ancien inducteur
et le nouvel inducteur ainsi modifié. Modifier la géométrie du creuset et par la suite la géométrie de
I'inducteur a permis d’augmenter la fréquence du générateur de 127 kHz a 154 kHz puis jusqu’a 215
kHz. Des problemes de collage qui se manifestaient avant sont donc résolus par ces changements de
configuration.

Figure B-1. Aspect de I'inducteur de la sole froide avant et aprés sa mise a jour.



Concernant les mesures de température, la propreté de I'intérieur de I'enceinte assure un
affichage de température plus juste. Dans le contexte de cette étude, il n’a pas été possible d’estimer
les effets du changement d’état de surface du liquide au solide, du contact éventuel creuset-lingot et
de la présence d’une couche d’oxyde sur la température affichée par le pyrométre.

Enfin, le protocole des essais a lui aussi évolué. La surchauffe appliquée joue sur I'étendue de
la zone équiaxe, mais aussi sur le collage dans I'ancienne configuration. Plus la surchauffe est faible,
moins la zone équiaxe est étendue et plus le collage est prononcé. Une diminution de la température
affichée par le pyrométre au cours du temps apreés la fusion a été constatée, et la durée d’essai a donc
été fixée a trois minutes aprés la fusion totale pour les refusions Ti-Al-Cr. Pour les essais avec I'alliage
de base GE, le liquide étant jugé déja homogénéisé, le refroidissement a été déclenché sans attendre
trois minutes, quelques secondes apreés la fusion totale, afin d’éviter tout collage. En raison du controle
manuel de la puissance du générateur, les essais initiaux ont comporté un refroidissement brutal par
coupure de courant instantanée. Les essais avec l'alliage de base GE ont été conduits avec un
refroidissement plus progressif sur quelques secondes afin d’éviter la chute brutale du liquide, ce qui
peut causer son piégeage entre les sections du creuset.

B.2 Electron Backscatter Diffraction

La caractérisation structurale sous EBSD (electron backscatter diffraction) a été poursuivie
parce que celle-ci permet de voir les orientations des grains et de faire une cartographie de celles-ci.
Comme la solidification de TiAl comprend plusieurs phases, la structure révélée ne serait pas la
structure primaire, mais remonter a cette structure serait possible a travers les relations d’orientation
entre les phases lors de leur évolution.

Les relations d’orientation de Burgers gouvernent la croissance de la phase péritectique a sur
B : les plans {0001}, // {110}s et les directions <11-20>, // <111>4. Ces relations d’orientation
permettent de vérifier les origines des grains de la phase a2 stable a température ambiante qui ont un
grain voisin de phase B2 stable a température ambiante.

Une analyse EBSD de la phase a-Ti héritée de la phase primaire B-Ti dans le Ti pur par Gey et
Humbert en 2002 [115] a mis en évidence la possibilité d’identifier plus précisément encore les origines
communes de grains a. Des désorientations de 10°, 60-63° ou 90° (répertoriées dans le Tableau B-1)
entre des grains d’a indiquent une origine commune (issus du méme grain B, liserés blancs sur la Figure
B-2). De petites désorientations entre 2 et 8° peuvent exister dans une méme colonie (liserés noirs sur
la Figure B-2). Les lignes épaisses noires sur la Figure B-2 désignent les désorientations qui ne font pas
partie des deux groupes précédemment décrits, c’est-a-dire les frontieres entre des colonies d’a sans
relation entre elles. Ce dernier type de frontiére peut délimiter des grains de B primaire.

Des études préliminaires de la reconstruction de la structure primaire en B ont été menées sur
I'alliage solidifiant par B Ti-43Al-2Cr-2Nb. Son chemin de solidification est le suivant: L> L+ > B >
B+a->a.



Tableau B-1. Désorientations entre colonies d’a issus du
méme grain f [115].

Specific misorientations between o colonies inherited from
a same [} grain (n corresponds to one of the symmetrically
equivalent rotation axe)
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Figure B-2. Cartographie des angles de désorientation
caractéristiques [115].

B.2.1 Préparation pour electron backscatter diffraction

La préparation pour les analyses d’electron backscatter diffraction (EBSD) est plus complexe.
L’échantillon doit avoir des faces parfaitement paralléles, un bord droit pour I'orienter par rapport au
détecteur, et un minimum de contraintes internes induites par les étapes de polissage. La Figure B-3
synthétise les étapes de préparation.

(a) b) c)

faire un bord

faisceau

<lcm

P ‘-£ N polissage ®
B Ao \2 em? maxi d'attaque 70°
2 coupes droites et paralléles L e :

incliné

Figure B-3. Préparation pour EBSD. (a) Schéma de la découpe de faces paralléles. (b) Schéma de la zone d’attaque
électrolytique. (c) Schéma de I’assemblage sur le porte-échantillon.
Des faces paralléles sont d’abord coupées a la microtrongonneuse, espacées de moins d’1 cm
et avec une face alignée avec I'axe centrale du lingot (Figure B-3(a)), suivi d’'une troisieme coupe droite
perpendiculaire a ces deux faces pres du coté « retassure » du lingot (Figure B-3(b)).

L’échantillon ainsi découpé est enrobé avec les deux faces exposées, puis poli manuellement
jusqu’a la solution Struers OP-S comme dans les cas précédemment décrits. Davantage de précautions
sont cependant prises pendant le polissage (pression plus faible), surtout pour les papiers de pré-
polissage les plus grossiers. Si trop de contraintes résiduelles restent en surface, I'indexation des
orientations cristallographiques des grains ne sera pas possible.

L'étape de polissage finale est une technique de polissage électrolytique sur une machine
Struers Lectropol-5. Un masque expose 2 cm? (la surface maximale pour laquelle de bons résultats ont
été obtenus) de I’échantillon a la solution Struers « A3 » pour 40 s a 25 V et 25°C, taux flux 12. La
surface attaqué est la zone prés du bord découpé pour orienter I'échantillon, jusqu’a ce bord. Aprés



I'attaque, la surface est rincée a I'eau et a I’éthanol, suivi d’un nettoyage aux ultrasons pendant 3 mn
dans de I’éthanol. Sous microscope optique avec lumiere polarisée, des grains sont visibles quand
I'attaque a été efficace. Un repolissage avec un papier 1200 jusqu’a la finition « miroir » de la solution
OP-S est sinon nécessaire avant de pouvoir refaire I'attaque sous les mémes conditions. Cette
technique de polissage est plus efficace que le polissage vibratoire avec une machine Buehler Vibromet
avec la solution MasterMet 2 diluée a I'eau distillée, ce qui a été testé pour différents poids de pression
et durées de polissage.

Le montage pour observation EBSD requiert que les échantillons préparés soient collés a la
laque d’argent a un support qui se visse dans le porte-échantillon incliné a 70° (Figure B-3(c)).

B.2.2 Electron backscatter diffraction

Le MEB Quanta avec un systéeme d’Oxford Instruments et une caméra Nordlys F a été utilisé
pour les analyses d’electron backscatter diffraction (EBSD), en paralléle avec la suite de logiciels HKL
Channel5. Des définitions de phases personnalisées pour a, B et y ont été créées a partir des données
cristallographiques [10,52,73], en partie résultant d’essais de diffraction aux rayons X qui ont été
réalisés sur de petits bouts polis de lingots produits en sole froide. Le diaphragme 3, une taille de spot
de 5 ou 6, et une puissance de 20-25 kV ont été utilisés sur I’échantillon incliné a 70°.

Sur une cartographie EBSD a pas de 0,3 um d’un échantillon de Ti-43Al-2Cr-2Nb, deux grains
de la phase B2 ont été identifiés, marqués en couleur en Figure B-4 et en Figure B-5. Pour chacun des
deux grains, des figures de poles des phases a et B ont été superposés pour les plans et directions de
la relation d’orientation de Burgers afin de confirmer I'existence d’un lien éventuel.
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Figure B-4. Cartographie EBSD d’un échantillon de Ti-43AI-2Cr-2Nb et les figures de pdles associées aux grains Al et B1.



Figures de poles pour A2 et B2
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Figure B-5. Cartographie EBSD d’un échantillon de Ti-43Al-2Cr-2Nb et les figures de poles associées aux grains A2 et B2.

Chaque paire de grains manifeste bien un plan et une direction en commun suivant la relation
de Burgers. Il est donc possible de remonter a la structure de grains B a partir d’une structure de grains
a, en prenant I’hypothése que la phase péritectique ne germe que sur la phase primaire.

Globalement, le taux d’indexation des phases était tres faible, inférieur a 70 %, insuffisant pour
procéder a la reconstruction structurale et poursuivre cette voie.

