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Chapitre 1 :  Introduction 

Cette thèse CIF‘E ƌĠpoŶd à uŶe pƌoďlĠŵatiƋue du pƌoduĐteuƌ de ŵoteuƌs d͛aǀioŶ fƌaŶçais 
Safran Aircraft Engines. De nouvelles aubes de turbine en alliage intermétallique TiAl destinées à un 

moteur innovant en cours de développement avant et durant la thèse présentent des structures 

hétérogènes associées à leur production par fonderie. La thèse vise à apporter des expériences et 

ĠlĠŵeŶts d͛aŶalǇse Ƌui peƌŵetteŶt de ŵieuǆ ĐoŵpƌeŶdƌe l͛iŶflueŶĐe de la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ et de 
la foƌĐe de ĐeŶtƌifugatioŶ loƌs de l͛Ġlaďoƌation 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 

ŵotoƌiste pouƌ l͛aĠƌoŶautiƋue le plus iŵpoƌtaŶt eŶ FƌaŶĐe et figuƌe paƌŵi les leaders mondiaux dans 

soŶ doŵaiŶe. “oŶ aĐtiǀitĠ de ĐoŶĐeptioŶ de ŵoteuƌs d͛aǀioŶ pƌĠseŶte de Ŷoŵďƌeuǆ dĠfis. Les ŵoteuƌs 
pouƌ l͛aĠƌoŶautiƋue doiǀeŶt ġtƌe effiĐaĐes, opĠƌatioŶŶels et fiaďles, et uŶe atteŶtioŶ paƌtiĐuliğƌe doit 
être portée aux aspects environnemeŶtauǆ. L͛eŶǀiƌoŶŶeŵeŶt de seƌǀiĐe des ĐoŵposaŶts du ŵoteuƌ 
est sévère. 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 à 2000°C et 

au-dessus des points de fusion des matériaux métalliques [1]. EŶfiŶ, la duƌĠe de ǀie d͛uŶ ŵoteuƌ 
d͛aǀioŶ est de plus de ϮϬ aŶs, ĐoŶtƌe les ϱ à ϭϬ aŶs eŶ ŵoǇeŶŶe d͛uŶ ŵoteuƌ d͛autoŵoďile [1]. La 

distance parcourue et les heures de service dépassent largement les cahiers de charges des transports 

terrestres.  

1.1.1.1 Fonctionnement 

UŶ ŵoteuƌ d͛aǀioŶ est uŶ eŶseŵďle Đoŵpleǆe de sous-systèmes. Nous allons repérer le 

ĐoŵposaŶt Ƌui Ŷous iŶtĠƌesse, l͛auďe de tuƌďiŶe, et aussi aďoƌdeƌ le pƌiŶĐipe ďasiƋue de 
fonctionnement du moteur. 

La Figure 1-1 pƌĠseŶte sĐhĠŵatiƋueŵeŶt les pƌiŶĐipauǆ ĐoŵposaŶts d͛uŶ tuƌďoƌĠaĐteuƌ. L͛aiƌ 
qui entre dans un turboréacteur est admis au niveau de la soufflante, comprimé par le compresseur, 

brûlé dans la chambre de combustion, puis poursuit sa détente dans la turbine et est éjecté via le carter 

d͛ĠĐhappeŵeŶt [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’uŶ tuƌďoƌĠaĐteuƌ CFMϱϲ-5C de CFM International. 

La soufflaŶte hĠliĐoïdale aĐĐĠlğƌe l͛aiƌ Ƌui eŶtƌe daŶs le ŵoteuƌ. Elle est ƌeliĠe à l͛aƌďƌe de 
tuƌďiŶe Ƌui la fait touƌŶeƌ. Le Đoŵpƌesseuƌ aspiƌe et Đoŵpƌiŵe l͛aiƌ. L͛aiƌ est ĐhauffĠ daŶs la Đhaŵďƌe 
de coŵďustioŶ à l͛aide de kĠƌosğŶe iŶjeĐtĠ daŶs la Đhaŵďƌe et eŶflaŵŵĠ. L͛aiƌ se dilate. 

La turbine, composée de pâles ou « aubes » poussĠes paƌ l͛aiƌ tƌaǀeƌsaŶt le ŵoteuƌ, fait 
touƌŶeƌ la soufflaŶte aǀeĐ uŶe paƌtie de l͛ĠŶeƌgie de l͛aiƌ ĐhauffĠ et laisse passeƌ le ƌeste de l͛aiƌ. La 
teŵpĠƌatuƌe ŵaǆiŵale des gaz d͛eŶtƌĠe daŶs la tuƌďiŶe haute pƌessioŶ est d͛eŶǀiƌoŶ ϭϲϬϬ°C, et Đelle 
des gaz d͛eŶtƌĠe daŶs la tuƌďiŶe ďasse pƌessioŶ est eŶtƌe ϭϬϬϬ et ϭϭϬϬ°C [2]. La température à la sortie 

de la turbine est de 700 à 800°C [2]. L͛aiƌ se dĠteŶd daŶs uŶe tuǇğƌe aǀaŶt soŶ ĠjeĐtioŶ du ŵoteuƌ, Đe 
Ƌui pƌopulse eŶ aǀaŶt l͛aǀioŶ auƋuel le ŵoteuƌ est attaĐhĠ, gĠŶĠƌaleŵeŶt sous l͛aile de l͛aǀioŶ. 

1.1.1.2 Le moteur LEAP 

Le ŵoteuƌ Ƌui ŵotiǀe l͛Ġtude, dĠŶoŵŵĠ 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 à 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 même 

coût de maintenance, et quelques considérations environnementales importantes vis-à-vis les 

régulations, notamment par rapport aux émissioŶs de gaz et du ďƌuit. QuaŶt à l͛ĠĐoŶoŵie de 
ĐaƌďuƌaŶt, CFM pƌĠǀoit jusƋu͛à ϭ,ϲ ŵillioŶs de dollaƌs de ƌĠduĐtioŶ de ĐoƸt paƌ aŶ pouƌ uŶ aǀioŶ eŶ 
service de 8 à 10 h par jour [3]. 

La fiabilité du moteur doit être identique à la série CFM56, prêt à décoller 99,98 % du temps, 

Đ͛est-à-dire ŵoiŶs d͛uŶ aƌƌġt pouƌ ϱϬϬ ϬϬϬ heuƌes de ǀol ;ou eŶĐoƌe ŵoiŶs d͛uŶ aƌƌġt pouƌ ϰϬϬ millions 

de kilomètres) [3]. EŶ gĠŶĠƌal, le tǇpe d͛aǀioŶ ĐiďlĠ fait jusƋu͛à ϴ ou ϭϬ ǀols de ϭ,ϱ à Ϯ heuƌes paƌ ǀol 
par jour, et les temps de repos entre les vols sont limités au temps nécessaire pour atterrir, arriver à 

la porte, débarquer les passagers et leurs bagages, nettoyer la cabine et effectuer le prochain 

embarquement.  

Les émissions de CO2 sont réduites de 15 % par rapport à la gamme CFM56, et ceux des NOx 

réduits de 50 % par rapport aux normes environnementales CAEP/6, et 30 % par rapport à la 

concurrence [3]. Une diminution de bruit est également constatée. 
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La gamme de poussée du moteur est de 28 000 à 32 900 livres (comparable au CFM56-5B) et 

il est destiné à propulser des aéronefs à couloir unique, pour vols moyen-courriers [3]. Trois modèles 

existent pour trois avionneurs majeurs, dont les caractéristiques sont présentées synthétiquement 

dans le Tableau 1-1. Les premières livraisons sont prévues pour 2016 et 2017. Plus de 8900 commandes 

ont été enregistrées en avril 2015 [3]. 

Tableau 1-1. Quelques caractéristiques des modèles 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 
Diamètre de la soufflante ϳϴ͛͛ ϳϴ͛͛ ϲϵ͛͛ 
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 possède 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 à base 

organique tissé en 3D injecté de résine par RTM (resin transfer molding) [3]. Ce matériau est très 

durable pour limiter les besoins de maintenance. Le grand diamètre de la soufflante aide à mieux 

distƌiďueƌ l͛iŵpaĐt de Đoƌps ĠtƌaŶgeƌs, et le ŵatĠƌiau est ĠgaleŵeŶt pƌoŵetteuƌ. Au Ŷiǀeau de la 
tuƌďiŶe ďasse pƌessioŶ, uŶe ŵeilleuƌe ĐoŶĐeptioŶ de l͛aĠƌodǇŶaŵiƋue en 3D est appliquée pour 

aŵĠlioƌeƌ l͛ĠĐoŶoŵie de ĐaƌďuƌaŶt et l͛aĐoustiƋue. L͛iŶŶoǀatioŶ la plus iŶtĠƌessaŶte du poiŶt de ǀue 
de Đette thğse est l͛alliage à ďase d͛aluŵiŶiuƌe de titaŶe ;TiAlͿ sĠleĐtioŶŶĠ pouƌ les auďes des deƌŶieƌs 
étages de la turbine basse pression. Coŵŵe daŶs le Đas de la soufflaŶte, le Ŷoŵďƌe d͛auďes a teŶdaŶĐe 
à diŵiŶueƌ afiŶ de ƌĠaliseƌ des ĠĐoŶoŵies de poids, et l͛uŶ des iŶtĠƌġts des alliages à ďase de TiAl est 
leur densité, plus faible de moitié de celle des matériaux utilisés précédemment, des superalliages de 

ďase ŶiĐkel. L͛alliage a ĠtĠ iŶtƌoduit pouƌ la pƌeŵiğƌe fois daŶs l͛aĠƌoŶautiƋue daŶs le ŵoteuƌ GEŶǆ eŶ 
2008, au niveau du dernier étage de la turbine basse pression, suite à 30 ans de développement [6], et 

il s͛aǀğƌe doŶĐ fiaďle. La positioŶ de Đes auďes est pƌoǀisoiƌe, et suite à ƋuelƋues aŶŶĠes d͛eǆpĠƌieŶĐe 
et ƋuelƋues aǀaŶĐĠes teĐhŶologiƋues, uŶe augŵeŶtatioŶ du Ŷoŵďƌe d͛Ġtages oƶ Đe ŵatĠƌiau est 
présent est souhaitée. 

Il est important de noter que pour répondre à un cahier des charges plus exigeant, on peut 

joueƌ suƌ les pƌoĐĠdĠs d͛ĠlaďoƌatioŶ et de ŵise eŶ foƌŵe aiŶsi Ƌue les tƌaiteŵeŶts pouƌ aŵĠlioƌeƌ les 
performances du matériau.  

L͛appliĐatioŶ eŶ ƌelatioŶ aǀeĐ la thğse est doŶĐ l͛aube 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. Diagƌaŵŵe d’uŶ ŵoteuƌ LEAP ;ŵodifiĠ de [4]Ϳ aveĐ l’eŵplaĐeŵeŶt des auďes eŶ 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 

à eǆploƌeƌ l͛iŶflueŶĐe de la gƌaǀitĠ suƌ la foƌŵatioŶ de ŵiĐƌostƌuĐtuƌes et de ségrégations dans des 

alliages péritectiques de base TiAl et surtout la transition colonnaire-équiaxe. GRADECET trouve ses 

ƌaĐiŶes daŶs les effoƌts de dĠǀeloppeŵeŶt d͛alliage eŶ TiAl pouƌ auďes de tuƌďiŶe du pƌojet E“A iŶtĠgƌĠ 
IMPRESS (Intermetallic Materials Processing in Relation to Earth and Space Solidification) de 2004 à 

ϮϬϬϵ et ŶotaŵŵeŶt la ĐaŵpagŶe d͛eǆpĠƌieŶĐes eŶ fusĠe paƌaďoliƋue MAXU“-ϴ aǀeĐ l͛alliage d͛Ġtude 
Ti-46(%mol)Al-8Nb [7]. En 2016, huit partenaires de six pays sont membres de la collaboration, à 

savoir : 

- Safran Aircraft Engines (Paris, France) : fouƌŶituƌe de l͛alliage TiAl iŶdustƌiel pouƌ essais, la 
présente thèse et des travaux associés, 

- Institut Jean Lamour (Nancy, France) : diverses expériences de solidification péritectique 

et sous centrifugation dans le cadre de la présente thèse, modélisation mésoscopique de 

la transition colonnaire-équiaxe, la thèse suivante (thèse de M. Cisternas) qui traitera de 

la modélisation multi-échelles des expériences de la présente thèse. 

- European Space Agency (Noordwijk, Pays-Bas) : expériences de solidification en 

centrifugeuse de grand diamètre (Large Diameter Centrifuge) chez ESTEC à Noordwijk, 

expérience de solidification en fusée parabolique MAXUS-9 à Kiruna en Suède, la suite de 

la présente thèse. 

- Access e.V. (Aix-la-Chapelle, Allemagne) : coulées semi-industrielles dans le cadre de la 

présente thèse et la modélisation du remplissage des moules par coulée centrifuge, 

expériences en centrifugeuse de grand diamètre, modélisation de la thermique et de la 

dynamique des fluides lors des expériences en centrifugeuse de grand diamètre, 

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 (thèse de 

R. Mooney) et les conditions pour la transition colonnaire-équiaxe, modélisation de la 

solidifiĐatioŶ d͛uŶ alliage de TiAl pĠƌiteĐtiƋue sous hǇpeƌ-gravité par « front-tracking » et 

ensuite étendue à la méthode de champ de phases (thèse de S. Battaglia). 
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- 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 für 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 

utilisĠ daŶs les eǆpĠƌieŶĐes eŶ ĐollaďoƌatioŶ aǀeĐ l͛E“A.  

1.2 Production des aubes en TiAl 

Traditionnellement, les aubes de turbine sont élaborées par fonderie de précision à la cire 

perdue. Pour le TiAl, on fait plutôt appel à la fonderie centrifuge du fait de sa mauvaise coulabilité [6]. 

Chez Safran, une solution alternative a été développée pour réduire les coûts de fabrication. Les aubes 

en TiAl destinées au moteur LEAP sont usinées dans des lingots ŵassifs, Đe Ƌui peƌŵet d͛Ġǀiteƌ les 
coûts additionnels de fonderie à la cire perdue qui nécessite également un usinage conséquent. En 

effet, une surépaisseur sur toutes les côtes de chaque aube coulée à la cire perdue est nécessaire, ainsi 

que des masselottes, masses de métal qui ne font pas partie de la pièce finale mais permettent 

d͛aliŵeŶteƌ des zoŶes de l͛auďe eŶ fiŶ de solidifiĐatioŶ saŶs eŶgeŶdƌeƌ de dĠfauts, Đoŵpte teŶu du 
pƌoďlğŵe de ƌetassuƌes. UsiŶeƌ des liŶgots ŵassifs peƌŵet d͛Ġǀiteƌ d͛aǀoir à produire des moules 

d͛usage uŶiƋue eŶ ĐĠƌaŵiƋue ƌeǀġtu d͛ǇttƌiŶe et de s͛affƌaŶĐhiƌ des pƌoďlğŵes assoĐiĠs à d͛ĠǀeŶtuel 
non-ƌeŵplissage Đoŵplet du ŵoule et d͛iŶĐlusioŶs ƌiĐhes eŶ ǇttƌiŶe pƌoǀeŶaŶt de la ƌĠaĐtioŶ eŶtƌe 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 

phénomènes thermophysiques associés au procédé, la coulée centrifuge en particulier a été ciblée 

pour des études poussées dans le contexte de cette thèse. 

1.2.1 Usinage 

L͛usiŶage daŶs la ŵasse depuis des liŶgots a ĠtĠ ƌeteŶu pouƌ la ŵise eŶ foƌŵe des auďes LEAP 
en TiAl. Le lingot est pƌĠdĠĐoupĠ paƌ dĠĐoupe sous jet d͛eau, puis les ĠďauĐhes soŶt usiŶĠes paƌ 
fƌaisage et ƌeĐtifiĐatioŶ. Cette stƌatĠgie est justifiĠe paƌ le fait Ƌu͛uŶe suƌĠpaisseuƌ suƌ toutes les Đôtes 
est ŶĠĐessaiƌe à la ĐoulĠe d͛auďes iŶdiǀiduelles paƌ ĐoulĠe ĐeŶtƌifuge, Đe qui nécessite de toute façon 

un usinage intégral. Économiquement, adopter une approche 100 % usinage est préférable à élaborer 

uŶe foƌŵe pƌoĐhe des Đôtes fiŶales Ƌui auƌa pouƌtaŶt ďesoiŶ d͛usiŶage suƌ toutes les Đôtes. Les 
ĐoŶditioŶs d͛usiŶage pouƌ le TiAl soŶt paƌtiĐuliğƌes, et l͛alliage est ĐoŶsidĠƌĠ Đoŵŵe diffiĐileŵeŶt 
usinable [6], mais la maturation industrielle a permis de développer une gamme viable. La fonderie de 

précision à la cire perdue reste une technique iŵpoƌtaŶte pouƌ la pƌoduĐtioŶ d͛auďes de tuƌďiŶe, ŵais 
l͛usiŶage diƌeĐt se pƌĠseŶte Đoŵŵe alteƌŶatiǀe ǀiaďle daŶs le Đas des alliages de ďase TiAl. 

L͛ĠǀeŶtuel dĠsaǀaŶtage de l͛usiŶage à paƌtiƌ de liŶgots est ƌelatif à l͛aǀeŶiƌ de l͛alliage, soit la 
possibilitĠ d͛Ġlaƌgiƌ sa gaŵŵe de teŵpĠƌatuƌes de seƌǀiĐe pouƌ pouǀoiƌ ƌeŵplaĐeƌ plus d͛auďes eŶ 
superalliages traditionnels par des aubes en TiAl. Hors améliorations de composition, de futurs 

développements pour élargir la gamme de températures de service compreŶŶeŶt l͛utilisatioŶ d͛auďes 
Đƌeuses, le peƌçage des tƌous ou l͛appliĐatioŶ de ƌeǀġteŵeŶt de ďaƌƌiğƌe theƌŵiƋue. La ĐoulĠe d͛auďes 
creuses en alliages base-nickel se fait pour la turbine haute pression par fonderie à la cire perdue avec 
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des noyaux céramiques et ŶoŶ pas paƌ usiŶage. Ces auďes Đƌeuses pƌofiteŶt d͛uŶ ƌefƌoidisseŵeŶt 
aŵĠlioƌĠ paƌ ĐiƌĐulatioŶ d͛aiƌ à l͛iŶtĠƌieuƌ des auďes, Đe Ƌui fait paƌtie des teĐhŶologies peƌŵettaŶt à 
ces aubes de résister à des températures de service supérieures à leurs points de fusion. Le perçage 

des trous dans les aubes contribue également à leur refroidissement, mais celui-ci est incompatible 

aǀeĐ les pƌopƌiĠtĠs de l͛alliage TiAl. La ŵise eŶ foƌŵe paƌ usiŶage Ŷe peƌŵet pas d͛augŵeŶteƌ la 
ĐiƌĐulatioŶ d͛aiƌ saŶs fƌagiliseƌ les auďes. La ĐoŵpositioŶ de l͛alliage et les ƌeǀġteŵeŶts ďaƌƌiğƌe 
theƌŵiƋue soŶt doŶĐ les leǀieƌs les plus pƌoŵetteuses pouƌ ŵaǆiŵiseƌ l͛ĠĐoŶoŵie de poids eŶgeŶdƌĠe 
eŶ ĠteŶdaŶt l͛utilisatioŶ du TiAl hoƌs des deƌŶieƌs Ġtages de la tuƌďiŶe ďasse pƌessioŶ [8]. 

1.2.2 Traitements thermiques  

Des traitements thermiques sont appliqués pour homogénéiser et améliorer la microstructure 

et les pƌopƌiĠtĠs des auďes. DaŶs l͛alliage TiAl iŶdustƌielle, la stƌuĐtuƌe laŵellaiƌe de l͛Ġtat ďƌut de 
fonderie est instable et peut être 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 intrinsèques comme la 

ŵiĐƌosĠgƌĠgatioŶ eŶ aluŵiŶiuŵ Ƌui peut se tƌaŶsfoƌŵeƌ eŶ phase ɶ-TiAl [10].  

Le programme de traitements appliqués comprend un premier traitement thermique 

classique, une compression isostatique à chaud (CIC) et un traitement post-CIC. Les détails exacts de 

Đes tƌaiteŵeŶts theƌŵiƋues Ŷe soŶt pas l͛oďjet de Đette Ġtude. 

1.2.3 Défauts associés à la production 

Plusieurs types de défauts de fonderie et hétérogénéités peuvent être présents dans les lingots à 

paƌtiƌ desƋuels les auďes soŶt usiŶĠes. Leuƌ ĐoŵpƌĠheŶsioŶ est esseŶtielle à la pƌoduĐtioŶ d͛auďes 
saines.  

1.2.3.1 Inclusions 

Dans une pièce de fonderie par cire perdue, des inclusions non-métalliques peuvent provenir 

de l͛ĠƌosioŶ de paƌtiĐules d͛uŶ Đƌeuset ĐĠƌaŵiƋue ou de la pƌĠĐipitatioŶ d͛oǆǇdes ou de Ŷitƌuƌes daŶs 
le ŵatĠƌiau au Đouƌs de la solidifiĐatioŶ suite à des ƌĠaĐtioŶs aǀeĐ l͛eŶǀiƌoŶŶeŵeŶt. Pouƌ l͛usiŶage 
direct dans des lingots, ces derniers sont coulés dans des moules métalliques permanents. Ce 

pƌoďlğŵe Ŷ͛est doŶĐ pas ƌeŶĐoŶtƌĠ. 

1.2.3.2 Porosités/retassures 

Les porosités et les retassures sont des bulles de gaz ou des espaces vides présents dans la 

piğĐe solidifiĠe soit eŶ ƌaisoŶ d͛ĠĐouleŵeŶt de fluides, soit eŶ ƌaisoŶ de diffusion de gaz, soit en raison 

de ƌĠtƌĠĐisseŵeŶts liĠs à la dilatatioŶ theƌŵiƋue et au ŵaŶƋue d͛appƌoǀisioŶŶeŵeŶt eŶ liƋuide eŶ fiŶ 
de solidification. Les zones de fin de solidification se trouvent typiquement au centre de la pièce, en 

région interdendritique, où le gradient thermique est plus faible [11] et dans la zone où la dernière 

poche de liquide se solidifie, souvent contenue dans une masselotte qui sera séparée de la pièce utile. 

Les porosités peuveŶt geƌŵeƌ suƌ des dĠfauts de la paƌoi du ŵoule. Des filŵs d͛oǆǇdes ƌĠsultaŶt de la 
contamination atmosphérique peuvent être repoussés par écoulements turbulents au centre de la 

pièce et former des fissures et porosités en fin de solidification, et peuvent également servir de sites 

de nucléation de porosités [12].  
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Les porosités sont une source de variabilité des propriétés, rendant le matériau plus 

susceptible à la rupture et moins résistant à la fatigue. 

Ces défauts sont bien détectés chez Safran avec des contrôles courants. La technique de 

ĐoŶtƌôle paƌ ƌessuage peƌŵet d͛ideŶtifieƌ des poƌositĠs et ƌetassures en surface ou après section de la 

piğĐe, ŶotaŵŵeŶt les ƌetassuƌes Ƌui s͛ĠteŶdeŶt eŶ-dessous de la masselotte dans certains lingots. Des 

oďseƌǀatioŶs ƌadiogƌaphiƋues eŶ piğĐe fiŶie peƌŵetteŶt d͛iŵageƌ des dĠfauts iŶteƌŶes saŶs dĠĐoupeƌ 
la pièce mais les seĐtioŶs peuǀeŶt s͛aǀĠƌeƌ ƌelatiǀeŵeŶt Ġpaisses et liŵiteƌ la dĠteĐtioŶ de dĠfauts fiŶs.  

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 où le CIC a refermé avec 

succès de grosses porosités peuvent présenter des hétérogénéités structurales non souhaitables telles 

Ƌue des gƌaiŶs ɶ ƌeĐƌistallisĠs ou des stƌuĐtuƌes de laŵelles dĠfoƌŵĠes [8]. En général, comme les 

porosités et les retassures sont bien détectées et potentiellement effacées lors des traitements 

thermiques, elles ne sont pas très perturbatrices. 

UŶe ŵaŶƋue de ƌeŵplissage Đoŵplet d͛uŶ ŵoule s͛appelle uŶe ŵalǀeŶue. UŶe gĠoŵĠtƌie du 
moule ou du système de distribution mal conçus, des gaz présents dans un moule mal ventilé [12] ou 

un préchauffage insuffisant du moule peuvent provoquer une malvenue [13]. Ces paramètres sont 

maîtrisés chez Safran. 

1.2.3.3 Ségrégations 

Des ségrégations chimiques sont observées sur les lingots à différentes échelles : de la 

ŵaĐƌosĠgƌĠgatioŶ ;stƌuĐtuƌes ǀisiďles à l͛œil ŶuͿ, de la ŵĠsosĠgƌĠgatioŶ ;à l͛ĠĐhelle de la deŶdƌiteͿ, et 
de la ŵiĐƌosĠgƌĠgatioŶ ;à l͛ĠĐhelle de la ŵiĐƌostƌuĐtuƌe de solidifiĐatioŶͿ. 

1.2.3.4 Macroségrégation 

La ŵaĐƌosĠgƌĠgatioŶ est uŶe ǀaƌiatioŶ de ĐoŵpositioŶ à l͛ĠĐhelle ŵaĐƌosĐopiƋue daŶs uŶe 
même pièce. Les variations de composition locales intrinsèques à 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 pâteuse entre le solide et le liquide en train de solidifier [14]. L͛ĠĐouleŵeŶt des fluides, la 
convection thermique ou thermosolutale et la gravité régissent le transfert de matière [11]. La 

macroségrégation peut être causée par une solidification plus rapide en fond de moule en raison de la 

convection [15], l͛iŶhoŵogĠŶĠitĠ du liƋuide de dĠpaƌt ou la solidifiĐatioŶ sous foƌt gƌadieŶt theƌŵiƋue 
[16], des effets d͛eǆtƌĠŵitĠ ou uŶ ƌĠgiŵe de solidifiĐatioŶ tƌaŶsitoiƌe [17]. 

La taille des liŶgots iŶitiauǆ joue suƌ l͛iŶĐideŶĐe des zoŶes de ŵaĐƌosĠgƌĠgatioŶ. L͛ĠteŶdue de 
la ségrégation est plus importante dans un plus gros lingot mais la teneur en aluminium, les éléments 

d͛alliage ƌĠfƌaĐtaiƌes et le tauǆ de ƌefƌoidisseŵeŶt peuǀeŶt ŵodifieƌ la dispositioŶ de la sĠgƌĠgatioŶ 
[18]. La technique de fabrication est également importante : la variation de teneur en aluminium en 

Đoupe tƌaŶsǀeƌsale d͛uŶ liŶgot pƌiŵaiƌe faďƌiƋuĠ paƌ PAM ;plasma arc melting) est moins importante 

Ƌue Đelle d͛uŶ liŶgot faďƌiƋuĠ paƌ VA‘ ;vacuum arc remelting) [19]. La refusion successive des lingots 

PAM peut gaƌaŶtiƌ uŶe sĠgƌĠgatioŶ tƌğs ƌestƌeiŶte. L͛asseŵďlage de petits liŶgots eŶ de plus gƌos, 
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technique utilisée par exemple dans des essais de solidification dirigée [20], peut aussi aider à 

homogénéiser la composition, pourvu que les petits lingots précurseurs soient bien uniformes. 

L͛ĠĐouleŵeŶt eŶ ĐoulĠe ĐeŶtƌifuge et les phénomènes de transport responsables de la 

ségrégation peuvent changer les zones de la pièce sensibles à la macroségrégation [21]. La géométrie 

est iŵpoƌtaŶte, et il est diffiĐile de gĠŶĠƌaliseƌ Đaƌ l͛effet peut ǀaƌieƌ seŶsiďleŵeŶt d͛uŶe piğĐe à l͛autƌe. 
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 

Đœuƌ, et les teŶeuƌs eŶ aluŵiŶiuŵ au Đœuƌ peuǀeŶt atteiŶdƌe uŶe ǀaleuƌ iŶfĠƌieuƌe à la liŵite 
acceptable, cas possible avec une forte convection forcée de la coulée centrifuge. Le cas contraire est 

atteŶdu pouƌ la foŶdeƌie ĐlassiƋue, Đ͛est-à-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 

iŶǀeƌse de l͛eǆtƌaĐtioŶ de Đhaleuƌ à tƌaǀeƌs la paƌoi du ŵoule ;eŶ teŶaŶt Đoŵpte du ƌejet de solutĠ 
duƌaŶt la solidifiĐatioŶͿ la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ au Đœuƌ de la piğĐe est supĠƌieure à celle près de la 

surface. De légères pertes d'aluminium en surface sont également attendues au cours des traitements 

thermiques.  

Progressivement, davantage de ségrégation radiale est observée du pied à la tête de lingot, 

soit la ségrégation radiale est plus faiďle au pied du liŶgot et augŵeŶte jusƋu͛à sa tġte, au Ŷiǀeau de 
laquelle un écart de compositioŶ eŶ aluŵiŶiuŵ d͛eŶǀiƌoŶ Ϭ,Ϯ %mas peut être observé.  

La teŶeuƌ eŶ oǆǇgğŶe est, Đoŵŵe atteŶdu, plus faiďle eŶ Đœuƌ de liŶgot Ƌu͛eŶ suƌfaĐe, puisƋu͛il 
pƌoǀieŶt eŶ paƌtie de l͛eǆtĠƌieuƌ, ŵais l͛ĠĐaƌt est faiďle. La teŶeuƌ eŶ ĠlĠŵeŶts d'additioŶ, Ŷioďiuŵ et 
chrome, varient faiblement : leuƌs pƌofils de teŶeuƌ soŶt pƌesƋue uŶifoƌŵes eŶtƌe la suƌfaĐe et le Đœuƌ. 
GĠŶĠƌaleŵeŶt, les ĠlĠŵeŶts d͛alliage soŶt 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 

Ƌue le Đhƌoŵe, aǀeĐ soŶ ĐoeffiĐieŶt de paƌtage de l͛oƌdƌe de Ϭ,ϲ, peut faiƌe offiĐe de ŵaƌƋueuƌ de 
sĠgƌĠgatioŶ eŶ aluŵiŶiuŵ, doŶt le ĐoeffiĐieŶt de paƌtage est de l͛oƌdƌe de Ϭ,ϵ [10]. Le niobium et le 

titane ont tous les deux des coefficients de partage légèrement supérieurs à 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 liŶgots ĐeŶtƌifugĠs, des ĐoloŶies de petits gƌaiŶs de ɶ 
en forme de V (sur une section longitudinale) ont été observées après traitements thermiques et CIC. 