B.3 Synthese
B.3.1 Etudes de configuration de la sole froide

Les études de la configuration de la sole froide pour vérifier la reproductibilité et le
changement de forme de creuset en cuivre moins pointu et de I'inducteur comportant moins de spires
plus espacées afin d’augmenter la fréquence pour minimiser le collage ont abouti a la possibilité
d’élaborer des lingots sans problemes de collage au creuset, comme le montre la Figure B-6.

Figure B-6. lllustration de la zone de collage avant le changement du creuset et de I'inducteur et de I'aspect d’un lingot
apres ces modifications.

B.3.2 EBSD

Lors de la présente étude, méme si quelques images permettant de valider la théorie pour
I'alliage Ti-43AI-2Cr-2Nb se solidifiant uniquement par  ont pu étre prises, le taux d’indexation des
phases était trop faible pour pouvoir utiliser la technique d’EBSD pour la détermination de la structure



primaire. En plus, la phase y-TiAl lamellaire était celle qui était indexée pour tous les échantillons sauf
Ti-43AI-2Cr-2Nb, nécessitant deux étapes successives pour remonter a la structure d’a puis de B.



Annexe C:  Etudes du systéme Ti-Al-Cr en
creuset froid

Des études préliminaires en creuset froid avec un alliage ternaire Ti-Al-2Cr ont permis de
maitriser la configuration et le protocole expérimentaux. Le systeme, le protocole d’essai et les
résultats sont présentés dans la présente annexe.

C.1 Le systeme Ti-Al-Cr

Un alliage ternaire Ti-Al-Cr a été choisi comme alliage modeéle puisque le chrome peut aider a
identifier les ségrégations en aluminium grace a son coefficient de partage de I'ordre de 0,6, qui peut
faire office de marqueur de ségrégation en aluminium, dont le coefficient de partage est de I'ordre de
0,9 [10].

La Figure C-1 montre le positionnement sur la coupe isopléthe du diagramme de phases Ti-Al-
2Cr, calculée sous Thermo-Calc avec la base de données Ti-Al-Cr de Chen [206], des quatre
compositions (dont deux péritectiques) par rapport a la transformation péritectique haute
température :

— Ti-43Al-2Cr (B),
— Ti-46Al-2Cr (hypopéritectique),
— Ti-49Al-2Cr (hyperpéritectique),
— Ti-52Al-2Cr (a).
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Figure C-1. Coupe isopléthe du diagramme de phases Ti-Al-2Cr avec les compositions élaborées indiquées.

C.2 Matériaux d’étude

Le titane utilisé était soit de petits cylindres de pureté 99,98 % de diametre 6,35 mm et de
longueur 12,7 mm, soit découpé a la microtrongonneuse de précision du barreau de titane de pureté
99,96 % de diamétre 12,7 mm. Des granules fines de titane de pureté 99,9 % étaient disponibles pour
ajuster la masse finale. L’aluminium était sous forme de granules aplaties de diameétre nominal 9,5 mm



et de pureté 99,99 %. Le chrome de pureté 99,5 % était sous forme de bouts irréguliers de moins d’1
mm de diametre. Ces éléments ont été pesés avec une précision de 0,001 g dans les proportions
nécessaires pour préparer des échantillons de 40 g de chaque composition souhaitée dans la liste
précédente ou 20 g dans le cadre des vérifications du systéme avec la composition Ti-43AI-2Cr.

C.3 Protocole expérimental

Des lingots de 20 g ou 40 g ont été élaborés dans la sole froide : un creuset froid en cuivre
chauffé par induction et refroidi a I'eau décrit en détail dans le paragraphe 3.2.1.1 du Chapitre 3 :
Matériaux et techniques. Avant chaque essai, la sole froide est purgée par des cycles successifs de vide
et d’argon de pureté 99,999 % finissant par atteindre un vide de 'ordre de moins de 8 - 10 mbar. Un
flux stable d’argon est ensuite établi, atmospheére qui protége contre I'évaporation de I'aluminium. Un
pyrometre bicolore enregistre la température a partir de 900°C environ. Les lingots sont refroidis au
contact du creuset froid, sous argon.

La premiere fusion des lingots Ti-Al-Cr était un mélange de titane et de chrome uniquement.
Cette étape permet ’homogénéisation du lingot et évite les inclusions de chrome, élément ayant un
point de fusion plus élevé que ceux des autres. La puissance du générateur est remise a zéro durant
guelques secondes deés que le lingot est jugé homogene. L'aluminium est ensuite ajouté sous le lingot
Ti-Cr, ce qui nécessite le démontage du tube du four, son nettoyage, et un rétablissement de
I’atmosphere protectrice d’argon par le méme cycle de vides et de purges a I'argon que pour toute
opération dans la sole froide. Une attention particuliere est portée a cette deuxiéme fusion pour éviter
|’évaporation excessive d’aluminium. Quelques cycles de chauffe et de refroidissement sont
nécessaires pour pouvoir fondre le cceur Ti-Cr a l'intérieur de I'aluminium qui se met autour. Lorsque
le lingot se colle au creuset, la puissance est remise a zéro et un décollage est effectué par un coup
mécanique sec. Aprés démontage et nettoyage du tube et rétablissement de I'latmosphére, le lingot
est refondu a I'envers. Le suivi visuel de I'aspect fondu ou non fondu du lingot et de I'aspect de surface
aprés le refroidissement, ainsi que le suivi thermique par pyrometre, permet de confirmer
I’'homogénéité du lingot.

Apreés des tests pour confirmer I'effet de la puissance et de la hauteur de I'inducteur, I'essai de
« coulée » en sole froide a suivi un protocole commun. Chaque essai a lieu aprés nettoyage du creuset,
du tube et de la colonne reliant le tube au pyrométre. Un vide inférieur a 8 - 10 mbar est atteint aprés
2 purges a I'argon. Un flux stable d’argon est ensuite établi. Le générateur est allumé a une puissance
de 3 kW et augmenté jusqu’a 8 kW pour garantir des conditions identiques a travers les compositions.
Si la fusion ne se produit pas, la puissance peut étre augmentée par pas de 0,5 kW. Le métal est
maintenu en fusion quelques secondes avant de réduire la puissance a 0 kW durant quelques
secondes. Couper le courant directement encoure un risque de piégeage de métal liquide entre les
parties du creuset. Le lingot rentre en contact avec le creuset refroidi et se solidifie au contact. Le
refroidissement continue dans le creuset a des vitesses de I'ordre de 10°C/s sous argon jusqu’a la
température ambiante. Au moins deux lingots par composition sont élaborés sous les mémes
conditions.



C.4 Résultats Ti-Al-Cr
C.4.1 Etudes de la configuration de la sole froide

Les essais de la configuration ont notamment établi un précédent en termes de
reproductibilité des essais. Des résultats reproductibles ont été trouvés pour différentes puissances
sur différentes hauteurs d’inducteur. La Figure C-2 confirme que la méme forme de courbe T(t) est
obtenue a chaque fois et que les surchauffes sont trés proches pour une méme puissance.
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Figure C-2. Suivi thermique (gauche) et surchauffes calculées (droite) pour les essais avec Ti-43Al-2Cr a trois puissances et
hauteurs d’inducteur pour deux géométries de creuset.
C.4.2 Macrostructures

Les échantillons de 40 g pour les différentes compositions solidifiant par B présentent une TCE
claire, ce qui est visible sur la Figure C-3.

Figure C-3. Macrostructures des lingots Ti-Al-2Cr élaborés dans I’ancienne configuration de la sole froide.

Une zone de collage est observée au fond de ces lingots, plus étendue pour des surchauffes
plus élevées. Des études de la configuration du systeme ont réussi a éliminer le probléme de collage,
mais les recherches dans le systeme Ti-Al-Cr ont été abandonnées peu apres.

La zone équiaxe est plus étendue sur les lingots plus riches en aluminium, mais comme ces
essais ont été effectués a une puissance constante de 8 kW et non pas une surchauffe constante, ceci
est peut-étre un effet de surchauffe. La Figure C-4 illustre le probléme de surchauffe non-constante.
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Figure C-4. Représentation graphique de la différence entre surchauffe constante et puissance constante.

Suite a ces résultats, les essais pour les différentes compositions ont été conduits a surchauffe,
et non pas puissance, constante. Fixer une surchauffe constante pour les essais en composition permet
de mieux isoler la variable de composition pour observer son effet sur la TCE. Le probléme de collage
a nécessité davantage d’études. Ainsi la transition colonnaire-équiaxe identifiée sur les échantillons
ternaire Ti-Al-Cr n’a pas été caractérisée en plus de détail.