Ce type de mésoségrégation semble provenir de la fermeture des porosités durant la CIC et ne nuit pas 

auǆ pƌopƌiĠtĠs ŵĠĐaŶiƋues. La ĐiŶĠtiƋue de ƌefƌoidisseŵeŶt Ŷe peƌŵet pas d͛eǆpliƋueƌ la foƌŵatioŶ 
de ségrégations en V comme dans de gros lingots [17,23]. La ségrégation radiale dépend de 

l͛espaĐeŵeŶt eŶtƌe deŶdƌites, paƌaŵğtƌe ƌĠgi paƌ la theƌŵiƋue et paƌ la Ŷatuƌe de l͛alliage, Đaƌ ĐeƌtaiŶs 
éléments tendent intrinsèquement à ségréger [23]. Un espacement interdendritique large résultant 

d͛uŶe croissance lente est associé à une ségrégation plus importante [11].  
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1.2.3.6 Microségrégation 

UŶ tƌaŶsfeƌt de solutĠ au Ŷiǀeau de l͛iŶteƌfaĐe liƋuide-solide est attendu pendant la 

solidification en raison des solubilitĠs diffĠƌeŶtes daŶs le liƋuide et le solide. DaŶs le Đas d͛uŶe 
ĐƌoissaŶĐe deŶdƌitiƋue, Đoŵŵe daŶs le TiAl sous ĐoŶditioŶs tǇpiƋues, l͛ĠlĠŵeŶt d͛additioŶ 
;l͛aluŵiŶiuŵͿ est ƌejetĠ du solide daŶs le liƋuide et ƌepoussĠ daŶs le liƋuide des espaĐes 
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 

ĐhiŵiƋue eǆiste daŶs Ŷ͛iŵpoƌte Ƌuelle piğĐe de foŶdeƌie.  

Ce tǇpe de solidifiĐatioŶ est hoƌs ĠƋuiliďƌe ŵais tout à fait ĐoŵŵuŶ daŶs le Đas d͛uŶ alliage 
métallique. Les variations continues des paramètres au cours de la solidification rendent la ségrégation 

variable [11]. 

 Les éléments d'addition ont souvent chacun un comportement spécifique vis-à-vis de la 

ŵiĐƌosĠgƌĠgatioŶ. Paƌ eǆeŵple, le Ŷioďiuŵ sĠgƌĠge, Đoŵŵe le titaŶe, eŶ Đœuƌ de deŶdƌite taŶdis Ƌue 
l'aluminium et le chrome ségrégent dans le liquide interdendritique [10].  

1.2.3.7 Structures hétérogènes 

La stƌuĐtuƌe ďƌute de ĐoulĠe de Ŷ͛iŵpoƌte Ƌuelle piğĐe de foŶdeƌie pƌĠseŶte des stƌuĐtuƌes 
hétérogènes qui apportent des propriétés variables. La convection aide les germes équiaxes à se 

disperser même si elle augmente la ségrégation. Elle peut également refondre des bras secondaires 

de dendrite à 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 dernière 

zone à 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 gƌaiŶs ĠƋuiaǆes au Đœuƌ. Un matériau moins conducteur produit une zone équiaxe plus étendue, 

la ĐoŶduĐtiǀitĠ theƌŵiƋue de l͛alliage eŵpġĐhaŶt uŶ gƌadieŶt theƌŵiƋue tƌğs iŵpoƌtaŶt daŶs la piğĐe 
[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 à la composition 

ŶoŵiŶale. Loƌs de la solidifiĐatioŶ d͛uŶ liŶgot de foŶdeƌie ĐlassiƋue sous gravité, le contraire se produit. 

Des phĠŶoŵğŶes d͛ĠĐouleŵeŶt de fluides et du tƌaŶspoƌt de gƌaiŶs sous ĐeŶtƌifugatioŶ soŶt 
probablement impliqués dans les effets de ségrégation observés. 

Une morphologie particulière 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 hétérogène qui perdure même après 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 pièce mènent à des différences microstructurales non effacées par 

traitements thermiƋues. Des gƌaiŶs de ɶ ŵoŶolithiƋue se foƌŵeŶt au Đouƌs des tƌaiteŵeŶts theƌŵiƋues 
pour des compositions élevées en aluminium (au-dessus de la composition nominale acceptable), la 

microstructure près de la surface devient alors composée quasi-intégralement de gƌaiŶs ɶ. La 
microstructure varie donc dans le sens radial : plus de ɶ eǆiste daŶs la stƌuĐtuƌe dupleǆ pƌğs de la 
suƌfaĐe et ŵoiŶs au Đœuƌ des liŶgots. Il faudƌait daŶs Đe Đas ajusteƌ la teŵpĠƌatuƌe de tƌaiteŵeŶt 
thermique à des valeurs plus élevées pouƌ faiƌe Đƌoîtƌe les gƌaiŶs ɶ. Les zoŶes foƌteŵeŶt eŶƌiĐhies eŶ 
aluŵiŶiuŵ peuǀeŶt ĐepeŶdaŶt ĐoŶteŶiƌ uŶe pƌopoƌtioŶ de ɶ iŶaĐĐeptaďle et ŵġŵe deǀeŶiƌ 
iŶtĠgƌaleŵeŶt ɶ apƌğs tƌaiteŵeŶts theƌŵiƋues. 

La stƌuĐtuƌe laŵellaiƌe est aligŶĠe daŶs le seŶs de l͛eǆtƌaĐtion de chaleur. L'orientation des 

lamelles est presque perpendiculaire à la direction de croissance à partir du moule, soit presque 

parallèle 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 problème non négligeable 

pour la voie d'usinage direct. Les aubes usinées héritent de ces hétérogénéités et présentent donc des 

pƌopƌiĠtĠs ǀaƌiaďles. UŶe ŵeilleuƌe ĐoŵpƌĠheŶsioŶ des ŵĠĐaŶisŵes à l͛oƌigiŶe de ces hétérogénéités 

est aiŶsi ŶĠĐessaiƌe pouƌ aŵĠlioƌeƌ le pƌoĐĠdĠ d͛ĠlaďoƌatioŶ et l͛hoŵogĠŶĠitĠ des liŶgots. 

1.3 Objet de l’étude 

L͛Ġtat ďƌut de ĐoulĠe des liŶgots iŶdustƌiels Ƌui seƌǀeŶt de ŵatiğƌe pƌeŵiğƌe pouƌ l͛ĠlaďoƌatioŶ 
d͛auďes de tuƌďiŶe pƌĠseŶte des hétérogénéités de structure et de composition qui entraînent des 

propriétés hétérogènes. Ces hétérogénéités perdurent après traitements thermiques et il est de ce fait 

important de comprendre plus précisément leurs origines et formations, objectif de cette thèse. La 

mise en place des hétérogénéités chimiques est un phénomène complexe dans lequel le mouvement 

ŵaĐƌosĐopiƋue du liƋuide paƌ ƌappoƌt au solide et/ou l͛eŶtƌaîŶeŵeŶt du solide sous foƌŵe de gƌaiŶs 
équiaxes avec le liquide est fortement couplé à la structure de solidification.  

Le Chapitre 2 : Revue bibliographique est dédié à la revue bibliographie relative au système 

d͛alliages Ti-Al, la transition colonnaire-ĠƋuiaǆe ;tƌaŶsitioŶ stƌuĐtuƌale d͛importance dans la fonderie), 

la solidifiĐatioŶ pĠƌiteĐtiƋue assoĐiĠe auǆ ĐoŵpositioŶs d͛iŶtĠƌġt et l͛affiŶeŵeŶt des gƌaiŶs.  

Le Chapitre 3 : Matériaux et techniques décrit la matière utilisée, le protocole expérimental et 

les ĐoŶditioŶs de pƌĠpaƌatioŶ d͛ĠĐhaŶtilloŶs, aiŶsi Ƌue les ŵoǇeŶs de ĐaƌaĐtĠƌisatioŶ et les teĐhŶiƋues 
de modélisation appliqués. 
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Pour comprendre les mécanismes responsables des hétérogénéités observées, les premières 

expériences de la thğse soŶt dĠdiĠes à la solidifiĐatioŶ pĠƌiteĐtiƋue de l͛alliage iŶdustƌiel et ŶotaŵŵeŶt 
à l͛iŶflueŶĐe de la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ suƌ la tƌaŶsitioŶ ĐoloŶŶaiƌe-ĠƋuiaǆe. L͛Ġtude Đoŵpoƌte 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 parallèle des expériences et les résultats 

expérimentaux sont également comparés au modèle classique de transition colonnaire-équiaxe, le 

modèle de Hunt. 

Apƌğs aǀoiƌ ĠtudiĠ les effets de la solidifiĐatioŶ pĠƌiteĐtiƋue, l͛Ġtude de la ĐoŶǀeĐtioŶ, 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 

ĐeŶtƌifugeuse de gƌaŶd diaŵğtƌe suƌ uŶe ĐoŵpositioŶ d͛alliage iŶdustƌielle, Đe Ƌui peƌŵet d͛isoleƌ 
l͛effet de la force centrifuge sur la formation de structures grâce à la thermique bien maîtrisée du four 

dédié aux expériences et au contrôle précis de la valeur de la force centrifuge. 

Le Chapitre 6 : Coulées centrifuge semi-industrielles présente les essais de centrifugation à 

l͛ĠĐhelle seŵi-iŶdustƌielle ƌĠalisĠs pouƌ ŵettƌe eŶ ĠǀideŶĐe l͛iŶflueŶĐe de la ĐoŶǀeĐtioŶ suƌ la 
formation des structures. Des géométries cylindriques de deux longueurs ont été ciblées pour étudier 

l͛effet de la ĐoŶǀeĐtioŶ et des ĠĐouleŵeŶts assoĐiĠs au ƌeŵplissage à deuǆ ǀaleuƌs de foƌĐe ĐeŶtƌifuge, 
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 thèse, notamment une expérience de solidification dirigée sous microgravité et une thèse financée 

par ESA sur la modélisation des expériences réalisées lors de cette thèse. 
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Chapitre 2 : Revue bibliographique 

Ce chapitre est une revue bibliographique qui traite des paƌtiĐulaƌitĠs et tǇpes d͛alliages Ti-Al, 

les structures de solidification et notamment, la transition colonnaire-équiaxe, la solidification 

pĠƌiteĐtiƋue et l͛effet de la ĐeŶtƌifugatioŶ suƌ la solidifiĐatioŶ. 

2.1 Les alliages Ti-Al  

L͛iŶtĠƌġt pƌiŶĐipal des alliages de ďase ɶ–TiAl est leur faible masse volumique : de 3,7 à 3,9 

g/cm3, soit eŶǀiƌoŶ la ŵoitiĠ de Đelle des supeƌalliages à ďase Ni ≈ ϴ g/Đŵ3) et comparable à celle de 

leurs concurrents potentiels, les céramiques résistantes à hautes températures à base de silicium [13]. 

La résistance mécanique spécifique élevée de ces alliages est comparable à celle des superalliages à 

base nickel, comme le montre la Figure 2-1. De plus, le module spécifique (E/ρ) est 1,5 fois celui de 

tout autre alliage commun [25]. Les aluŵiŶiuƌes de titaŶe soŶt ĠgaleŵeŶt ƌĠsistaŶts à l͛iŶflaŵŵatioŶ 
[26], risque plus important pour le titane pur en raison de sa conductivité thermique basse et de la 

Đhaleuƌ de foƌŵatioŶ ĠleǀĠe de l͛oǆǇde de titaŶe [27]. Malgré une ténacité non remarquable par 

rapport aux alliages structuraux classiques [28], la résistance à la rupture spécifique après 1000 h est 

meilleure que celles des alliages de base titane ou nickel [29]. L͛eŶseŵďle de Đes ĐaƌaĐtĠƌistiƋues ƌeŶd 
aiŶsi Đette faŵille d͛alliages iŶtĠƌessaŶte pouƌ l͛aĠƌoŶautiƋue [28]. 

 
Figure 2-1. Résistance spécifique de TiAl en fonction de la température, comparée à celle des alliages légers et haute-

température [28]. 

Le pƌogƌğs teĐhŶologiƋue a peƌŵis de ƌĠduiƌe le pƌiǆ de l͛alliage Ƌui ƌeste ŵalgƌĠ tout 
important. Ils possèdent plusieurs avantages écologiques : les ĠŵissioŶs d͛oǆǇdes de ĐaƌďoŶe et de 
soufre sont faibles pendant la fabrication des pièces 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 kérosène plus basse. Les alliages TiAl représentent 

aiŶsi uŶ ŵoǇeŶ de s͛appƌoĐheƌ de la Điďle ACA‘E de ƌĠduĐtioŶ d͛ĠŵissioŶs des ŵoteuƌs aĠƌoŶautiƋues 
de 20 % avant 2020 [30]. 

Le pƌiŶĐipal fƌeiŶ à l͛iŶdustƌialisatioŶ des alliages à ďase de TiAl Ġtait 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 peƌçage ĐoŶduit à la fissuƌatioŶ du TiAl, et l͛usiŶage doit se faiƌe à uŶe ǀitesse 
relativement lente [26]. Des premières Ġtudes oŶt peƌŵis d͛eǆploƌeƌ les diǀeƌs pƌoĐĠdĠs utilisĠs pouƌ 
l͛ĠlaďoƌatioŶ et la ŵise eŶ foƌŵe des alliages TiAl, aǀeĐ uŶe eŵphase suƌ les pƌoĐĠdĠs de foŶdeƌie pouƌ 
la mise en forme. La faible fluidité des alliages de titane leur convie un besoin de surchauffe élevée, et 

la forme complexe des pièces de fonderie typiques des alliages Ti demande également des 
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températures de coulée et de préchauffage des moules élevées [32]. La fonderie de précision à la cire 

perdue est la solution de référence pour la mise en forme des aubes de turbine en TiAl, et la coulée 

centrifuge aide à remplir rapidement les moules et à 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 à la 

microstructure résultant de la composition chimique et du procédé et, dans une pièce non-homogène, 

des variations de propriétés en résultent. Les vaƌiatioŶs de pƌopƌiĠtĠs peuǀeŶt aussi pƌoǀeŶiƌ d͛autƌes 
hétérogénéités associées à la mise en forme par fonderie comme des porosités ou des inclusions 

d͛oƌigiŶe eǆteƌŶe daŶs la piğĐe. 

L͛ĠǀapoƌatioŶ d͛aluŵiŶiuŵ peŶdaŶt le ŵaiŶtieŶ à haute teŵpĠƌatuƌe ou peŶdaŶt l͛ĠlaďoƌatioŶ 
de l͛alliage eŶ passaŶt paƌ l͛Ġtat liƋuide est assoĐiĠe auǆ pƌoďlğŵes de ĐoŶtƌôle de ĐoŵpositioŶ 
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 ƌĠsistaŶĐe à l͛oǆǇdatioŶ diŵiŶue [34]. Travailler sous vide permet de lutter contre 

la ĐoŶtaŵiŶatioŶ ŵais aĐĐĠlğƌe paƌ ailleuƌs l͛ĠǀapoƌatioŶ d͛aluŵinium [35]. 

2.1.1 Considérations vis-à-vis la contamination 

Les ĠlĠŵeŶts de l͛eŶǀiƌoŶŶeŵeŶt autouƌ de la Đhaƌge liƋuide Ƌui auƌoŶt le plus d͛iŶflueŶĐe suƌ 
sa puƌetĠ soŶt l͛atŵosphğƌe et le Đƌeuset. L͛atŵosphğƌe peut être contrôlée, notamment pour exclure 

l͛azote et l͛oǆǇgğŶe.  

Peu de matériaux sont adaptés pour un creuset en contact avec un alliage de base TiAl. La 

ĐoŶtaŵiŶatioŶ eŶ ĠlĠŵeŶts lĠgeƌs tels Ƌue l͛oǆǇgğŶe ou l͛azote peut ĐoŶduiƌe à l͛iŶtƌoduĐtioŶ 
d͛iŶĐlusions ou à des modifications microstructurales, et elle est difficile à supprimer.  

Le titaŶe puƌ est telleŵeŶt ƌĠaĐtif Ƌu͛auĐuŶ ŵatĠƌiau ƌĠfƌaĐtaiƌe ƌĠsistaŶt ĐoŵplğteŵeŶt au 
titaŶe eŶ fusioŶ Ŷ͛a ĠtĠ tƌouǀĠ, ŵais l͛ajout d͛Al diŵiŶue la ƌĠaĐtiǀitĠ du ŵĠlaŶge [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]. Mġŵe diluĠ paƌ l͛aluŵiŶiuŵ 
et les autres éléments d͛additioŶ, tƌouǀeƌ des ƌĠfƌaĐtaiƌes Đoŵpatiďles aǀeĐ les alliages à ďase de TiAl 
pose toujours un défi. 

De Ŷoŵďƌeuǆ ŵatĠƌiauǆ à ďase de Ŷitƌuƌes, de Đaƌďuƌes ou d͛oǆǇdes, aiŶsi Ƌue des ƌĠfƌaĐtaiƌes 
plus exotiques ont été testés, et sont présentés en Annexe A : Considérations vis-à-vis la 

contamination. “eul l͛oǆǇde d͛Ǉttƌiuŵ ;ǇttƌiŶeͿ possğde des peƌfoƌŵaŶĐes aĐĐeptaďles eŶ ĐoŶtaĐt aǀeĐ 
des aluminiures de titane en fusion, du fait de sa faible mouillabilité et de sa stabilité. Son coût et son 

iŵpaĐt eŶǀiƌoŶŶeŵeŶtal soŶt ses seuls poiŶts faiďles paƌŵi les oǆǇdes. L͛ǇttƌiŶe peut ġtƌe appliƋuĠe 
sous forme de revêtement, mais une réaction avec le substrat est à éviter pour limiter la 

contamination, et la densification par frittage doit être étudiée pour optimiser les performances du 

ƌeǀġteŵeŶt. Toutefois, uŶe ĐoŶtaŵiŶatioŶ ƌĠsiduelle, le plus souǀeŶt sous foƌŵe d͛iŶĐlusioŶs, est 
inévitable même avec cet oxyde qui est le plus adapté, et les creusets métalliques sont à préférer. Pour 

des expériences de solidification dirigée où un moule métallique produirait une croissance radiale 

indésirable, un tube en yttrine, ou revêtu en yttrine, est donc conseillé. 
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2.1.2 Présentation du système Ti-Al 

2.1.2.1 Diagramme d’équilibre 

Les pƌeŵieƌs essais ŵĠĐaŶiƋues et essais d͛oǆǇdatioŶ suƌ le TiAl oŶt ĠtĠ ŵeŶĠs au dĠďut des 
aŶŶĠes ϭϵϱϬ, et Đes alliages Ŷ͛oŶt pas ǀu ďeauĐoup de dĠǀeloppeŵeŶt peŶdaŶt ǀiŶgt aŶs eŶǀiƌoŶ [40]. 

AǀaŶt les ƌeĐheƌĐhes poussĠes daŶs les alliages ɶ-TiAl, le diagramme de phases [41] ne ressemblait pas 

ďeauĐoup à la ǀeƌsioŶ ŵodeƌŶe, et les appliĐatioŶs du les plus ĐouƌaŶtes ĠtaieŶt l͛utilisatioŶ de 
ĐoŵposĠs à ďase de titaŶe Đoŵŵe iŶoĐulaŶts daŶs des alliages d͛aluŵiŶiuŵ et l͛ĠlaďoƌatioŶ d͛alliages 

à ďase d͛aluŵiŶiuŵ à tƌğs faiďle teŶeuƌ eŶ titaŶe. Des iŶǀestigatioŶs des alliages d͛α-Ti3Al, notamment 

à l͛UŶited TeĐhŶologies ‘eseaƌĐh CeŶteƌ, oŶt ĠtĠ eŶtƌepƌises peŶdaŶt les aŶŶĠes ϭϵϳϬ et ϭϵϴϬ [42]. La 

ƌeĐheƌĐhe daŶs les alliages ɶ-TiAl a commencé à la même époque résultant en des modifications 

apportées au diagramme. De nombreux facteurs rendent toutefois la tâche compliquée, tels que le fait 

que les phases haute-température ne peuvent pas exister à température ambiante même en cas de 

trempe, la difficulté de délimiter les domaines de stabilité exacts expérimentalement et de faibles 

ǀaƌiatioŶs d͛ĠŶeƌgie liďƌe eŶtƌe les phases [43].  

La Figure 2-2 ƌasseŵďle uŶe sĠleĐtioŶ de diagƌaŵŵes d͛ĠƋuiliďƌe sous foƌŵe 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 

ɶ-TiAl est développé, est le diagramme de Murray [44], qui rassemble des résultats théoriques et 

expérimentaux depuis les premières recherches datant de 1950. En 1988, McCullough et al. [45] ont 

fait des vérifications expérimentales à hautes températures et proposé une version qui établit la 

température de la transition L → β et Ƌui ĠteŶd, daŶs la ƌĠgioŶ d͛iŶtĠƌġt pouƌ les alliages ɶ-TiAl, la 

gaŵŵe de staďilitĠ de la phase α ǀeƌs de plus hautes teŵpĠƌatuƌes. La ĐasĐade de pĠƌiteĐtiƋues β + L 
→ α et α + L → ɶ Ǉ est pouƌ la pƌeŵiğƌe fois pƌĠseŶtĠe. Le diagƌaŵŵe Đoŵplet iŶtĠressant 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 β0, la foƌŵe de la phase β Ƌui peut ġtƌe oďseƌǀĠe ƌĠsiduelleŵeŶt à teŵpĠƌatuƌe aŵďiaŶte et, 
daŶs le Đas d͛OhŶuŵa et al., des informations sur les deux transformations périteĐtoïdes β + α → αϮ 
et β + αϮ → α. L͚aŵĠlioƌatioŶ suiǀaŶte, ƌegƌoupaŶt plus de ϯϳϬ ƌĠfĠƌeŶĐes et uŶe gƌaŶde ƋuaŶtitĠ de 
données thermodynamiques, est publiée par Schuster et Palm en 2006 [49] et fixe la température de 

transition péritectique β + L → α. La ǀeƌsioŶ du diagƌaŵŵe de phases doŶt la ďase de doŶŶĠes est la 
plus aďoutie aujouƌd͛hui est Đelle de WitusieǁiĐz et Đoll., dataŶt de ϮϬϬϴ [50]. Plus récemment, Wang 

et al. [51] ont publié une version du diagramme à 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, aveĐ la gaŵŵe de ĐoŵpositioŶs d’iŶtĠƌġt eŶtouƌĠe eŶ 
rouge. 

2.1.2.2 Cristallographie 

Les phases importantes (voir la Figure 2-3Ϳ daŶs la gaŵŵe de ĐoŵpositioŶs d͛iŶtĠƌġt iŶdustƌiel 
soŶt les phases α-Ti doŶt la stƌuĐtuƌe est heǆagoŶale ĐoŵpaĐte de dĠsigŶatioŶ Aϯ, β-Ti, dotĠe d͛uŶe 
structure cubique centrée de désignation A2 [52], ɶ-TiAl, présentant une structure faces centrées de 

désignation Strukturbericht L10 [43], et la ǀeƌsioŶ oƌdoŶŶĠe de la phase α staďle à ďasse teŵpĠƌatuƌe 
et ŶoŵŵĠe αϮ, Ƌui a uŶe stƌuĐtuƌe ĐƌistalliŶe de tǇpe heǆagoŶal et de dĠsigŶatioŶ “trukturbericht D019 

[43]. La phase β cubique centrée métastable retenue dans certains cas à température ambiante 

s͛appelle BϮ [47,48]. 
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Figure 2-3. Diagramme de phases Ti-Al [50] aveĐ la gaŵŵe de ĐoŵpositioŶs d’iŶtĠƌġt soulignée et structure cristalline des 

principales phases présentes à température ambiante. 

Des ƌelatioŶs d͛oƌieŶtatioŶ ĐƌistallogƌaphiƋue gğƌeŶt la tƌaŶsfoƌŵatioŶ de phases β → α duƌaŶt 
la solidification péritectique (les relations de Burgers : {0001}α // {1-10}β et <11-20>α // <111>β) et la 

pƌĠĐipitatioŶ de laŵelles de ɶ daŶs α ;les ƌelatioŶs de BlaĐkďuƌŶ : (0001)αϮ // {111}ɶ et <11-20>αϮ // <1-

10>ɶ) pendant le refroidissement [43]. De paƌt Đes ƌelatioŶs ĐƌistallogƌaphiƋues, oŶ ǀoit Ƌu͛uŶe 
solidification primaire par α ĐoŶduit à ďeauĐoup plus d͛aŶisotƌopie, puisƋue daŶs le Đas de la 
solidification β, la ŵultipliĐatioŶ des oƌieŶtatioŶs est ďeauĐoup plus iŵpoƌtaŶte.  

2.1.2.3 Nuances 

À paƌtiƌ de Đes ĐoŵpositioŶs, le dĠǀeloppeŵeŶt de ŶuaŶĐes se fait paƌ ajout d͛ĠlĠŵeŶts 
d͛alliage, ŵodifiaŶt pƌiŶĐipaleŵeŶt la staďilitĠ des phases α, β et ɶ, aiŶsi Ƌue leuƌs pƌopƌiĠtĠs ĐhiŵiƋues 
et ŵĠĐaŶiƋues. OŶ paƌle d͛ĠlĠŵeŶts β-gğŶes, α-gğŶes et ɶ-gènes (Tableau 2-1). Les effets des éléments 

d͛alliage peuǀeŶt ġtƌe tƌaduits eŶ teƌŵes d͛ « équivalent Al » Ƌui pƌeŶd eŶ Đoŵpte la Ŷatuƌe β-gène ou 

α-gğŶe de l͛ĠlĠŵeŶt et l͛iŶteŶsitĠ de Đette ƋualitĠ [53]. 

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

α-gène O C N Si     
β-gène Re W Ta Nb Cr Mo Nb Ta 
γ-gène V Cr Mn Fe Mo Re W Al 

Paƌŵi Ti, Al, Nď et Cƌ, le Đhƌoŵe sĠgƌĠge le plus, suƌtout ƋuaŶd uŶe faiďle ƋuaŶtitĠ d͛αϮ daŶs 
la structure finale ne peut pas accommoder la totalité du chrome dans la pièce [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 être indésirable. Dans un essai de solidification dirigée avec 

l͛alliage Ti-46Al-ϴNď, la phase BϮ a ĠtĠ ideŶtifiĠe eŶ Đœuƌ de deŶdƌite eŶ ƌaisoŶ de la sĠgƌĠgatioŶ du 
Ŷioďiuŵ ǀeƌs le Đœuƌ de deŶdƌite et l͛aďseŶĐe de Đhƌoŵe [54]. 

 Le Tableau 2-2 résume les effets d͛ĠlĠŵeŶts d͛additioŶ suƌ les alliages TiAl. 
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Tableau 2-2. Effets d’ĠlĠŵeŶts d’additioŶ suƌ le TiAl. 
Élément Effets connus sur les propriétés du matériau 

Ag Augmente la ductilité à Tamb. 

Al 
Influe sur la ductilité via la microstructure, meilleure ductilité pout 46-50 %mol Al, où la 
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. 

Cr 
1-3 %mol : augmente la ductilité de la structure duplexe. 
>2 %mol : aŵĠlioƌe l͛usiŶaďilitĠ et ĐoŶfğƌe uŶ ĐoŵpoƌteŵeŶt supeƌplastiƋue. 
>8 %mol : augŵeŶte foƌteŵeŶt la ƌĠsistaŶĐe à l͛oǆǇdatioŶ. 

Fe Améliore la fluidité en coulée et la tendance à fissuration à chaud. 
Mn Améliore la ductilité de la structure duplexe pour 1-3 %mol. 

Mo 
AŵĠlioƌe la duĐtilitĠ et la ƌĠsistaŶĐe d͛uŶ alliage à gƌaiŶs fiŶs, aŵĠlioƌe la ƌĠsistaŶĐe à 
l͛oǆǇdatioŶ et au fluage. Améliore la forgeabilité en introduisant la phase β à chaud. 

N <1 %mol : améliore la résistance mécanique, au fluage et à la fatigue, réduit la ténacité.  
Ni Améliore la fluidité en coulée. 

Nb 
AŵĠlioƌe sigŶifiĐatiǀeŵeŶt la ƌĠsistaŶĐe à l͛oǆǇdatioŶ, améliore la forgeabilité en 
introduisant la phase β à chaud. 

O Réduit la ductilité, augmente la résistance mécanique, augmente la dureté. 
P ‘Ġduit la ĐiŶĠtiƋue d͛oǆǇdatioŶ. 

Re ‘Ġduiƌe la teǆtuƌe ŵiĐƌostƌuĐtuƌale et l͛aŶisotƌopie des pƌopƌiĠtĠs. 

Si 
0,5-1 %mol : aŵĠlioƌe la ƌĠsistaŶĐe ŵĠĐaŶiƋue et la ƌĠsistaŶĐe au fluage et à l͛oǆǇdatioŶ, 
augmente la fluidité, réduit la tendance à la fissuration à chaud. 

Ta 
AŵĠlioƌe la ƌĠsistaŶĐe à l͛oǆǇdatioŶ et au fluage. AugŵeŶte la teŶdaŶĐe à la fissuƌatioŶ à 
chaud. 

V 
1-3 %mol : augmente la ductilité de la structure duplexe, réduit la résistance à 
l͛oǆǇdatioŶ, aŵĠlioƌe la foƌgeaďilitĠ eŶ iŶtƌoduisaŶt la phase β à chaud. 