C.4.3 Données thermiques

Le profil thermique pour un essai reproductible a été identifié, ainsi que quelques points
caractéristiques (Figure C-5). Ces mémes points sont identifiables sur les courbes T(t) pour tout essai
dans la sole froide.

Forme de la courbe de T(t) typique
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Figure C-5. Profil de température caractéristique d’un essai dans la sole froide.

Le chauffage dans la sole froide est tres rapide. Un changement de pente en forme de
« coude » indique la fusion, suivie de quelques instabilités avant le pic de température maximale. La
température décroit pendant le reste de I'essai, sans qu’une cause n’ait pu étre mise en évidence. La
pente décroit plus rapidement pendant les premiéres secondes, puis se stabilise. Cependant, apres la
coupure de courant du générateur (ou la remise a zéro est moins brutale), la température diminue
encore plus rapidement. Un court plateau indique la température du liquidus (un point de « coude »)
et la libération de la chaleur latente. La chute de température continue ensuite.



C.4.4 Comparaisons avec Ti-Al-O

Les études du systeme ternaire Ti-Al-O pendant la these de J. Zollinger ont compris des
élaborations et des expériences dans la sole froide. Dans le cas des expériences, une surchauffe de

100°C a été appliquée pour toutes les compositions [52]. Comme présenté en Figure C-6, une TCE a
été observée a la méme hauteur sur tous ces lingots.

Figure C-6. Macrostructures de Ti-48AI-O élaborés pendant la thése de J. Zollinger [52].

La Figure C-6 montre aussi une augmentation de la taille de grains avec I'augmentation de la
teneur en oxygeéne. La phase primaire du lingot sans oxygene était la phase 3, mais la contamination
en oxygéene force la solidification par a [10,52]. Les données de densité de grains B et de la fraction
atomique de B pro-péritectique pour les alliages Ti-Al-O élaborés pendant ces travaux de thése sont

présentées en Figure C-7. Ces lingots sont également discutés dans le Chapitre 4 : Coulées en creuset
froid.
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Figure C-7. Effet de la fraction de B pro-péritectique sur la densité de grains équiaxes.

Pour les alliages se solidifiant par B, la densité de grains augmente quand la quantité de 8 pro-
péritectique décrofit, soit la taille de grains diminue quand la teneur en aluminium augmente. La taille
de grains des alliages solidifiant par a est plus grosse que celles des alliages solidifiant par B. La
solidification par B est connue pour faciliter la fragmentation, ce qui augmente le nombre de germes,
diminue la taille de grains et favorise la TCE.



Annexe D: Mesures en coulée centrifuge
semi-industrielle

Les lingots issus de coulée centrifuge semi-industrielle chez Access, ainsi que le lingot coulée
en centrifuge fourni par Safran ont été caractérisé par mesures. Le Tableau D-1 donne des
caractéristiques identifiants de ces lingots.

Tableau D-1. Nomenclature des lingots.

Echantillon/lingot Signification Teneur en Al (%mol)

BAl1l Essai 1, bas-aluminium 46,9
BA2 Essai 2, bas-aluminium 46,9
HA Safran Lingot haut-aluminium 47,7 (estimée)

fourni par Safran

La Figure 6-19 du Chapitre 6 : Coulées centrifuge semi-industrielles indique les régions du lingot
étudiées : le bord, la région des ailes de mouette/colonnaire, la zone équiaxe, et le « cdne de fond ».
La Figure 6-24 du méme chapitre schématise les mesures qui se trouvent dans leur intégralité dans la
présente Annexe. L’'ensemble des mesures ont été effectués sur des images scannées des lingots. Les
largeurs et hauteurs mesurés sont tout simplement les dimensions des lingots. Le reste des mesures
visent a caractériser les régions de I'échantillon, en cone de base, zone équiaxe, zone colonnaire, et
les ailes de mouette. Ces mesures sont prises dans la moitié « pied de barreau » sur tous les lingots.
Quelques ailes de mouettes d’amplitude réduite sont présentes proche de la masselotte sur le barreau
HA. Les mesures structurales ont donc été répétés sur la moitié « téte de barreau » uniquement pour
ce barreau.

D.1 Largeurs

Les largeurs de lingot mesurées en Tableau D-2 surlignent surtout la différence de dimensions
du lingot HA par rapport aux lingots d’essais chez Access.

Tableau D-2. Largeurs mesurées sur les barreaux découpés et préparés.
BA1 long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran
(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)

bas pied 51,1 51,4 50,4 51,4 69,8

haut pied 54,1 54,2 54,2 53,8 70,1

bas téte 54,2 54,4 54,1 54,3 70,1

haut téte 57,3 56,3 56,9 56 70,2

bas masselotte 70,7 67,5 70 71,4 70,2
haut masselotte 71,5 71,9 71,8 72,1 75,5

D.2 Hauteurs

Les hauteurs mesurées en Tableau D-3 permettent de valider la similarité des découpes sur les
lingots BA et la différence par rapport au lingot HA. Les découpes ont visé a faire du barreau deux
parties de hauteur 100 mm et en séparer la masselotte.



Tableau D-3. Hauteurs mesurées sur les barreaux découpés et préparés.

H BA1 long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran
(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)

pied (total) 98,5 98,5 99,2 99,4 125,5
téte (total) 95,5 98,6 99,7 100,5 126,4
masselotte 76 75,6 75,2 75,3 41,6

D.3 Cone de base

Le cOne de base est la région au fond du pied de barreau. Les mesures qui ont été effectuées
dans cette zone ont concerné les angles de montée, le centrage par rapport aux parois, la hauteur du
cone, et la hauteur de la partie colonnaire du céne.

Les angles de montée du cOne ont été mesurés du coté gauche et du coté droit. Ils ont été
mesurés a quatre distances schématisées sur la Figure 6-24 du Chapitre 6 : ©¢;1 assez proche de la base;
g2 un peu plus loin, G0 a une hauteur de 20 mm par rapport au pied du lingot, et @gcsne au sommet
du cone tracé a partir du coin de sa base. Le centrage a été déterminé comme la distance entre la paroi
gauche ou droite et ce sommet du cone. Entre la gauche et la droite, la valeur plus importante est mise
en caractéres gras. Le Tableau D-4 présente ces mesures par rapport au coté gauche et le Tableau D-5
par rapport au coté droite.

Tableau D-4. Angles et centrage du cone de base, coté gauche.
BA1l long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran
(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)
Og1 (premier) 41,26 41,73 48,87 43,91 45,54
Og: (plus loin) 41,25 42,25 47,14 47,29 45,65
©c20 (20 mm) 41,22 41,97 45,49 47,59 48,06
Oacone (total) 41,63 41,67 45,46 46,01 48,01
centrage G 27,3 25,9 25,8 27,8 35

Tableau D-5. Angles et centrage du cone de base, coté droit.

BA1l long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran
(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)

Op: (premier) 43,15 42,26 44,74 42,83 43,19
Op: (plus loin) 43,53 42,47 45,54 45,9 48,15
Ob20 (20 mm) 44,76 42,32 45,74 48,71 49,53
Obcane (total) 44,76 41,58 45,12 48,31 49,13
centrage D 23,3 25,5 25,7 25 35,4

Pour I'ensemble des barreaux coulés chez Access, le cone se rapproche plus du coté droit, et
le barreau HA plus du c6té gauche. Les angles semblent étre relativement similaires entre la gauche et
la droite pour un méme barreau, et I'angle du cone varie le plus tout prés du pied. L'angle semble étre
similaire pour les deux barreaux d’une méme coulée, sans explication claire.

La hauteur du cone a été mesurée entre le pied de barreau et le sommet du cone. La hauteur
colonnaire est la distance entre le pied de barreau et la partie colonnaire dans le cobne, moyennée sur
guatre positions le long du céne. Le Tableau D-6 présente ces mesures.



Tableau D-6. Hauteur du cone de base et hauteur colonnaire dans le cone.

BA1 long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran

(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)

heane (total) 24,4 22,9 25,8 27,6 39,5
heolonnaire MOyenne 14,6 14,25 13,38 14,68 39,03

Le cone de fond du lingot HA est presque entiérement colonnaire, contrairement aux autres
lingots. La hauteur totale de ce lingot est plus importante parce que la largeur du pied de lingot est
également plus grande.

D.4 Zone équiaxe

Dans la zone équiaxe, la largeur de la zone équiaxe et la distance entre les parois gauche et
droite et le bord de zone ont été mesurés a plusieurs hauteurs par rapport au pied de barreau en pied
de tous les barreaux. Les hauteurs sont 20 (Tableau D-7), 40 (Tableau D-8), 60 (Tableau D-9) et 80 mm
du pied du lingot (Tableau D-10). La distance la plus importante entre la paroi et le bord de zone
colonnaire est présentée en caracteres gras.