W AŵĠlioƌe la ƌĠsistaŶĐe à l͛oǆǇdatioŶ et au fluage 
Y Augmente la ductilité mais diminue la ténacité et la résistance au fluage et à la fatigue. 

2.1.3 Historique des alliages et applications 

Les alliages de style GE ont la désignation de deuxième génération, donnant au premier alliage 

étudié par General Electric, non stable à températures élevées, et éventuellement les alliages binaires 

d͛Ġtude, l͛appellatioŶ de pƌeŵiğƌe gĠŶĠƌatioŶ.  

D͛autƌes alliages dits de deuǆiğŵe gĠŶĠƌatioŶ issus des ĐoŶĐuƌƌeŶts de General Electric sont 

paƌfois pƌĠǀus pouƌ d͛autƌes pƌoĐĠdĠs de ŵise eŶ foƌŵe, tels Ƌue le foƌgeage ou le laŵiŶage.  

Le forgeage est optimal pour produire des formes allongées, et le travail à 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 être réalisées. En 

raison de leur composition et de leurs propriétés, les alliages forgés sont limités en température de 

service à 800°C [56]. TǇpiƋueŵeŶt ils oŶt uŶe haute pƌopoƌtioŶ de la phase β, Đe Ƌui est ƌespoŶsaďle 
d͛uŶ ŵauǀais ĐoŵpoƌteŵeŶt eŶ fluage [57]. Des alliages forgés à base de TiAl existent, comme celui 

de GKSS (Ti-45Al-10Nb) [58], ŵais la diffĠƌeŶĐe de ĐoŵpositioŶ paƌ ƌappoƌt à l͛alliage de Đette Ġtude, 
l͛alliage GE, est iŵpoƌtaŶte. Les alliages foƌgĠs ĐoŶtieŶŶeŶt tǇpiƋueŵeŶt ŵoiŶs d͛Al Ƌue l͛alliage GE 
afiŶ de faǀoƌiseƌ la pƌĠseŶĐe de la phase β pouƌ uŶe supeƌplastiĐitĠ à Đhaud. 
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La tôle en y-TiAl a ĠtĠ ĐoŶsidĠƌĠe pouƌ des appliĐatioŶs de peau d͛aǀioŶ, de ďouĐlieƌs 
theƌŵiƋues, de tuǇauǆ d͛ĠĐhappeŵeŶt, eŶtƌe autƌes [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 matière [59]. Plansee a développé des tôles à 

paƌtiƌ de soŶ alliage ɶ-MET, mais celles-ci ont été rejetées pour une application aérospatiale à la NASA 

[58]. Ce procédé reste donc toujours sans application industrielle. 

Des procédés où les précurseurs sont en forme de poudres sont intéressants du point de vue 

de l͛hoŵogĠŶĠitĠ de l͛alliage, pouƌ Ġǀiteƌ uŶe stƌuĐtuƌe ĐoloŶŶaiƌe gƌossiğƌe, des ŵaĐƌosĠgƌĠgatioŶs, 
des retassures, et de la texture. Cette technique est plus adaptée à des géométries simples et coûte 

cher par rapport à la fonderie [55]. Ce coût élevé, principal facteur limitant son utilisation à plus grande 

échelle, est lié à la difficultĠ de pƌoduĐtioŶ d͛uŶe poudƌe ĐoŶǀeŶaďle de Đet alliage fƌagile et 
difficilement usinable. Diverses méthodes de consolidation de poudres sont possibles et le mode de 

faďƌiĐatioŶ additiǀe gĠŶğƌe ďeauĐoup d͛iŶtĠƌġt pouƌ Đes ŵĠthodes. Quelle Ƌue soit la ǀoie choisie pour 

réaliser une pièce par métallurgie des poudres, le coût associé relègue cependant ce procédé à la 

seĐoŶde plaĐe, deƌƌiğƌe la foŶdeƌie, daŶs la faďƌiĐatioŶ d͛auďes de tuƌďiŶe et plus iŶtĠƌessaŶt pouƌ la 
réparation ou le rechargement des aubes. 

La pƌeŵiğƌe appliĐatioŶ ĐoŵŵeƌĐiale d͛uŶ alliage ɶ-TiAl était le turbocompresseur de la 

Mitsubishi Lancer Evolution VI RS produit entre 1999 et 2001 [60].  

Veƌs l͛aŶ ϮϬϬϬ, le dĠǀeloppeŵeŶt de la tƌoisiğŵe gĠŶĠƌatioŶ d͛alliages a dĠŵaƌƌĠ. Ces alliages 
sont caractérisés paƌ uŶe teŶeuƌ eŶ Ŷioďiuŵ ĠleǀĠe et uŶe teŶeuƌ eŶ ĠlĠŵeŶts d͛additioŶ Ġgale ou 
supérieure à 5 %mol [61]. Le projet européen IMPRESS a concentré ses efforts sur ces alliages [7]. 

La pƌeŵiğƌe appliĐatioŶ aĠƌoŶautiƋue a ĠtĠ ĐoŶfiƌŵĠe eŶ ϮϬϬϳ, ƋuaŶd l͛alliage GE a ƌeçu la 
certification FAR33 pour le moteur GEnx, destiné aux avions Boeing 787 [62]. 

  Le développement d͛alliages de la 4ème génération a commencé vers 2009. Cette catégorie 

comprend les alliages à plus de 5 %mol de tantale qui ont moins besoin de traitements thermiques que 

les alliages ɶ–TiAl classiques pour obtenir une microstructure acceptable [63]. 

La composition des alliages à base de TiAl apportent des propriétés différentes qui 

ĐoƌƌespoŶdeŶt ŵieuǆ à diffĠƌeŶtes appliĐatioŶs. D͛autƌes alliages tels Ƌue le TNB pƌĠseŶteŶt eŶ 
aǀaŶtage paƌ ƌappoƌt à l͛alliage GE d͛aǀoiƌ uŶe ŵeilleuƌe ƌĠsistaŶĐe à haute teŵpĠƌatuƌe et au fluage, 
aux dépens de la ductilité et de la ténacitĠ. L͛alliage ɶ-MET est plus résistant à la fatigue tandis que le 

type XD échange cette résistance à la fatigue contre des ductilité et rigidité plus importante [6]. Pour 

ĐeƌtaiŶes gaŵŵes d͛alliages, les effets des ĠlĠŵeŶts d͛alliage peuǀeŶt ġtƌe deǀiŶĠs eŶ teƌŵes du 
« équivalent en Al » [53]. 
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Tableau 2-3 : Classement des alliages de base TiAl 

ϭ
ğƌe

 gĠŶĠƌatioŶ 
(premières études) 

Ti-(47-48)Al-1V-(0-0.3)C (GE, 1970s) (se dégrade à T> 600°C) 

 
Alliages binaires  
Ti-48Al-2Cr 

Ϯ
ğŵe

 gĠŶĠƌatioŶ 
< ϱ %ŵol d’additioŶs  
(ductilité, oxydation) 

Ti-(47-48)Al-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-47Al-2W-0,5Si (ABB) 
Ti-47Al-2Nb-1Mn-0,5W-0,5Mo-0,2Si (AlliedSignal/Howmet) 
Ti-(45-46,5)Al–X(Nb, B, C)-Y(Cr, Ta) (ɶ-MET, Plansee) 
Ti-46,6Al-1Cr-0,2Si (MPI) 
 
Ti-(45-48)Al-(0-4)Nb-(1-2)(Cr, Mn, V) 
Ti-47Al-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-4Nb-1W (alliage forgé) 

ϯ
ğŵe

 gĠŶĠƌatioŶ 
≥ϱ %ŵol Nď 
+(C, B, Si) possible 
(850°C, oxydation, fluage) 

Ti-(45-47)Al-10Nb (alliage TNB, GKSS)  
Ti-(45-46)Al-(5-10)Nb 
Ti-47Al-5Nb-0,2C-0,2B 
 
Ti-43Al-4Nb-1Mo-B (forgeage, homogénéité microstructurale) 

 ϰ
ğŵe 

gĠŶĠƌatioŶ 
> 5 %mol Ta (plus dense) 

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

Autres alliages K5 : Ti-(45,5-46)Al-(0-2)Cr-3Nb-0,2W-(0,1-0,3B)-(0-0,4)C-(0-0,2)Si (2ème?)(USAF) 
G4 : Ti-47Al-1Re-1W-0,2Si (2ème ?) (ONERA) 
Ti-42Al-5Mn : (2/3ème ?) (forgeage) 

 Des éléments lourds comme le niobium et le tungstène figurent parmi les additions les plus 

ĐouƌaŶtes paƌĐe Ƌu͛ils peuǀeŶt dĠĐaleƌ le liƋuidus de l͛alliage TiAl ǀeƌs des teŵpĠƌatuƌes plus ĠleǀĠes, 
augŵeŶtaŶt la ƌĠsistaŶĐe ŵĠĐaŶiƋue, au fluage et à l͛oǆǇdatioŶ, eŶtƌe autƌes [64]. Les alliages riches 

en niobium comme ceux de la 3ème génération augmentent la température de service par 60-100°C et 

améliorent la résistance mécanique à température ambiante de 300-500 MPa [65]. L͛alliage Ti-46Al-

8Nb est moins réactif que Ti-47Al-2Cr-ϮNď du fait/gƌâĐe à l͛ajout de Ŷioďiuŵ [66]. Ces additions 

contribuent aussi à un risque accru de ségrégation en raison de leurs hauts points de fusion, 

particulièrement nuisible du fait de la tendance à la ségrégation des alliages de base. Le tantale de la 

4ème gĠŶĠƌatioŶ d͛alliages diffuse lentement et peut également intensifier la ségrégation [9]. 

Les alliages dits de 4ème génération et les alliages de 3ème génération possèdent une densité 

plus élevée que celle de leurs prédécesseurs. La densité de Ti-46Al-ϴTa est d͛eŶǀiƌoŶ ϰ,ϵ g/cm3 et celui 

de Ti-46Al-8Nb 4,2 g/cm3 [30] tandis que les alliages gamma typiques (surtout de 2ème génération) ont 

uŶe deŶsitĠ d͛eŶtƌe ϯ,ϳ et ϯ,ϵ g/Đm3 [40]. 

L͛ONE‘A a dĠǀeloppĠ uŶ alliage aǀeĐ ajout de tuŶgstène et de rhénium appelé le G4. Cet alliage 

souffƌe d͛uŶe sĠgƌĠgatioŶ plus iŵpoƌtaŶte Ƌue les alliages plus ƌĠpaŶdus, suƌtout eŶ ƌaisoŶ d͛uŶ 
ŵaŶƋue d͛hoŵogĠŶĠisatioŶ du tuŶgstğŶe [24]. 

Plusieuƌs auteuƌs oŶt iŶǀestiguĠ l͛effet de l͛additioŶ de ďoƌe, ĐoŶŶu pouƌ l͛affiŶeŵeŶt des 
grains. Cet élément encourage la nucléation de borures dans le liquide avant la nucléation de particules 

d͛α iŶoĐulaŶt, Đe Ƌui aide à Ġǀiteƌ la tƌaŶsfoƌŵatioŶ pĠƌiteĐtiƋue [67]. Des enjeux de solidification 

intéressants sont en jeu lors de ce mécanisme [68,69]. Des compositions susceptibles à la 

tƌaŶsfoƌŵatioŶ pĠƌiteĐtiƋue, telles Ƌue des ĐoŵpositioŶs de stǇle GE, soŶt à Ġǀiteƌ daŶs le Đas de l͛ajout 
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de bore. Un alliage avec addition de bore et de carbone est également étudié dans le cadre du projet 

G‘ADECET ;ŵais Ŷ͛a pas ĠtĠ sĠleĐtioŶŶĠ pouƌ la ĐaŵpagŶe MAXU“-9). Les alliages retenus sont : le GE 

Ti-47.5Al-2Cr-ϮNď et l͛aŶĐieŶ alliage IMP‘E““ Ti-46Al-8Nb. 

2.1.4 L’alliage General Electric 

Un programme de recherche entrepris paƌ l͛U“ Aiƌ FoƌĐe eŶ ĐollaďoƌatioŶ aǀeĐ Pƌatt & WhitŶeǇ 
eŶtƌe ϭϵϳϱ et ϭϵϴϯ a ŵeŶĠ à la ĐƌĠatioŶ de la pƌeŵiğƌe gĠŶĠƌatioŶ d͛alliages ɶ-TiAl, Ti-48Al-1V-(0-

0,3C), composition choisie pour sa résistance au fluage et sa ductilité mais peu adaptée à une 

exploitation à hautes températures [40]. 

La suite des études entre 1986 et 1991 a été plus fructueuse, avec le développement de 

l͛alliage ŶoŵŵĠ « GE », ďƌeǀetĠ paƌ GeŶeƌal EleĐtƌiĐ eŶ ĐollaďoƌatioŶ aǀeĐ l͛U“ Aiƌ FoƌĐe [70]. Cet 

alliage, typiquemeŶt d͛uŶe ĐoŵpositioŶ Ti-(47-48)Al-2Cr-ϮNď, est l͛eǆeŵple-type de la deuxième 

gĠŶĠƌatioŶ d͛alliages ɶ-TiAl et seŵďle tƌğs pƌoŵetteuƌ paƌĐe Ƌu͛il peƌŵet uŶ ďoŶ Đoŵpƌoŵis eŶtƌe 
résistance et ductilité [40]. EŶtƌe ϭϵϵϯ et ϭϵϵϰ, des tests ƌĠussis suƌ ŵoteuƌ d͛aǀioŶ aǀeĐ ϵϴ auďes de 
tuƌďiŶe ďasse pƌessioŶ eŶ alliage GE, aiŶsi Ƌue d͛autƌes essais ƌĠalisĠs Đhez P&W, MTU, Rolls-Royce et 

IHI, ont mis en évidence sa performance [40]. Ces années de développement et de maîtrise ont justifié 

le Đhoiǆ de l͛alliage GE pouƌ les pƌeŵiğƌes appliĐatioŶs aĠƌoŶautiƋues. 

Cet alliage est connu pour son équilibre de propriétés, possédant notamment une ductilité 

aĐĐeptaďle à teŵpĠƌatuƌe ĠleǀĠe, uŶe ďoŶŶe ƌĠsistaŶĐe à l͛oǆǇdatioŶ, et uŶ ďoŶ Đoŵpoƌtement en 

fluage [71]. De plus, sa ténacité est relativement élevée [6]. Sa gamme de température de service est 

de 560 à 750°C [72].  

La gamme de composition brevetée pour les composants structuraux à 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 

dupleǆe, ĐoŵposĠe d͛uŶ ŵĠlaŶge de laŵelles de α et ɶ et de gƌaiŶs ɶ ŵoŶolithiƋues. UŶe stƌuĐtuƌe 
« tout ɶ » indésirable peut être 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 

l͛alliage GE Đhez “afƌaŶ. 

 
Figure 2-4. MiĐƌostƌuĐtuƌes tǇpiƋues de l’alliage GE ;d’apƌğs [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 atteiŶte apƌğs tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue daŶs le doŵaiŶe ;α+ɶͿ 
suiǀi d͛uŶ ƌefƌoidisseŵeŶt assez ƌapide. Le diagƌaŵŵe de phases ďiŶaiƌe Ti-Al représenté sur la Figure 

2-3 en pourcentage atomique donne une idée de la température à appliquer. Les avantages de la 

structure lamellaire sont sa résistance mécanique et sa résistance au fluage, aussi liées à la taille de 

grain ici plus importante [10]. Cette structure suit une homogénéisation à haute température. La 

stƌuĐtuƌe ďƌute de ĐoulĠe d͛uŶe piğĐe pƌoduite paƌ foŶdeƌie est tǇpiƋueŵeŶt toute laŵellaiƌe et se 
transforme en structure duplexe par traitement thermique. Des vitesses de refroidissement lentes (< 

5°C/min) à partir du même doŵaiŶe ;α+ɶͿ ou des teŵpĠƌatuƌes de tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue tƌop ďasses 
paƌ ƌappoƌt au palieƌ euteĐtoïde peuǀeŶt pƌoduiƌe plus de ɶ daŶs la stƌuĐtuƌe dupleǆe [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 solidifiĐatioŶ daŶs la gaŵŵe de ĐoŵpositioŶs d͛iŶtĠƌġt 
est tǇpiƋueŵeŶt la phase β, ŵais sous ĐeƌtaiŶes ĐoŶditioŶs, Đoŵŵe daŶs le Đas d͛uŶe foƌte 
ĐoŶtaŵiŶatioŶ eŶ oǆǇgğŶe, la phase pƌiŵaiƌe peut passeƌ eŶ α [52]. Ceci confère une texture 

ĐƌistallogƌaphiƋue à l͛alliage Ƌui Ŷe seƌait pas pƌĠseŶte daŶs le Đas d͛uŶe solidifiĐatioŶ paƌ β [73]. Une 

augmentation de la teneur en Al produit le même effet.  

La phase pƌiŵaiƌe de solidifiĐatioŶ de l͛alliage GE est la phase β [21,72,74,75] contrairement à 

ce que laisse supposer une simple observation de la symétrie des dendrites (les angles entre bras 

dendritiques pouvant être droits, comme uŶe stƌuĐtuƌe ĐuďiƋue ou aigus, iŶdiĐatifs d͛uŶe stƌuĐtuƌe 
heǆagoŶaleͿ Ƌui feƌait ĐoŶĐluƌe à la solidifiĐatioŶ paƌ la phase α ;[76,77]). En effet, la phase β se 
tƌaŶsfoƌŵe eŶ α au Đouƌs de la solidifiĐatioŶ [72] et les dendrites observées ne sont peut-être pas la 

phase pƌiŵaiƌe. La pƌĠpaƌatioŶ d͛ĠĐhaŶtilloŶs et la ŵĠthode d͛oďseƌǀatioŶ doiǀeŶt ġtƌe adaptĠes pouƌ 
bien observer les dendrites primaires sur un échantillon de TiAl solidifié. Par ailleurs, la contamination 

en O peut dĠstaďiliseƌ la phase β au pƌofit d͛α [21], tout comme une contamination par éléments 

iŶteƌstitiels ou uŶe ĐiŶĠtiƋue aĐĐĠlĠƌĠe. AiŶsi, la phase pƌiŵaiƌe doit ġtƌe dĠteƌŵiŶĠe d͛uŶe ŵaŶiğƌe 
plus rigoureuse que paƌ oďseƌǀatioŶ optiƋue. UŶe teǆtuƌe liŵitĠe de l͛alliage peƌŵet paƌ eǆeŵple 
d͛ideŶtifieƌ ĐlaiƌeŵeŶt la phase β Đoŵŵe phase pƌiŵaiƌe [73]. 

Les principaux défauts liés à la solidification, soit les inclusions, les porosités, les ségrégations 

et les hétérogénéités structurales ont déjà été décrits dans le Chapitre I. Safran vise à minimiser voire 

ĠliŵiŶeƌ Đes dĠfauts loƌs de la pƌoduĐtioŶ, doŶt l͛iŶtĠƌġt de la pƌĠseŶte Ġtude.  

La phase pƌiŵaiƌe β peƌŵet ďeauĐoup plus de ƌĠtƌodiffusioŶ eŶ ƌaisoŶ de sa stƌuĐtuƌe 
cristalline plus ouverte [21]. Cette diffusion rend la compréhension de la ségrégation plus difficile. La 

microségrégation est plus faĐile à ŵodĠliseƌ daŶs la phase α, dĠĐƌite paƌ uŶ ŵodğle ĐlassiƋue de “Đheil, 
Ƌue daŶs la phase β oƶ ŵġŵe uŶ ŵodğle ĐlassiƋue Ƌui adŵet de la diffusioŶ daŶs le solide Ŷe ĐoŶǀieŶt 
pas [52]. La solidifiĐatioŶ paƌ α pƌoduit de plus foƌtes aŵplitudes de sĠgƌĠgatioŶ [75] mais peut 

ĐoŶteŶiƌ le plus d͛iŵpuƌetĠs eŶ solutioŶ, Đe Ƌui peut eŵpġĐheƌ la foƌŵatioŶ d'uŶe tƌoisiğŵe 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 être différent pour des 

compositions assez proches. Un faible écart de composition peut ainsi produire une différence 
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structurale sigŶifiĐatiǀe. Paƌ eǆeŵple, l͛alliage GE aǀeĐ ϰϳ %ŵol d͛aluŵiŶiuŵ ĐoulĠ paƌ gƌaǀitĠ sous 
foƌŵe de ďaƌƌeau ;de diaŵğtƌe Ϯϱ ŵŵͿ a uŶe zoŶe ĠƋuiaǆe plus pƌoŶoŶĐĠe Ƌue Đelle pouƌ l͛alliage 
avec 48 %ŵol d͛aluŵiŶiuŵ [24]. La Figure 2-5 présente une coupe isoplèthe des diagrammes de phases 

Ti-(X)Al-2Cr-2Nb et une illustration des structures.  

 
Figure 2-5. Coupe isoplèthe du diagramme de phases Ti-Al-2Cr-2Nb (de [74]) avec des images (a) du lingot Ti-47Al-2Cr-

2Nb et (b) du lingot Ti-48Al-2Cr-2Nb extraites de [24]. 

DaŶs le Đas de l͛alliage Ti-47-Al-2Cr-2Nb, dont la teneur en aluminium est inférieure à celle du 

point péritectique où les phases L, β, α soŶt toutes eŶ ĠƋuiliďƌe ;hǇpopĠƌiteĐtiƋueͿ, le ĐheŵiŶ de 
solidifiĐatioŶ est L → L + β → L + β + α → β + α et, daŶs le Đas de l͛alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb 

hǇpeƌpĠƌiteĐtiƋue, L → L + β → L + β + α → L + α → α. Le ŵġŵe phĠŶoŵğŶe de stƌuĐtuƌes plus 

grossières 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 

seŵďleƌait joueƌ uŶ ƌôle daŶs les diffĠƌeŶĐes stƌuĐtuƌales oďseƌǀĠes, ŵais le ŵĠĐaŶisŵe Ŷ͛est 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 eŶ foŶdeƌie, seƌa dĠtaillĠe daŶs la paƌtie suiǀaŶte. L͛effet de la 
composition et donc de la solidification péritectique du TiAl sur la transition-colonnaire équiaxe sera 

exploré dans cette thèse. 
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2.2 Structures de solidification 

La fonderie est associée à des structures de solidification particulières. La Figure 2-6 représente 

la stƌuĐtuƌe ĐaƌaĐtĠƌistiƋue de solidifiĐatioŶ d͛uŶ alliage ŵĠtalliƋue ĐoulĠe daŶs uŶ ŵoule saŶs ĐoŶtƌôle 
particulier de la thermique de refroidissement. Sous ces conditions, la structure de grains observée se 

décompose en trois : uŶe zoŶe de peau suƌ ƋuelƋues ŵilliŵğtƌes, suiǀie d͛uŶe zoŶe de gƌaiŶs oƌieŶtĠs 
ĐoloŶŶaiƌes, suiǀie d͛uŶe tƌaŶsitioŶ ǀeƌs uŶe zoŶe de gƌaiŶs ĠƋuiaǆes. CoŶĐeƌŶaŶt les propriétés, une 

teǆtuƌe eŶtiğƌeŵeŶt ĠƋuiaǆe est aǀaŶtageuse, à l͛eǆĐeptioŶ de ƋuelƋues appliĐatioŶs daŶs lesƋuelles 
uŶe stƌuĐtuƌe toute ĐoloŶŶaiƌe peut aǀoiƌ de l͛utilitĠ pouƌǀu Ƌue l͛oƌieŶtatioŶ soit faǀoƌaďle. UŶe 
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 

ŵeilleuƌe hoŵogĠŶĠitĠ, uŶe duƌĠe de ǀie eŶ fatigue augŵeŶtĠe et uŶe liŵite d͛ĠlastiĐitĠ plus Ġlevée 

[79]. 

 
Figure 2-6. Schéma de la transition colonnaire-ĠƋuiaǆe suƌ uŶe Đoupe tƌaŶsveƌsale d’uŶ liŶgot. 

Les zones colonnaire et équiaxe peuvent Đoeǆisteƌ, ou l͛uŶe des deuǆ peut ġtƌe aďseŶte. La 
zoŶe ĠƋuiaǆe peut ġtƌe aďseŶte daŶs le Đas de ŵĠtauǆ puƌs, et l͛utilisatioŶ d͛iŶoĐulaŶts aǀeĐ ĐeƌtaiŶs 
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 

gƌadieŶt theƌŵiƋue s͛Ġtaďlit suiǀaŶt la direction perpendiculaire à la paroi de la lingotière : la 

solidifiĐatioŶ est aloƌs diƌigĠe paƌ l͛eǆtƌaĐtioŶ du fluǆ de Đhaleuƌ ĐoŶduisaŶt à la foƌŵatioŶ de la teǆtuƌe 
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 

à d͛ĠǀeŶtuels geƌŵes de solide pƌĠseŶts de se dĠǀeloppeƌ aǀeĐ uŶe stƌuĐtuƌe ĠƋuiaǆe. 

La Figure 2-7 ƌepƌĠseŶte à l͛ĠĐhelle de la deŶdƌite les ĐoŶditioŶs theƌŵiƋues loĐales eŶ Đouƌs 
de solidification. La température de l͛iŶteƌfaĐe solide/liƋuide iŶfĠƌieuƌe à la teŵpĠƌatuƌe du liƋuidus à 
la composition initiale T0liq est notée Tfront. Devant le front colonnaire existe donc une zone en surfusion. 

DaŶs Đette zoŶe, à paƌtiƌ d͛uŶe teŵpĠƌatuƌe de ŶuĐlĠatioŶ Tnucl inférieure à la température du liquidus 

peuvent exister des grains équiaxes croissant dans cette partie du liquide. 
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Figure 2-7. SĐhĠŵa de la ĐƌoissaŶĐe des gƌaiŶs ĠƋuiaǆes et de l’avaŶĐeŵeŶt du fƌoŶt ĐoloŶŶaiƌe. 

Les conditions de refroidissement jouent sur la transition colonnaire-équiaxe. Les grains 

équiaxes croissent à une température légèrement plus élevée que les grains colonnaires et à un 

gradient thermique dans le solide quasiment nul [11]. Les grains colonnaires croissent quant à eux dans 

des conditions de gradient élevé dans le liquide et de vitesse de solidification faible [80]. 

 Les gƌaiŶs ĠƋuiaǆes foƌŵĠs deǀaŶt le fƌoŶt de solidifiĐatioŶ peuǀeŶt Đƌoîtƌe jusƋu͛à Đe Ƌu͛ils 
rentrent en contact. À un stade plus avancé de la solidification, le front colonnaire est bloqué et ne 

peut plus aǀaŶĐeƌ pouƌ dĠpasseƌ les gƌaiŶs ĠƋuiaǆes. L͛ĠteŶdue de la zoŶe ĠƋuiaǆe au Đœuƌ d͛uŶ liŶgot 
peut ǀaƌieƌ aǀeĐ la ĐoŵpositioŶ ĐhiŵiƋue. Cet effet daŶs le Đas de l͛alliage TiAl Ŷ͛est pas eŶĐoƌe Đoŵpƌis 
et fait partie du travail de cette thèse.  

2.2.2 Origine des grains équiaxes 

Pour former des grains équiaxes, le liquide devant le front colonnaire doit être en surfusion, 

Đ͛est-à-dire que le matériau reste liquide à 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 à 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 à la croissance 

équiaxe peuvent provenir de la nucléation homogène ou hétérogène (nucléation sur les parois ou sur 

des particules comme des inoculants) ou de la fragmentatioŶ des deŶdƌites, loƌsƋue l͛ĠĐouleŵeŶt du 
liquide 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 être 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 près 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]. 
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2) « Big bang » : des germes se forment près des parois en début de solidification pendant le 

remplissage (surfusion thermique). La turbulence associée à la coulée entraine les germes 

ailleuƌs et, s͛ils suďsisteŶt saŶs ƌefoŶdƌe, ils peuǀeŶt Đƌoîtƌe ǀoiƌe 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 à leur base et sont entraînées par convection ou flottent devant le 

front colonnaire [84]. 

4) Transport de dendrites : saŶs isolatioŶ du haut du liŶgot, uŶe ĐouĐhe de gƌaiŶs s͛Ǉ foƌŵe 
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 à la paroi peuvent ensuite refondre localement 

par convection [86]. 

2.2.2.1 Fragmentation 

Au fil des aŶŶĠes, de Ŷoŵďƌeuses hǇpothğses oŶt ĠtĠ foƌŵulĠes pouƌ l͛oƌigiŶe des gƌaiŶs 
ĠƋuiaǆes au ĐeŶtƌe d͛uŶe piğĐe de foŶdeƌie eŶ aďseŶĐe d͛iŶoĐulaŶts. 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 ĐoŶtaĐt aǀeĐ l͛aiƌ [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 hétérogène [88]. Très peu de temps après, Jackson et coll. ont mené une enquête plus 

poussée sur la fragmentation engendrée par le détachement de bras secondaires et ont proposé un 

mécanisme de refusion locale de bras secondaires à leurs bases, provoquée par des fluctuations de 

taux de croissance [84]. Pouƌ ƌappel, d͛autƌes hǇpothğses ĐoŶĐeƌŶaŶt la souƌĐe des gƌaiŶs ĠƋuiaǆes 
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 près de la surface supérieure 

d͛uŶ liŶgot saŶs ŵasselotte isolĠe et la thĠoƌie de ŶuĐlĠatioŶ « big bang » de Chalmers, dans laquelle 

une nucléation instantanée aux parois du moule lors du versement du liquide génère plusieurs cristaux 

équiaxes fins [83], explication particulièrement courante dans le cas de faibles surchauffes. 

Aujouƌd͛hui la fƌagŵeŶtatioŶ deŶdƌitiƋue est ƌeĐoŶŶue Đoŵŵe la souƌĐe pƌiŵaiƌe de gƌaiŶs ĠƋuiaǆes 
dans des alliages de fonderie non-inoculés. 

La zone équiaxe se forme par fragmentation à travers un procédé à 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 pâteuse par écoulement de fluides et 

bloquent enfin le front colonnaire avançant pour provoquer une TCE. 