Tableau D-7. Epaisseur et centrage de la zone équiaxe a 20 mm du fond du pied du lingot. La distance la plus longue est
en caractéres gras.

h=20 mm BA1 long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran
(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)
Epaisseur 22,9 19,2 1,9
centrage G 11,2 12,7 18,3 15,3 33,5
centrage D 10,6 15,6 13,9 13,9 35

Tableau D-8. Epaisseur et centrage de la zone équiaxe a 40 mm du fond du pied du lingot. La distance la plus longue est
en caractéres gras.

h =40 mm BA1 long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran
(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)
Epaisseur 13,8 10,3 8,6 9,7 2,5
centrage G 18,2 20,4 22,5 20 33,4
centrage D 19,9 21,1 20,6 21,9 34,7

Tableau D-9. Epaisseur et centrage de la zone équiaxe a 60 mm du fond du pied du lingot. La distance la plus longue est
en caractéres gras.

h =60 mm BA1l long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran
(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)
Epaisseur 5,5 9,9 2,4
centrage G 21,7 25,1 21,7 19,9 33,5
centrage D 20,7 21,6 20,8 24,1 34,6

Tableau D-10. Epaisseur et centrage de la zone équiaxe 2 80 mm du fond du pied du lingot. La distance la plus longue est
en caractéres gras.

BA1 long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran
(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)

Epaisseur 7,3 6,9 7,8 5,3 3,1
centrage G 24 25,5 23,7 21,2 33,2
centrage D 22 20,8 21,9 26,8 34,4




La zone équiaxe est toujours la plus épaisse proche du pied de barreau, sauf dans le cas du lingot
HA dont la zone équiaxe est de dimensions réduites et qui semble montrer la tendance inverse. Pour
le lingot HA, la zone équiaxe se penche toujours vers la paroi gauche, mais dans les autres lingots, la
valeur de centrage a tendance a varier avec la hauteur. La zone équiaxe de ces lingots progresse en
zigzag depuis le pied de barreau. Les largeurs de zone équiaxe sont également variables, ce qui amplifie
I'effet zigzag.

Les mesures en téte de lingot HA sont présentées en Tableau D-11. Elles montrent la méme
tendance de zone équiaxe penchée qui se rapproche de plus en plus du c6té droit. La zone équiaxe
devient globalement de plus en plus étroite en montant vers la téte de barreau.

Tableau D-11. Epaisseur et centrage de la zone équiaxe en téte du lingot haut-aluminium fourni par Safran. La distance la
plus longue est en caractéres gras.

HA Safran téte Epaisseur centrage G centrage D

h=0mm 2,5 33 34,2
h=20 mm 1,7 32,6 35,8

h =40 mm 1,4 32,6 36,2

h =60 mm 1,6 32,2 36,2

h =80 mm 1,7 31,5 37

h =100 mm 1,1 31,9 39

h=120 mm 0,6 32,9 41,3

D.5 Zone colonnaire

La zone colonnaire comprend les grains qui partent plus ou moins perpendiculairement des
parois. L'épaisseur de la zone de peau a donc été notée, mais celle-ci est comprise dans la mesure de
longueur colonnaire, distance entre la paroi et la transition de structures, soit en faveur d’ailes de
mouettes, soit la zone équiaxe dans le cas du lingot HA. L’angle colonnaire est I'angle entre le segment
droit colonnaire et I'horizontal.

Des mesures a partir de la paroi gauche et la paroi droite ont été prises a des hauteurs par
rapport au pied de barreau de 20 (Tableau D-12), 40 (Tableau D-13), 60 (Tableau D-14) et 80 mm
(Tableau D-15) pour tous les lingots.

Tableau D-12. Longueur de la zone de peu, longueur colonnaire droit et angle par rapport a I’'horizontal des grains
colonnaires droits a 20 mm du fond du pied du lingot.

h=20 mm BA1 long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran
(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)

0,4 0,4 0,6 0,3 0,3
4,8 4,9 3,2 3 15,8
3,29 2,07 0,4 3,68 0
0,3 0,4 0,6 0,7 0,3
4 4,6 1,6 3 22,3
9,07 1,92 6,84 0 3,92




Tableau D-13. Longueur de la zone de peu, longueur colonnaire droit et angle par rapport a I’horizontal des grains
colonnaires droits a 40 mm du fond du pied du lingot.

h =40 mm BA1 long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran
(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)

peau G 0,4 0,6 0,4 0,6
Lot G 4 6 4 3,5 20,1
Ol G 9,16 3,09 9,16 0,34 0,96
peau D 0,7 0,3 0,6 0,4 0,4
Lo D 4,6 6,6 1,7 6 19,9
O D 3,18 11,04 3,49 16,58 1,22

Tableau D-14. Longueur de la zone de peu, longueur colonnaire droit et angle par rapport a I’horizontal des grains
colonnaires droits a 60 mm du fond du pied du lingot.

h=60 mm BA1 long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran
(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)

peau G 0,6 1,1 0,6 1,1 0,6
Lot G 4,6 5,9 4 3,2 18,7
Ol G 1,58 9,14 6,31 6,62 1,04

peau D 0,8 0,7 0,6 0,6 0,4
Lea D 3,9 6,4 3,7 4,6 20,8
Ol D 2,18 5,13 0,63 10,31 0,12

Tableau D-15. Longueur de la zone de peu, longueur colonnaire droit et angle par rapport a I’horizontal des grains
colonnaires droits a 80 mm du fond du pied du lingot.

h =80 mm BA1 long BA1 court BA2 long BA2 court HA Safran
(mm) (mm) (mm) (mm) (mm)

peau G 1,4 1 0,8 0,9 0,6
Lot G 4,4 3,6 4,6 4,8 15,9
Ol G 1,38 6,01 4,18 5,1 1,07

peau D 1,2 0,8 0,8 0,6 0,6
Lea D 4,2 4,3 3,5 3,9 27,5
O D 1,42 1,59 2,44 5,28 0,35

Les mémes mesures ont également été prises a une hauteur de 100 mm par rapport au pied
pour le lingot HA (Tableau D-16). Les ailes de mouette ont été caractérisées a cette hauteur parce que
les dimensions plus grandes des moitiés découpées du barreau HA I'ont permis.

Tableau D-16. Longueur de la zone de peu, longueur colonnaire droit et angle par rapport a I’horizontal des grains
colonnaires droits a 100 mm du fond du pied du lingot haut-aluminium fourni par Safran.

h =100 HA Safran

mm (mm)
0,8
12,4
0
0,8
24,3
0,2

Globalement la zone de peau est fine et similaire en dimensions, malgré de petites variations.
Les grains colonnaires partent plus ou moins perpendiculaires a la paroi. La longueur colonnaire est



assez similaire pour les coulées Access et inférieure a I'épaisseur de la zone équiaxe dans ces cas. La
longueur colonnaire HA est beaucoup plus importante que I'épaisseur de la zone équiaxe.

En téte de barreau HA, les mémes mesures ont été prises et sont notées en Tableau D-17. Le
signe de I'angle par rapport a I’horizontal a été noté dans ces cas. La longueur colonnaire chute pres
de la téte de barreau puisque la zone d’ailes de mouettes commence. L'angle de départ des grains
colonnaires semble non affecté par la présence d’ailes de mouette plus loin.

Tableau D-17. Longueur de la zone de peu, longueur colonnaire droit et angle par rapport a I’horizontal des grains
colonnaires droits en téte du lingot haut-aluminium fourni par Safran.

HA Safran téte peau G Lol G Ol G peau D Lo D
h=0mm 0,5 25,3 0,77 0,6 10,6 0,23
h=20 mm 0,4 24,2 1,1 0,7 6,7 5,42

h =40 mm 1 9,6 2,79 0,7 6,9 2,81
h=60 mm 0,4 8,3 0,29 0,4 8,8 0,28

h =80 mm 0,7 8,4 2,02 0,4 6,7 -2,55
h=100 mm 0,6 6,7 2,55 0,7 5,7 -4,66
h=120 mm 0,6 6,5 5,23 0,9 5,8 5,04

D.6 Ailes de mouette

La Figure D-1 représente schématiquement les mesures qui apparaissent dans les tableaux de
données suivants. Les distances pq et bg étaient présentées dans la partie D.5 comme épaisseur de la
zone de peau et longueur colonnaire, respectivement.

Distances:
pqg, bg, bm, ba, cm, ce

Angles :

c b R ” bq0, abm, mce, bmc
a

Figure D-1. Schéma des mesures aile de mouette et zone colonnaire.