Le détacheŵeŶt de ďƌas seĐoŶdaiƌes Ŷ͛est pas uŶ pƌoĐĠdĠ ŵĠĐaŶiƋue [90], Đoŵŵe l͛oŶt 
suggéré certains auteurs dans un premier temps [91]. C͛est la ƌefusioŶ loĐale à la ďase Ġtƌoite de ďƌas 
seĐoŶdaiƌes Ƌui eŶ est ƌespoŶsaďle, ƌĠsultaŶt d͛uŶe augŵeŶtatioŶ de teŵpĠƌatuƌe uniforme [92] ou 

d͛uŶe diŵiŶutioŶ de ǀitesse de ĐƌoissaŶĐe, Đe Ƌui augŵeŶte la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ de solutĠ 
interdendritique [84]. La vitesse de la pointe diminue, conduisant à une réduction de la surfusion 

constitutionnelle, augmentant la teneur en soluté près des pointes et repoussant au final le soluté plus 

pƌofoŶdĠŵeŶt daŶs la ƌĠgioŶ iŶteƌdeŶdƌitiƋue, jusƋu͛à la joŶĐtioŶ oƶ les ďƌas seĐoŶdaiƌes ƌejoigŶeŶt 
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 à 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 critère 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 entièrement et les bras plus développés qui peuvent partiellement refondre et fragmenter 

[93]. Les augŵeŶtatioŶs loĐales de teŶeuƌ eŶ solutĠ pƌoǀoƋuĠes paƌ le dĠpaƌt d͛uŶ fƌagŵeŶt peuǀeŶt 
également soutenir la fragmentation en chaîne [94]. De ŵġŵe, la Đouƌďuƌe de l͛iŶteƌfaĐe solide-liquide 

contribue à la fragmentation : les bras secondaires ont une courbure plus importante à 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] Đoŵŵe elle appoƌte du liƋuide Đhaud et appauǀƌi eŶ solutĠ du Đœuƌ du liŶgot ǀeƌs 
la région interdendritique, établissant des gradients de température et de composition opposées qui 

servent de force motrice pour la refusion locale [84,96].  

 
Figure 2-8. (a) Chemins menant à la fragmentation : ΔT ou ΔC [93] ; ;ďͿ RefusioŶ d’uŶ ďƌas peu dĠveloppĠ ;ϭͿ et ƌefusioŶ 

ŵeŶaŶt à la fƌagŵeŶtatioŶ d’uŶ ďƌas mature (2) [93] ; ;ĐͿ Cƌitğƌe de fƌagŵeŶtatioŶ d’uŶ ďƌas ŵatuƌe. 

La plupart de la compréhension de la fragmentation provient d͛eǆpĠƌieŶĐes suƌ des alliages 
organiques analogues. Des expériences in-situ ƌĠĐeŶtes suƌ des alliages ŵĠtalliƋues oŶt peƌŵis l͛Ġtude 
de la fragmentation en Al-Cu, In-Ga ou Sn-Bi [94,97–101]. Un écart important de taux de fragmentation 

Φ est observé entre différents alliages et ce, même à vitesse de liquide constant, avec des valeurs 

allaŶt de ϰ∙ϭϬ4 à Ϯ,ϱ∙ϭϬ7 fragments/(m²s) [89,95,96,102].  

2.2.2.2  Nucléation hétérogène 

La température de croissance de grains équiaxes est supérieure à celle des grains colonnaires 

et les grains équiaxes ont une surfusion plus importante [22,103]. Ces différences de conditions de 

ĐƌoissaŶĐe peuǀeŶt justifieƌ l͛eǆisteŶĐe d͛uŶe zoŶe ŵiǆte de gƌaiŶs ĠƋuiaǆes et ĐoloŶŶaiƌes daŶs les 
zones de surfusion différentes [103] et une transition plus nette peut être observée avec des inoculants 

[104]. Sur le plan thermique, une recalescence importante peut indiquer une zone équiaxe résultant 

d͛uŶ phĠŶoŵğŶe de ŶuĐlĠatioŶ hĠtĠƌogğŶe plutôt Ƌue de fƌagŵeŶtatioŶ [22]. 

Différents paramètres 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 

Ŷoŵďƌe et l͛effiĐaĐitĠ de geƌŵes poteŶtiels [79]. Le sǇstğŵe d͛alliage, la teŶeuƌ eŶ solutĠ, la seĐtioŶ 
de la pièce coulée ainsi que le procédé et ses conditions (surchauffe, température de moule, 

dynamique des fluide) doivent donc être pƌis eŶ Đoŵpte pouƌ eǆpliƋueƌ l͛oƌigiŶe des gƌaiŶs ĠƋuiaǆes. 
Ces oďseƌǀatioŶs oŶt ĠtĠ ǀalidĠes suƌ des liŶgots à l͛ĠĐhelle du laďoƌatoiƌe et plusieuƌs ŵĠĐaŶisŵes 
peuvent coexister et varier selon les conditions de coulée [79]. 

(a)                           (b)                                 (c)   
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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 grâce au refroidissement des sources de chaleur, soit de la 

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

ǀitesse d͛eǆtƌaĐtioŶ de l͛ĠĐhaŶtilloŶͿ ou ŶoŶ-stationnaire (« power-down », caractérisée par un 

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

questions : 

1) Quel soŶt les zoŶes et phĠŶoŵğŶes d͛oƌigiŶe des gƌaiŶs ? 

2) Quels sont les effets des paramètres expérimentaux sur la TCE ? 

3) PouƌƋuoi les gƌaiŶs ĐoloŶŶaiƌes s͛aƌƌġteŶt-ils ? 

4) Comment améliorer les modèles prédictifs pour la TCE ? 

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

1) LiĠs à l͛alliage ;m, k, D, C0) : 

Le paramètre de composition initiale C0 est iŵposĠ paƌ l͛alliage, la peŶte du liƋuidus et 
coefficient de partage m et k viennent du diagramme de phases et le coefficient de 

diffusion dans le liquide DL peut ġtƌe ŵesuƌĠ pouƌ l͛alliage ĠtudiĠ.  
2) La surchauffe : 

Dans les pièces 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].  

3) La dynamique des fluides : 

Deux approches soŶt pƌises eŶ Đoŵpte pouƌ Ġtudieƌ l͛iŶflueŶĐe de la dǇŶaŵiƋue des 
fluides : soit l͛Ġtude du ƌeŵplissage ;ĐoŶǀeĐtioŶ et tuƌďuleŶĐeͿ suƌ la TCE, soit l͛appliĐatioŶ 
d͛uŶe ĐoŶǀeĐtioŶ foƌĐĠe pouƌ faǀoƌiseƌ la foƌŵatioŶ de gƌaiŶs ĠƋuiaxes. Le mouvement 

des fluides favorise la TCE, augmentant la fragmentation, le transport de fragments et la 

vitesse de diminution de la surchauffe [79]. 

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

Les paramètres associés à la thermique influent sur le gradient thermique G et la vitesse 

de solidification v qui sont fortement liés à la TCE. 

EŶ gĠŶĠƌal, la ĐoŵpaƌaisoŶ eŶtƌe les ƌĠsultats pouƌ les diffĠƌeŶts tǇpes d͛eǆpĠƌiences 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 Modèles 

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

1) Un modèle de flux de chaleur, 

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

colonnaires, 

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

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

5) Un critère de blocage colonnaire qui dépend de la fraction volumique des grains équiaxes. 
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 HuŶt attƌiďue l͛aƌƌġt des grains colonnaires à un blocage mécanique par des grains équiaxes 

rentrés en contact [106]. Gandin propose une instabilité du front colonnaire, source de grains équiaxes 

Ƌui ďloƋueŶt l͛aǀaŶĐeŵeŶt du fƌoŶt ĐoloŶŶaiƌe [107]. Martorano et coll. mettent en évidence les effets 

du rejet de soluté pendant la solidification [108]. Tous Đes ŵodğles, aiŶsi Ƌue d͛autƌes Đƌitğƌes pouƌ 
déterminer la position de la TCE, seront discutés dans les paragraphes suivants. 

2.2.4.1 Modèle de Hunt 

 Le ŵodğle de HuŶt ĐoŶsiste eŶ uŶe appƌoĐhe de ŶuĐlĠatioŶ hĠtĠƌogğŶe pouƌ tƌaiteƌ l͛oƌigiŶe 
des grains équiaxes, une croissance des dendrites et un blocage mécanique des grains. Des 

cartographies de la TCE en fonction des paramètres sont ensuite générées. Les premières hypothèses 

du modèle sont des flux en régime stationnaire, un système binaire pour les paramètres 

thermodynamiques et un profil de température linéaire caractérisé par un gradient thermique G 

constant. 

La Figure 2-9 schématise le modèle. Le front colonnaire isotherme avance à la vitesse vcol. Juste 

devant le front colonnaire, un gradient thermique Gt constant et linéaire est imposé. Lorsque la 

température dans le liquide atteint la température de nucléation Tnucl, des grains sphériques fixes 

germent instantanément. Ces grains équiaxes croissent ensuite dans la zone en surfusion (ȴT). La 

ĐƌoissaŶĐe des gƌaiŶs ĐoloŶŶaiƌes et ĠƋuiaǆes se pouƌsuit jusƋu͛au ďloĐage phǇsiƋue du fƌoŶt 
ĐoloŶŶaiƌe paƌ les gƌaiŶs ĠƋuiaǆes, dğs Ƌue Đes deƌŶieƌs oĐĐupeŶt tout l͛espaĐe deǀaŶt le fƌoŶt. 

 

Figure 2-9. Schéma du modèle de Hunt. 

 Nucléation hétérogène 
La nucléation dite hétérogène est la germination dans laquelle le substrat qui sert de germe 

Ŷ͛a pas la ŵġŵe ĐoŵpositioŶ Ƌue le solide Ƌui se dĠǀeloppe autouƌ. UŶ faĐteuƌ esseŶtiel est N0, la 

densité initiale de germes qui se forment instantanément dans le liquide. Ce facteur N0 est 

difficilement accessible après 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 à une température inférieure ou égale à la 

surfusion de nucléation ȴTN reliée à la température du liquidus, la composition initiale et la 

teŵpĠƌatuƌe de ŶuĐlĠatioŶ paƌ l͛ĠƋuation (1) [106]. 

߂  �ܶ  =  ܶ�௨�ௗ௨௦ ሺܥሻ − �ܶ (1) 

Le taux de nucléation par unité de volume, �, est doŶŶĠ paƌ l͛ĠƋuatioŶ (2) [106]. 

 � = ሺ ܰ − ܰሻͳͲଶexp [ሺ∆ �ܶሻଶln ሺ ܰ × ͳͲଶሻሺ∆ܶሻଶ ] (2) 

Cette équation signifie que le taux de nucléation est proportionnel à la surfusion ȴT par un 

facteur ܰexp ቀ ଵ∆�²ቁ. Les facteurs constants de 1020 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. 

 Croissance 
 La croissance se poursuit dans la zone en surfusion. Cette surfusion constitutionnelle ȴTc est 

dĠfiŶie paƌ l͛ĠƋuatioŶ (3), mettant en jeu le gradient thermique G, le coefficient de diffusion dans le 

liquide DL, la vitesse aux pointes V, la pente du liquidus m, le coefficient de partage constant k0 entre 

le solide et le liquide, la composition chimique initiale C0 et le coefficient de Gibbs-Thomson ȳ [106]. 

 ∆ ܶ = ܸܦܩ + ʹ {− ʹ݉ሺͳ − ݇ሻܥܸܦ߁ }ଵ ଶ⁄
 (3) 

 Le pƌeŵieƌ teƌŵe daŶs l͛ĠƋuatioŶ Ŷ͛ĠtaŶt sigŶifiĐatif Ƌue sous foƌts gƌadieŶts et faiďles ǀitesses, 
il est donc généralement négligeable par rapport au second teƌŵe. La suƌfusioŶ peut aloƌs s͛eǆpƌiŵeƌ 
sous la foƌŵe siŵplifiĠe ;l͛ĠƋuatioŶ (4)) [106] daŶs laƋuelle la ĐoŶstaŶte A est doŶŶĠe paƌ l͛ĠƋuatioŶ 
(5). 

 ∆ ܶ = {− ܣ′ܸܥ }ଵ ଶ⁄
 (4) 

ܣ  = ሺͳ ߁݉ʹܦ  − ݇ሻ 
(5) 

 Blocage mécanique 
Pour que la croissance soit considérée comme colonnaire, la longueur des dendrites 

ĐoloŶŶaiƌes doit dĠpasseƌ le diaŵğtƌe d͛uŶ gƌaiŶ ĠƋuiaǆe. HuŶt [106] a développé un critère qui 

indique si la croissance doit être considérée comme équiaxe (quand la fraction volumique de cristaux 

équiaxes Ø est supérieure à 0,49) ou colonnaire (pour une fraction volumique de cristaux équiaxes Ø 

inférieure à 0,0049, soit 1 % de la fƌaĐtioŶ ǀoluŵiƋue du Đas ĠƋuiaǆeͿ. Pouƌ Ġǀiteƌ l͛eŵpiğteŵeŶt des 
grains les uns sur les autres, la fraction volumique étendue Øe corrigée a été introduite en équation 

(6).  

 ∅ = ͳ − exp ሺ−∅ሻ (6) 
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Les deux cas de croissance sont donc [106] : 

1) Croissance équiaxe : Øe > 0,66, 

2) Croissance colonnaire : Øe < 0,0066. 

Les grains sont approximés par des sphères du même rayon pour un temps donné t. Tous les 

grains ont donc la même histoire thermique. La croissance des sphères est une fonction de la vitesse 

des poiŶtes ĠƋuiaǆes, eŶ passaŶt du teŵps à l͛espaĐe à tƌaǀeƌs la suƌfusioŶ loĐale eŶ ĠƋuatioŶ (7) [106]. 

ݎ  = ∫ ௧ݐ݀ݒ
 =  ∫ ܥܩሺ∆ܶሻଶܸܣ ݀ሺ∆ܶሻ = ሺ∆ܶሻଷ]ܣ − ሺ∆ �ܶሻଷ]͵ܸܥܩ

∆�
∆��  (7) 

Combiner ceci avec le fait que ∅ = ସ�3�బଷ > Ͳ, permet de définir les conditions de 

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

é௨��ܩ  < Ͳ,ͳ ܰଵ ଷ⁄ [ͳ − ሺ∆ �ܶሻଷሺ∆ ܶሻଷ ] ∆ ܶ (8) 

�ܩ  < Ͳ,ͳሺͳͲͲ ∙  ܰሻଵ ଷ⁄ [ͳ −  ሺ∆ �ܶሻଷሺ∆ ܶሻଷ ] ∆ ܶ 
(9) 

 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 paramètres 

variant indépendamment, comme C0, ȴTN et, même, N0, paramètre difficilement accessible 

expérimentalement. La Figure 2-10 présente des prédictions ainsi possibles aǀeĐ Đe ŵodğle. L͛ĠteŶdue 
de la zone équiaxe augmente quand la surfusion de nucléation diminue, la concentration de soluté ou 

la densité de germes augmente. 

Figure 2-10. SĐhĠŵas de la ĐƌoissaŶĐe ĠƋuiaǆe d’uŶ alliage ďiŶaiƌe Al-3 %mas Cu avec une surfusion de nucléation ΔTN = 
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]. 