Pour tous les barreaux coulés chez Access, les mesures ont été prises a gauche et a droite, a
des hauteurs de 20, 40, 60 et 80 mm du pied de barreau, deux fois en raison de la variabilité des
structures. Les mesures de longueur ont été faites sur des lignes droites, et les ailes de mouette sont
composées de grains colonnaires sectionnés (2D), donc un élément d’interprétation est nécessaire
pour placer la ligne de la bonne longueur et du bon angle. Dans le cas de la hauteur de 20 mm depuis
le pied, si les mesures concernant le triangle « cem » n’apparaissent pas, la zone équiaxe empiétant
sur le triangle « abm ». Les mesures sont groupées par barreau :

1) BAEssai 1, barreau long : Gauche Tableau D-18, Droite Tableau D-19,
2) BAEssai 1, barreau court : Gauche Tableau D-20, Droite Tableau D-21,
3) BA Essai 2, barreau long : Gauche Tableau D-22, Droite Tableau D-23,
4) BA Essai 2, barreau court : Gauche Tableau D-24, Droite Tableau D-25.

Pour le barreau HA, les mesures ont été prises une fois seulement par c6té en pied de barreau
a des hauteurs de 20, 40, 60, 80 et 100 mm du pied de barreau, et en téte de barreau a des hauteurs
de 0, 20, 40, 60, 80, 100 et 120 mm du pied du téte de barreau (la ligne de découpe). Les mesures
apparaissent en :

a) HA, pied : Gauche Tableau D-26, Droite Tableau D-27,
b) HA, téte : Gauche Tableau D-28, Droite Tableau D-29.



Tableau D-18. Paramétres mesurés sur les ailes de mouette pour I’échantillon barreau long bas-aluminium de I'essai 1,
coté gauche.

BAllongG dbm (mm) dba(mm) ©Oabm(°) dcm (mm)
h=20 mm 13,73 7,5 33,1

h=20 mm 18,99 11,9 38,76 2,62 1,7 40,5 100,74
h =40 mm 17,44 7,8 26,63 4,60 3,1 42,56 110,81
h =40 mm 18,65 8,7 28,47 5,52 3,7 42,36 109,17
h=60 mm 14,64 4,9 19,72 7,36 51 44,18 116,1
h =60 mm 15,88 7,3 27,46 7,07 51 46,09 106,45
h =80 mm 14,62 6,5 26,45 7,18 4,1 34,06 119,49
h =80 mm 15,00 7,3 29,23 7,50 5,2 43,86 106,91

dce (mm) Omce(°) Obmc(°)

Tableau D-19. Paramétres mesurés sur les ailes de mouette pour I’échantillon barreau long bas-aluminium de I'essai 1,

coté droite.
BAllongD dbm (mm) dba(mm) ©abm(°) dcm(mm) dce(mm) ©Omce(°’) Obmc(°)
h=20 mm 18,43 10,7 35,45

h=20 mm 19,90 12,1 37,61

h=40 mm 17,96 10,6 36,28 6,08 4,3 44,72 99

h =40 mm 17,58 10,5 36,65 6,16 4,5 46,95 96,4
h =60 mm 15,53 5 27,15 7,14 5 44,52 108,33
h =60 mm 15,57 7,2 27,68 7,58 5,7 48,98 103,34
h =80 mm 14,70 3,8 15,1 7,66 5 40,87 124,03
h =80 mm 13,59 3,6 28,68 8,82 7,2 35,52 115,8

Tableau D-20. Parameétres mesurés sur les ailes de mouette pour I’échantillon barreau court bas-aluminium de I’essai 1,
coté gauche.

®abm (°) dcm (mm)

BAl court G dbm (mm) dba(mm) dce (mm) Omce(°) ©Obmc(°)

15,09 8,3 33,35

13,57 7,8 35

16,06 7,5 27,92 3,83 2,5 40,71 111,37
17,22 7,5 25,91 4,39 3 43,45 110,64
14,22 6,6 27,42 5,58 3,3 35,63 116,95
15,00 7,3 29,12 6,10 3,5 34,39 116,49
18,40 5,7 18,02 8,54 6,7 51,86 110,12
16,76 5,6 19,66 6,36 4,5 44,52 115,82

Tableau D-21. Paramétres mesurés sur les ailes de mouette pour I’échantillon barreau court bas-aluminium de I’essai 1,
coté droite.

BAlcourtD dbm (mm) dba(mm) ©Oabm(°) dcm(mm) dce(mm) Omce(°) ©Obmc/(°)

17,36 8,9 30,81

18,59 9,3 30,06

14,08 8,4 36,72 4,44 2,6 35,59 107,69
17,70 10,3 35,67 3,61 3 33,54 110,79
15,20 9,7 39,58 4,38 3,1 44,38 96,04
14,46 8,5 35,93 5,32 3,5 40,6 103,47
12,72 5 23,11 6,44 4,7 47,13 109,76
12,62 4,2 19,6 4,81 3,4 45,57 114,83




Tableau D-22. Paramétres mesurés sur les ailes de mouette pour I’échantillon barreau long bas-aluminium de I'essai 2,
coté gauche.

BA2longG dbm (mm) dba(mm) ©abm(°) dcm (mm)

h=20 mm 17,87 8,9 29,85

h=20 mm 17,17 8,7 30,37

h=40 mm 17,48 9,3 32,17 3,67 1,8 29,79 118,04
h=40 mm 19,16 9,9 31,04 3,96 2,7 43,48 105,48
h =60 mm 14,87 7,4 29,66 6,51 4,6 45 105,34
h =60 mm 14,23 6,8 28,36 7,01 5,2 47,82 103,82
h =80 mm 15,30 6,4 28,43 8,00 5,9 48 103,57
h =80 mm 17,00 7,4 25,93 6,28 3,8 52,9 101,17

dce (mm) Omce(°) ©Obmc(°)

Tableau D-23. Paramétres mesurés sur les ailes de mouette pour I’échantillon barreau long bas-aluminium de I'essai 2,
coté droite.

BA2longD dbm (mm) dba(mm) ©abm(°) dcm(mm) dce(mm) ©Omce(°’) Obmc(°)
h=20 mm 19,16 11,4 36,48 2,25 1,2 32,01 111,51
h =20 mm 20,07 13,1 40,59

h =40 mm 14,42 5,8 23,71 8,37 5,4 40,3 115,99
h =40 mm 14,72 6,3 25,42 6,94 4,1 36,13 118,45
h =60 mm 14,26 8 34,3 6,69 3,5 32,02 113,68
h =60 mm 12,57 6,6 31,82 3,83 2,5 40,32 107,86
h =80 mm 14,89 6,5 26,02 5,88 3,9 41,05 112,93
h =80 mm 16,42 7,9 34,61 7,05 4 34,54 110,85

Tableau D-24. Parameétres mesurés sur les ailes de mouette pour I’échantillon barreau court bas-aluminium de I’essai 2,
coté gauche.

®abm (°) dcm (mm)

BA2 court G dbm (mm) dba (mm) dce (mm) Omce(°) Obmc(°)

16,16 9,6 36,45

16,36 8,3 30,34

14,15 5,6 23,46 5,87 4,2 45,58 110,96
16,57 8,2 29,62 6,79 4,9 46,01 104,37
16,06 9 34,26 6,66 5,4 54,69 91,05

15,12 6,8 26,78 51 2,9 34,8 118,42
12,11 3,8 18,4 4,94 2,6 32,01 129,59
13,09 4,2 18,81 6,25 4 39,95 121,24

Tableau D-25. Paramétres mesurés sur les ailes de mouette pour I’échantillon barreau court bas-aluminium de I’essai 2,
coté droite.

BA2 court D dbm (mm) dba(mm) ©Oabm(°) dcm(mm) dce(mm) Omce(°) ©Obmc/(°)

23,74 7,1 23,74

27,63 8,3 27,63

31,6 9,4 31,6 10,45 6,6 39,11 109,29
33,77 9,2 33,77 8,79 4,9 34 112,23
38,86 11,3 38,86 10,15 6,5 39,82 101,32
40,95 12,1 40,95 10,95 6,9 39,28 99,77
21,62 6 21,62 7,86 5,2 41,19 117,19
26,53 7,8 26,53 7,48 4,6 38,2 115,27




Tableau D-26. Paramétres mesurés sur les ailes de mouette pour I’échantillon pied de lingot haut-aluminium fourni par
Safran, c6té gauche.

HA G dbm (mm) dba(mm) ©Oabm(°) dcm(mm) dce(mm) Omce(°) Obmc(°)
h=20 mm 14,71 4,2 16,56 2,87 1,4 29,54 133,9
h =40 mm 7,27 1 7,66 5,30 0
h=60 mm 9,41 0,4 2,32 3,30
h =80 mm 10,01 0,5 2,66 6,50

h =100 mm 16,94 2,2 7,48 2,80

o O O

Tableau D-27. Paramétres mesurés sur les ailes de mouette pour I’échantillon pied de lingot haut-aluminium fourni par
Safran, coté droite.

HA D dbm (mm) dba(mm) ©abm(°) dcm(mm) dce(mm) Omce(°) ©Obmc(°)
h =20 mm 10,29 4,4 25,3 2,87 1,4 28,47 126,23
h =40 mm 10,28 1,3 7,33 3,00 0
h =60 mm 10,52 0,6 3,48 2,80
h =80 mm 4,80 0 0,5 2,50
h =100 mm 5,50 0,1 0,87 4,70

o O O

Tableau D-28. Paramétres mesurés sur les ailes de mouette pour I’échantillon téte de lingot haut-aluminium fourni par
Safran, c6té gauche.

HAtéteG dbm (mm) dba(mm) ©abm(°) dcm(mm) dce(mm) ©Omce(°) ©Obmc(°)

4,30 0,1 1,7 2,40

5,32 0,4 4,12 3,20

16,79 1,7 5,65 5,68 1,4 14,24 160,11
15,55 1,2 4,36 7,68 1,1 8,53 167,11
16,19 2,5 8,7 7,11 1,7 14,12 157,18
18,55 3,6 11,34 7,62 2,2 16,52 152,14
21,46 1,6 4,3 5,18 0,9 9,93 165,77

Tableau D-29. Paramétres mesurés sur les ailes de mouette pour I’échantillon téte de lingot haut-aluminium fourni par
Safran, coté droite.

HAtéteD dbm(mm) dba(mm) ©Oabm(°) dcm(mm) dce(mm) ©Omce(®) ©Obmc(°)

20,00 0,3 0,85 3,60

21,83 1,2 3,22 6,50 0,2 1,87 174,91
22,93 1,1 2,86 6,04 0,7 6,43 170,71
20,00 0,3 0,73 9,10 6,6 0,28 178,99
24,30 0,3 0,8 6,07 0,9 8,87 170,33
21,49 4,1 11,02 11,25 1,1 5,82 163,16
20,32 3 8,52 14,61 0,4 1,67 169,81

Globalement I'étude d’ailes de mouette est complexe. Dans les lingots BA, les ailes de mouette
sont variables mais similaires. Le lingot HA n’en présente pas sauf dans la partie supérieure de la téte
de lingot. L’angle en sommet de ces ailes de mouette est plus grand que ce des ailes de mouette des
coulées de matiere BA chez Access, ce qui fait en sorte que I'amplitude de ces ailes de mouette soit
plus petite.

D.7 Synthese

Cette annexe présente en plus de détail la méthode des mesures sur les barreaux issus de coulée
centrifuge semi-industrielle et le barreau coulée en centrifuge par Safran. L'essentiel de



I'interprétation des résultats apparait dans le Chapitre 6 : Coulées centrifuge semi-industrielles, et
toutes les valeurs mesurées sont présentées dans cette annexe.
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Annexe E: Coulées gravitaires

Cette annexe détaille les expériences de coulée directionnelle sous gravité qui ont été
entreprises durant la these. Les fusions en creuset froid, les préparations pour et le protocole de coulée
gravitaire, les macrostructures et les microstructures des lingots sont présentés.

E.1 Objectifs

Un dispositif expérimental a I'EEIGM a Nancy permet la coulée directionnelle de lingots
cylindriques sous atmosphere controlée. La convection forcée associé a I'induction n’est pas présente
lors de la coulée sous gravité et seule la convection naturelle peut agir. Ces expériences visaient a
explorer I'influence de la composition sur la TCE dans des lingots de petite taille en solidification dirigée
sous gravité sans convection forcée.

E.2 Fusions et coulées en lingotins

Environ 27 g de l'alliage sont fondus en creuset dont la forme est présentée en Figure E-1(a),
puis coulés dans un moule en alumine de diamétre interne 17,5 mm entouré d’un tube en acier et
refroidis d’en bas par un refroidisseur massif en cuivre (Figure E-1(c)).

(a) ' (b)

(c) Tube en Al,O;

Bout de matiere
non-fondue coincé P

Tube en acier

Refroidisseur en Cu

Figure E-1. Coulée sous gravité : (a) Forme du creuset pour la coulée sous gravité ; (b) Schéma de la coulée avec un
probléme identifié pendant les coulées préliminaires ; (c) Configuration du systeme moule de coulée.

Des éleves-ingénieurs a I'EEIGM ont mis au point le protocole expérimental pour I’alliage GE.
lIs ont effectué des essais avec le méme alliage Ti-47,5Al-2Cr-2Nb utilisé pour les essais a la sole froide.
Le volume du refroidisseur en cuivre a notamment été augmenté pour empécher une croissance
exclusivement équiaxe. La Figure E-2 présente I'évolution du refroidisseur au cours des essais, et le
plus gros modéle a été retenu. Les creusets de géométrie propriétaire ne sont disponibles qu’en SiO;
ou en SiC, et les études a 'EEIGM ont montré qu’aucun des deux ne convenait a la fusion du TiAl en
raison de sa réactivité. La société ZYP Coatings a proposé une solution alternative avec un systeme de
revétements aérosol a base de solvants, résistants a haute température. Afin de pouvoir utiliser le
revétement en Y,0; désiré, nous devons d’abord appliquer un revétement en ZrO; stabilisé au CaO qui
bloquera la diffusion de silicium, qui a tendance a diffuser a travers I'yttrine. Le Chapitre 2 : Revue
bibliographique a détaillé la problématique de sélection de céramiques acceptables pour un creuset
en contact avec du TiAl liquide, et la meilleure solution au contact est effectivement un revétement a
base d’yttrine, mais l'interface de ce revétement avec le creuset a base de silicium particulierement
néfaste en contact avec du TiAl est a maftriser. Les essais préliminaires ont également démontré la
nécessité de découper la matiere en plus petits bouts afin d’assurer une coulée de toute la matiere
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introduite. Les plus gros bouts ont en effet tendance a ne pas fondre complétement et a rester coincés
dans le creuset lors de la coulée (Figure E-1(b)).

D:17,25mm

1: Acier } 4,3mm

L3

Cu

25 mm

'DE:34 mm

T
DE : 44 mm
Figure E-2. Evolution du refroidisseur pour la coulée sous gravité, vu de c6té, versions 1-3 superposées : version 1 en
acier, version 2 en cuivre de hauteur 1 mm, version 3 en cuivre de plus gros volume.

Un stagiaire M1 a pris le relais pour assurer les coulées sous gravité. Le projet initial était de
couler un échantillon pour 3 compositions d’étude (43Al, 46Al, GE) a surchauffe constante pour
observer 'effet de la teneur en aluminium de l'alliage « GE » sur la TCE sous ces conditions sans
convection forcée. Des lingots de 40 g ont donc été élaborés en creuset froid pour les compositions
43Al et 46Al, suivant le méme protocole que pour les élaborations de lingots de 20 g dans le Chapitre
4 : Coulées en creuset froid avec des parameétres de générateur différents en raison de la masse plus
importante, données en Tableau E-1.

Tableau E-1. Paramétres du générateur pour les élaborations de lingots de 40 g.
Masse (g) P(kw) 1(A) f(kHz)
20

40

Le Tableau E-2 présente les masses d’alliage nécessaires a cette opération. La composition GE
peut étre utilisée sans refondre en lingots au creuset froid.

Tableau E-2. Masses pour la préparation des lingots.

Composition 46 %mol Al 43 %mol Al
Métal de base GE (g) 38,517 35,512
Titane (g) 1,483 4,488

La matiere a couler a été découpée a la microtrongonneuse en petits cubes de dimensions

linéaires de moins de 5 mm pour assurer une fusion homogene et éviter des blocages au niveau du
cou du creuset lors de la coulée. La toute premiéere coulée a été effectuée pour une masse de 40 g,
mais la fusion était incompléte et le métal n’est pas arrivé jusqu’au moule. Un deuxieme essai avec
une masse de 30 g a également été un échec, mais fondre et couler 27 g était possible, donc les essais
ont été poursuivis pour une masse de 27 g.

Dans le cas des premiers essais avec plus de 27 g de matiere, le métal s’étant solidifié dans le
creuset a été examiné au microscope optique, et des inclusions et des fissures étaient présentes. La
surface métallique en contact avec le creuset présente un aspect noir friable non observé sur les
surfaces en contact avec le moule.

Un protocole d’application de revétements a été mis au point pour préparer les creusets au
contact de I'alliage réactif. Les revétements étant sous forme de bombe aérosol, ils ont été appliqués
en spray le plus uniformément possible pour recouvrir entierement l'intérieur de chaque creuset en
SiC. Deux couches de chaque type de revétement ont été appliquées, en attendant le temps que la
couche précédente seéche. Pour les premiers essais, un creuset revétu d’un seul type de revétement a
été utilisé pour en observer I'effet. Pour les essais qui ont réussi, I'application de deux couches de
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revétement ZrO, a été suivie de I'application de deux couches de revétement Y,03 destinées au contact
du métal liquide, comme indiqué par le fournisseur. La Figure E-3 illustre cette application, avec le
revétement en ZrO, qui apparait plus jaune que celui en yttrine, ce dernier plus clair que la couleur du
creuset. Les creusets ainsi préparés ont été stockés dans une étuve a 100°C pour éliminer I’lhumidité
avant de procéder aux essais.

2x \2 X
Zr0, Y,0,

Figure E-3. Schéma d’application de revétements sur les creusets.

Un traitement thermique a été prévu pour mieux consolider le revétement. Le frittage se
produisant a trés hautes températures pour ces composés, les traitements thermiques ne constituent
pas un frittage. Un essai préliminaire a été lancé en augmentant la température de I'étuve a 180°C. Le
programme adopté pour les essais est un maintien de 4 h a 1100°C.

Les moules en alumine ont di étre découpés a partir d’un tube en alumine du bon diametre
interne, d’une longueur légérement inférieure a celle du tube en acier, d’environ 47 mm. Du scotch
noir électrique a été appliqué aux deux surfaces du tube avant de procéder a une découpe
relativement lente sous eau coulante afin de garder le tube intact. Les bouts découpés ont été repolis

au papier 240 pour assurer la planéité de la surface de contact dans le systeme moule-refroidisseur.

Les coulées ont été réalisées en four Inducast, un four a induction utilisé dans I'industrie pour
fabriquer des implants dentaires métalliques, adapté a la production de pieces de fonderie de petite
taille sous flux d’hélium ou d’argon. Une bouteille d’argon supplémentaire a été branchée sur I'entrée
de trempe, habituellement une entrée d’air, afin d’assurer la propreté de cet alliage réactif lors de la
trempe. La température est réglée par la puissance comme dans le cas du four utilisé pour les coulées
en creuset froid, mais aucune instrumentation ne permet de suivre I'évolution de la température au
cours de I'essai. Une fenétre d’observation permet de confirmer I'état de fusion dans le creuset a
travers son trou d’observation intégré. La durée du programme de coulée est fixe, mais modifier la
pression permet de relancer celui-ci afin de prolonger la chauffe. La Figure E-4(a) présente I'aspect du
four.

(a) Q, (b)

Moule (tube) en
ALO,

Tube en acier
Rondelle en acier

Creuset en SiC

Revétement ZrO,

Revétement Y,0,

Alliage
TiAl
«GE »

Figure E-4. (a) Four utilisé lors des coulés gravitéires. (b) Schéma de I’assemblage en début et en fin d’essai.
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La Figure E-4(b) présente I'assemblage expérimental. Lors d’un essai, le creuset est chargé en
premier, partie fermée vers le bas et trou d’observation vers la fenétre d’observation, puis une
rondelle en acier qui permet de maintenir en place le moule en alumine sous forme de tube qui est
placé au-dessus de la rondelle, a I'intérieur du tube en acier de soutien. Le refroidisseur en cuivre est
monté en dernier en « chapeau » pour fermer I'assemblage moule et la porte de la chambre (ouverte
sur la photo) fermée.

Avant de démarrer le programme de chauffage, deux cycles a vide et deux balayages d’argon
sont effectués pour éviter la contamination atmosphérique. Le programme de chauffage est ensuite
lancé a une puissance donnée, pour un temps de fusion court. En fin de programme, tout I'assemblage
bascule pour finir avec le refroidisseur en cuivre au fond, et le métal liquide coule du creuset dans le
moule en alumine (Figure E-4(b)). Le cuivre étant beaucoup plus conducteur thermique que I'alumine,
la solidification du métal procéde du bas en haut de maniére dirigée, et la bonne conductivité du cuivre
en particulier permet une croissance colonnaire en premier temps.

Quatre échantillons ont été élaborés lors des six essais, tous de la méme composition, la
composition de base Ti-47,5Al-2Cr-2Nb. Comme les deux premiers essais avec des masses coulées de
40 et 30 g n’ont pas mené a une coulée jusqu’au moule, seuls les parameétres expérimentaux des quatre
essais avec une masse coulée de 27 g produisant un échantillon sont présentés en Tableau E-3.

Tableau E-3. Synthése des parameétres expérimentaux des coulées 27 g.

Essai Revétement Traitement Puissance ienie hrefroidisseur  INclusions
thermique

3 ZrO; 180°C/ 1 jour 100 % 25°C 10 mm Oui

4 Z2r0O,+ Y,03 1110°C/ 4 jours 100 % 25°C 25 mm Non

5 Z2rO,+ Y,03 1110°C/ 4 jours 70 % 250°C 25 mm Non

6 Zr0O,+ Y,03 1110°C/ 4 jours 100 % 250°C 25 mm Oui

Diverses différences peuvent étre constatées. L’essai 3 est le seul sans revétement secondaire
d’yttrine et avec le plus petit modeéle de refroidisseur. Les moules ont été préchauffés a partir de I'essai
5 pour ralentir le refroidissement afin de limiter la croissance radiale, et uniguement pour I'essai 5,
une puissance plus faible de I'inducteur a été appliquée pour essayer de limiter la croissance radiale
en réduisant la surchauffe.

Le préchauffement des moules a été réalisé dans un four pour traitements thermiques
classiques a une température de 250°C, et juste avant I'essai, le moule chauffé a été chargé dans le
tube en acier et couvert par le refroidisseur en cuivre comme lors de chaque essai.

Une fois les échantillons coulés, ceux-ci ont été sectionnés sur un plan longitudinal a la
microtronconneuse, enrobés, polis jusqu’a la finition OP-S décrite dans la partie 3.3.1.2.1 du chapitre
Matériaux et techniques et attaqués au réactif de Kroll modifié pour révéler les structures.

E.3 Macrostructures

Dans un premier temps, le métal piégé dans le creuset lors d’un essai préliminaire a été enrobé
pour observation sous MEB afin de diagnostiquer la contamination. La Figure E-5 présente un scan des
parties observées par la suite, forme irréguliere et fissurée contenant des inclusions.
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Figure E-5. Métal piégé dans le creuset lors de I'essai 2.
Les lingots préparés et attaqués sont présentés sur la Figure E-6.
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Figure E-6. Macrostructures des lingots élaborées par coulée gravitaire, essais 3 et 4 en haut et 5 et 6 en bas.

Les lingots 3 et 4 présentent une croissance radiale significative avec des grains équiaxes au
centre. Le lingot 3 a subi une fusion incompléte, d’ou la grosse porosité au cceur du lingot et la
fissuration importante. Les grains du lingot 4 sont plus grossiers que ceux du lingot 3.

Les lingots 5 et 6 comportent trés peu de croissance colonnaire. Une vitesse de refroidissement
ralenti par le préchauffage du moule encourage la croissance équiaxe. Le lingot 6 s’est fissuré
extensivement, et sa hauteur est inférieure a celle des autres lingots en raison d’une coulée
incomplete — de la matiere est restée dans le creuset lors de la coulée.

E.4 Microstructures brutes de coulée

Les microstructures brutes de coulées sont traitées par lingot.
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E.4.1 Essais préliminaires

Lors des essais préliminaires, avant d’arriver a une fusion totale du métal introduit dans le
creuset, le traitement thermique des revétements n’a pas non plus été finalisé. Le collage du métal
dans le creuset a pu résulter également d’un état de surface du revétement mal fini.

Le métal fissuré et revétu en surface de composé friable restant dans le creuset a été étudié au
MEB sous BSE, et I'EDX a été utilisé pour confirmer la composition chimique des inclusions et des zones
hétérogenes. La Figure E-7 présente des inclusions de tailles variables, les zones claires riches en yttrine
et les fissures.

“: é’ Oxyde d’'Y
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Figure E-7. Images du métal piégé dans le creuset lors de I’essai 2 sans traitement thermique du revétement.

E.4.2 Essai3

La microstructure du lingot semble étre toute-a. Une observation de I'échantillon avant
|"attaque chimique au MEB Quanta en mode BSE a révélé une structure dendritique hexagonale en
zone équiaxe représentative de la croissance de la phase a, présentée en Figure E-8.

BSED

Figure E-8. Images MEB en mode BSE de la croissance a dans le lingot 3.

Des inclusions ont été identifiées sous le MEB avec |'aide du systeme EDX. Ces inclusions se
trouvent au centre de certaines « étoiles » de dendrites, indiquant que celles-ci ont pu servir de site
de germination de grains. La Figure E-9 montre une inclusion enrichie en silicium qui est entourée de
plaquettes enrichies en titane par rapport aux grains ayant germé dessus, et la Figure E-10 montre une
coupe ol seule ces plaquettes riches en titane sont visible au centre d’une étoile de dendrites. Le
zirconium n’a pas été détecté par le détecteur EDX.
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Figure E-10. Inclusion a base de silicium cachée : Image MEB en mode BSE et zoom, cartographie EDX.

La contamination par contact avec le creuset a introduit des inclusions a base de silicium qui ont
servi de sites de germination pour des grains de phase primaire a. Seul un revétement a base de zircone
ne suffit pas pour isoler le métal en fusion du creuset en carbure de silice. Le niveau de contamination
en éléments interstitiels peut étre responsable de la solidification uniquement par a pour un alliage
qui se solidifie normalement par B.

E.4.3 Essai4

Lors du quatrieme essai, le revétement double a permis d’exclure les inclusions qui servent de
germes dans la zone équiaxe comme le montre la Figure E-11.

Figure E-11. Vue sous MEB en mode BSE du lingot 4, sans inclusions.

Sous MEB en mode BSE, il est possible de distinguer quelques dendrites B de la majorité a (Figure
E-12). La croissance a est plus désorganisée que dans le cas précédent, ou des dendrites ont germé sur
les inclusions a base de silicium dispersées dans la zone équiaxe, mais sa présence au sein de I'alliage
GE suggére néanmoins une contamination en éléments interstitiels.
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Figure E-12. Images MEB en mode BSE de la croissance mixte dans le lingot 4.

La taille de grains semble étre plus grossiére que celle des lingots suivants (Figure E-13(a)), et la
croissance colonnaire et radiale est plus importante (Figure E-13(b)). Les mesures de TCE qui ont été
réalisés ne sont pas une véritable TCE parce qu’ils ont été parfois réalisés uniquement dans la zone
latérale de croissance radiale, parfois aussi dans la zone de croissance colonnaire a partir du fond du
lingot, et ils ne sont donc pas discutés dans le présent Annexe.

Figure E-13. (a) Grains équiaxes sous microscope optique dans le lingot 4, (b) TCE latérale.

Méme si le double revétement protége de I'inoculation par inclusions issues de la contamination
du creuset, la phase primaire d’équilibre n’est pas respectée, suggérant une contamination légere.

E.4.4 Essai5

La Figure E-14(a) présente I'aspect des grains équiaxes dans le lingot 5. Ces grains sont plus fins
gue ceux du lingot 4. La présence d’inclusions dans ce lingot n’a pas été constatée, mais les dendrites
ont une morphologie de type a.



La Figure E-14(b) montre une croissance colonnaire moins importante au fond du lingot. Le
préchauffage du moule a réduit la croissance radiale en méme temps que la croissance colonnaire.

E.4.5 Essai6

Le lingot de I'essai 6 est particulierement peu volumineux, et sa taille de grains encore plus
réduite par rapport a I'essai 5, comme le montre la Figure E-15(a). La croissance colonnaire et radiale
est faible (Figure E-15(b)). Le refroidissement de ce lingot est d’autant plus vite en raison de son volume
faible, mais la croissance radiale n’est pas comparable a celle des lingots sans préchauffage du moule.
De nombreuses petites inclusions bien dispersées sont présentes dans ce lingot, et la forme des grains
est difficile a discerner. La Figure E-16 présente donc une vue de plus pres, ou la forme angulaire des
inclusions de taille inférieure a 10 um peut étre observée, et ou I'on peut constater ni morphologie de
dendrites hexagonales a ni morphologie de dendrites cubiques B.
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7 Figure E-16. Inclusions dans le cceur du lingot 6.

Ce lingot s’est auto-inoculé par contamination du creuset malgré la présence de double
revétement. La contamination a empéché la coulée totale et produit de la fissuration dans la partie
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coulée. L’état du lingot est non-acceptable, et le mécanisme de contamination a travers le double
revétement zircone-yttrine inconnu. Le préchauffage du moule a limité la croissance radiale et
colonnaire.

E.5 Synthese

Le protocole de revétement des creusets en carbure de silicium en contact avec du TiAl liquide
qui réagit fortement avec le creuset nu a pu étre validé. Appliquer 2 couches de ZrO; sous forme
d’aérosol suivi de 2 couches d’Y,03 sous forme d’aérosol sur la paroi interne du creuset en carbure de
silicium et recuire 'assemblage a 1100°C pendant 4 jours a montré des résultats satisfaisants. Des
dendrites de phase a qui peuvent indiquer la contamination en éléments interstitiels ont pourtant été
observées, et un essai dans cette configuration de creuset a produit un lingot pour lequel la
contamination était importante, sans explication facile.

La TCE est favorisée par une faible surchauffe et un préchauffage du moule. La longueur
colonnaire et la croissance radiale ont été réduites dans les cas de moules préchauffés. L'effet de
surchauffe est difficile a isoler au vu des nombreux parameétres qui ont variés lors du petit nombre
d’essais réussis.

Le nombre d’essais et leur analyse ayant été limités, il n’est pas possible de fournir de
conclusions quantitatives sur ces essais, et en raison des contraintes de temps et de fin de stage M1,
I’étude a été abandonnée a ce stade.
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Résumeé

Le systeme Ti-Al est prometteur pour la substitution aux superalliages base-Ni aéronautiques.
Dans la gamme de compositions d’intérét pour ces applications, la solidification de ces alliages débute
par la phase B (structure cubique centrée) suivie d’une transition péritectique B + L = a (structure
hexagonale). En fonction de la teneur en Al, les proportions des phases B et a au cours de la
solidification varient, et le procédé de coulée centrifuge pour fabriquer des aubes de turbine pour
|"'aéronautique introduit d’autres variations structurales. Le présent travail explore 'influence de la
teneur en Al et de la centrifugation sur la solidification de ces alliages. Des expériences de refusion en
creuset froid sous induction, de solidification dirigée en centrifugeuse de grand diametre et de coulée
centrifuge sont présentées et caractérisées. Des mécanismes potentiels pour les différences
structurales observées sont proposés. Une fragmentation assistée par une teneur en Al plus élevée est
observée dans les essais en creuset froid, et une réaction péritectique démarrant plus tot est associée
a une fragmentation plus efficace pour provoquer la transition colonnaire-équiaxe (TCE). Une
compétition entre la convection et la sédimentation est observée lors des essais de solidification
dirigée sous centrifugation, et la refusion des bras secondaires est responsable de la TCE. En coulée
centrifuge, des structures hétérogenes en « ailes de mouette » a faibles teneurs en Al dépendent de
la cinétique de refroidissement et de la convection. Un comportement différent sous les mémes
conditions est constaté a plus fortes teneurs en Al, transition qui semble coincider avec le péritectique.

The Ti-Al system is a promising substitute for Ni-based aeronautical superalloys. In the
composition range of interest for these applications, the solidification of these alloys begins with a B
phase (body-centered cubic structure) followed by a peritectic transition f + L > a (hexagonal close-
packed structure). As a function of Al content, the proportions of B and a phases over the course of
solidification change, and the centrifuge casting process for aeronautical turbine blade fabrication
introduces other structural variations. The present work explores the influence of Al content and
centrifugation on the solidification process in these alloys. Remelting experiments in a cold-crucible
induction furnace, directional solidification experiments in a large-diameter centrifuge and centrifuge
casting experiments are presented and characterized. Potential mechanisms for the observed
structural differences are proposed. Fragmentation assisted by a higher Al content is observed in cold
crucible casting, and an early onset of the peritectic reaction is associated with fragmentation that
more effectively provokes a columnar-to-equiaxed transition (CET). Competition between convection
and sedimentation is observed in directional solidification under centrifugation, and secondary arm
remelting is responsible for CET. In centrifuge casting, heterogeneous “seagull wing” structures for low
Al contents depend on cooling rates and convection. A different behavior under the same conditions
is noted for higher Al contents, and the transition seems to coincide with the peritectic.

Mots-clés : solidification, aluminiures de titane, microstructure, thermodynamique, transformation de
phases, transition colonnaire-équiaxe

Keywords: solidification, titanium aluminides, microstructure, thermodynamics, phase
transformations, columnar-to-equiaxed transition
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