 Hypothèses limitantes du modèle 
Ce modèle possède toutefois des hypothèses limitantes, à savoir : 

• Un régime stationnaire, 

• Un système binaire (pour C0; iŶdĠpeŶdaŶt de l͛alliageͿ, 
• Un profil de température linéaire caractérisé par un gradient thermique G quasi 

constant, 

• Un suivi de front colonnaire droit et isotherme, 

• UŶe ǀitesse d͛aǀaŶĐĠe du fƌoŶt ĐoloŶŶaiƌe ĐoŶstaŶte et Ġgale à la ǀitesse de 
l͛isotherme, 

• Une nucléation instantanée sur tous les sites à TN, 

• 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 C0, Đ͛est-à-dire sans interactions 

solutales, 

• Une pente du liquidus constante, 

• Un critère de blocage (fraction volumique des grains équiaxes > 0,49), 

• Une vitesse de refroidissement constante. 

2.2.4.2 Autres modèles 

 Gandin (2000) 
Gandin a mis en évidence que, pour la croissance colonnaire, la vitesse du front colonnaire 

augŵeŶte peŶdaŶt la diŵiŶutioŶ de la suƌĐhauffe, puis diŵiŶue eŶ l͛aďseŶĐe de gƌadieŶt theƌŵiƋue 
dans le liquide devant le front [107]. L͛eŶdƌoit oƶ la ǀitesse est ŵaǆiŵale est la positioŶ de la TCE [107]. 

GaŶdiŶ pƌopose aussi uŶe souƌĐe de gƌaiŶs ĠƋuiaǆes. DaŶs le Đas d͛un gradient quasi-nul, tout le liquide 

devant le front colonnaire est en surfusion et la croissance équiaxe est donc possible à peu près 

partout, mais la température du front inférieure, voire égale, à celle de nucléation empêche la 

nucléation. La présence de gƌaiŶs ĠƋuiaǆes seƌait doŶĐ eŶ dĠsaĐĐoƌd aǀeĐ l͛iŵpossiďilitĠ de la 
nucléation. Gandin propose que, dans un gradient très faible dans lequel la vitesse de croissance 

augmente puis diminue rapidement, une instabilité du front colonnaire puisse mener à une 

fragmentation catastrophique, source de grains équiaxes qui peuvent croître devant le front [107]. Le 

gradient peut même devenir négatif après que la vitesse maximale du front soit atteinte. Une 

déstabilisation du front colonnaire serait aussi possible pour G > 0 avec des écoulements de fluides, 

aĐĐoŵpagŶĠe de la ƌefusioŶ loĐale des ďƌas de deŶdƌites et de l͛ajusteŵeŶt de l͛espaĐeŵeŶt 
interdendritique. 

 Martorano et al. (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 modèle 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 CL, compte tenu du rejet de 

soluté (contrairement au modèle de Hunt pour lequel la composition du liquide est fixe et égale à la 

composition initiale C0) [108]. DaŶs Đe Đas, le liƋuide s͛eŶƌiĐhit aloƌs ƌapideŵeŶt eŶ solutĠ, la suƌfusioŶ 
loĐale ďaisse et la ĐƌoissaŶĐe s͛aƌƌġte ƌapideŵeŶt Đoŵŵe le Đas des ďƌas seĐoŶdaiƌes des deŶdƌites 

ĐoloŶŶaiƌes. Il s͛eŶsuit Ƌue le ďloĐage a lieu pouƌ uŶe fƌaĐtioŶ de gƌaiŶs ĠƋuiaǆes Øe inférieure à la 

ǀaleuƌ seuil de ďloĐage phǇsiƋue pouƌ la TCE seloŶ le ŵodğle de HuŶt. Le fƌoŶt ĐoloŶŶaiƌe s͛ĠteŶd doŶĐ 
sur une plus grande distance. 

 Dérivés avec indices sur la position de la TCE  
Des modèles empiriques permettant la prédiction de la position de la TCE ont aussi été 

développés. Siqueira et coll. [109,110] proposent un critère de TCE basé sur une vitesse de 

ƌefƌoidisseŵeŶt ĐƌitiƋue, au Ŷiǀeau de l͛isotheƌŵe du liƋuidus daŶs les Đas de leuƌs eǆpĠƌieŶĐes de 
solidification dirigée en mode « power-down » avec des paramètres thermiques variés. Browne [111] 

suggère un index équiaxe maximal qui définit la TCE par rapport aux conditions thermiques, valeur qui 

augŵeŶte ƋuaŶd l͛ĠteŶdue de la zoŶe eŶ suƌfusioŶ augŵeŶte, ƋuaŶd la teŶeuƌ eŶ solutĠ augŵeŶte ou 
quand le coefficient de transfert thermique du moule diminue. 
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 Modèles spécifiques aux alliages TiAl 
Le développement de modèles de la TCE spécifiquement pour les alliages TiAl se fait dans le 

cadre du projet européen GRADECET. Un modèle de type front-tracking avec nucléation sur les parois, 

ou suƌ des paƌtiĐules de ďoƌe daŶs le Đas de l͛alliage G‘ADECET Ƌui ĐoŶtieŶt du ďoƌe, a ĠtĠ dĠǀeloppĠ 
par Mooney et McFadden [112,113], sur la base des travaux expérimentaux de Lapin [63]. Les 

ĐoŶditioŶs d͛essai et les hǇpothğses du ŵodğle soŶt toutefois ĠloigŶĠes des ĐoŶditioŶs iŶdustƌielles : 
– Absence de convection, 

– Un flux de chaleur radial à une dimension, 

– Un diamètre de 8 à 10 mm, 

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

– Un gradient de 2°C/mm, 

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

radiaux). 

2.3 La solidification péritectique 

Dans le cas des alliages TiAl, les transitions péritectiques et notamment la cascade de 

péritectiƋues β + L → α et α + L → ɶ ideŶtifiĠe eŶ Paƌtie 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 disparaître la phase primaire. Des techniques post-

ŵoƌteŵ soŶt utilisĠes pouƌ l͛aŶalǇse des ĠĐhaŶtilloŶs, et des tƌaŶsfoƌŵatioŶs de phases suĐĐessiǀes 
peuvent rendre la structure de solidification primaire plus difficile à observer. Cette partie vise à 

dĠtailleƌ les ĐoŶŶaissaŶĐes suƌ la solidifiĐatioŶ pĠƌiteĐtiƋue et l͛effet de la tƌaŶsitioŶ pĠƌiteĐtiƋue suƌ 
les structures. 

2.3.1 Réaction et transformation péritectique 

Le diagramme de phases Ti-Al présente une solidification périteĐtiƋue β+L→α, sĐhĠŵatisĠe suƌ 
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. 

 
Figure 2-11 (a) Diagramme de phases péritectique typique, avec les compositioŶs à l’ĠƋuiliďƌe et eŶ suƌfusioŶ peŶdaŶt la 

transformation péritectique ; ;ďͿ FoƌŵatioŶ d’uŶe ŵiĐƌostƌuĐtuƌe pĠƌitectique pendant la solidification sous gradient 
thermique vertical ; (c) Zoom sur la réaction (en haut) et la transformation (en bas) péritectiques [114]. 

L 
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2.3.2 Germination et croissance de la phase péritectique 

La phase pĠƌiteĐtiƋue α geƌŵe gĠŶĠƌaleŵeŶt suƌ la phase pƌiŵaiƌe β, ŵais la ŶuĐlĠatioŶ daŶs 
le liquide est également possible, bien que beaucoup moins probable [114]. La phase α doit aǀoiƌ dĠjà 
geƌŵĠ pouƌ iŶitieƌ la ƌĠaĐtioŶ pĠƌiteĐtiƋue, daŶs laƋuelle les tƌois phases, α, β et L, soŶt eŶ ĐoŶtaĐt. La 

phase pĠƌiteĐtiƋue α Đƌoît suiǀaŶt l͛iŶteƌfaĐe β/L pouƌ aďsoƌďeƌ l͛eǆĐğs d͛Al daŶs le liƋuide et daŶs la 
diƌeĐtioŶ peƌpeŶdiĐulaiƌe daŶs le liƋuide paƌ diffusioŶ, auǆ dĠpeŶs de β. Le solutĠ ƌejetĠ aƌƌiǀe à tƌaǀeƌs 
le liƋuide à l͛iŶteƌfaĐe aǀeĐ la phase β Ƌu͛il aide à dissoudƌe. La ƌĠaĐtioŶ pĠƌiteĐtiƋue se pouƌsuit jusƋu͛à 
Đe Ƌue l͛iŶtĠgƌalitĠ de l͛iŶteƌfaĐe β/L soit ƌeĐouǀeƌte de phase α, afiŶ d͛isoleƌ phǇsiƋueŵeŶt la phase β 
du liquide [80]. 

Dğs Ƌue la phase β est isolĠe du liƋuide, la tƌaŶsfoƌŵatioŶ pĠƌiteĐtiƋue se dĠĐleŶĐhe, aǀeĐ 
ĐƌoissaŶĐe paƌ diffusioŶ d͛α auǆ dĠpeŶs de β, ĐoŶsoŵŵaŶt ĐouĐhe paƌ ĐouĐhe la phase pƌiŵaiƌe. La 
phase α peut toujouƌs Đƌoîtƌe daŶs le liƋuide, saŶs ĐoŶĐuƌƌeŶĐe, jusƋu͛à Đe Ƌue la fiŶ du doŵaiŶe ;β+αͿ 
soit atteinte [114]. La structure de solidification résultante est donc intrinsèquement chimiquement 

hétérogène. 

EŶ ƌeǀaŶĐhe, hoƌs Đas d͛iŶĐoŵpatiďilité de paramètres de maille des phases, la cinétique de la 

solidifiĐatioŶ pĠƌiteĐtiƋue Ŷ͛est pas ĠtƌoiteŵeŶt liĠe aǀeĐ les ƌelatioŶs d͛oƌieŶtatioŶ, ŵġŵe si Đelles-ci 

ƌesteŶt toujouƌs ǀalaďles. La ĐƌoissaŶĐe de la phase α Ŷ͛est pas foƌĐĠŵeŶt deŶdƌitiƋue tandis que la 

ĐiŶĠtiƋue de diffusioŶ gğƌe la dispaƌitioŶ pƌogƌessiǀe de β. La phase pĠƌiteĐtiƋue α geƌŵe 
haďituelleŵeŶt suƌ la phase pƌiŵaiƌe β, ŵais la ŶuĐlĠatioŶ daŶs le liƋuide ou suƌ les paƌois est 
également possible, quoique beaucoup moins probable. 

Dans un cas de figure dans lequel la phase péritectique ne germe pas sur la phase primaire, 

uŶe ƌeĐoŶstƌuĐtioŶ de la stƌuĐtuƌe pƌiŵaiƌe à paƌtiƌ des ƌelatioŶs d͛oƌieŶtatioŶ, telle Ƌue dĠĐƌite daŶs 
la thèse de Sankaran [73], Ŷ͛est pas possiďle. EŶ EB“D, la phase ɶ peut ġtƌe la seule iŶdeǆĠe pouƌ des 
compositions péritectiques et la relation de Blackburn peut permettre de remonter à la structure de 

gƌaiŶs α [115].En reǀaŶĐhe, la stƌuĐtuƌe pƌiŵaiƌe eŶ β Ŷe peut pas ġtƌe ideŶtifiĠe post-mortem avec 

cette technique si la croissance a eu lieu hors relations de Burgers. 

2.3.3 Effet du péritectique sur la TCE 

Coŵŵe daŶs le Đas d͛autƌes Ġtudes de solidifiĐatioŶ, peu d͛Ġtudes oŶt ĠtĠ rapportées dans la 

littérature concernant la TCE dans des systèmes péritectiques. Une zone équiaxe plus étendue corrélée 

aǀeĐ la tƌaŶsitioŶ pĠƌiteĐtiƋue a ĠtĠ oďseƌǀĠe uŶiƋueŵeŶt daŶs le Đas d͛uŶe suƌĐhauffe ĠleǀĠe ;ϵϬ°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, Đe Ƌui pouƌƌait sigŶifieƌ Ƌu͛uŶe 
zone équiaxe plus étendue résulte de la présence de germes supplémentaires [117]. D͛autƌe paƌt, uŶe 
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 à non-alignée » dans un 

alliage Zn-Cu péritectique solidifié directionnellement [118]. Ils ont ainsi déterminé que, dans un alliage 

péritectique, comme la quantité de phase pro-péritectique diminue quand la solidification avance, la 

fƌaĐtioŶ de ďloĐage pouƌ le ŵodğle de TCE de HuŶt a ďesoiŶ d͛ajusteŵent en conséquence [118]. Les 

auteuƌs ŶoteŶt ĠgaleŵeŶt Ƌue l͛oďseƌǀatioŶ de HuŶt [106] (à savoir que la taille de grains augmente, 

puis diminue en passant le péritectique pour le système péritectique Fe-CͿ Ŷ͛est pas ǀalaďle pour le 
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système péritectique Zn-Cu, dont le diagramme de phase présente une transition péritectique 

différente de celle du système Fe-C [118]. 

MalgƌĠ le Ŷoŵďƌe ĐoŶsidĠƌaďle d͛alliages pĠƌiteĐtiƋues, ĐoŵpƌeŶaŶt des alliages d͛iŵpoƌtaŶĐe 
technologique tels que les aciers, le bronze et les aluminiures de titane, le rôle du péritectique sur la 

fragmentation a été peu étudié. Les ƌĠsultats suƌ la foƌŵatioŶ de la zoŶe ĠƋuiaǆe Ŷe soŶt Ƌu͛iŶdiƌeĐts 
et qualitatifs dans les aciers [116,119] et aciers inoxydables [120]. Les systèmes eutectiques, par 

ĐoŶtƌe, oŶt ĠtĠ ĠtudiĠs eǆteŶsiǀeŵeŶt. D͛aďoƌd, la tƌaŶsitioŶ pĠƌiteĐtiƋue est uŶ pƌoĐĠdĠ à deuǆ Ġtapes 
comprenant (i) la réaction péritectique et (ii) la transformation péritectique [121]. En plus du problème 

de la croissance forcément séquentielle (non-simultanée) des deux phases solides, les conditions 

d͛ĠƋuiliďƌe soŶt ƌaƌeŵeŶt atteiŶtes loƌs de la solidifiĐatioŶ pĠƌitectique, et la solidification en régime 

stationnaire ne peut pas se produire avec un front de croissance plane [122]. Même si elle paraît 

simple, en raison du régime non-stationnaire, cette transition de phase peut conduire à une large 

variété de microstructures de solidification, comme la croissance couplée en bandes [123], la structure 

en îlots bandés [124,125] ou des structures encore plus élaborées dépendantes de la convection [126]. 

La nucléation hétérogène est caractérisée par une température de croissance des grains 

équiaxes supérieure à celle des grains colonnaires, soit une surfusion moins importante [22,103]. Ces 

différences de conditions de croissance peuvent égaleŵeŶt justifieƌ l͛eǆisteŶĐe d͛uŶe zoŶe ŵiǆte de 
grains équiaxes et colonnaires [103], mais une transition plus nette peut être observée avec des 

inoculants [104]. Sur le plan thermique, une recalescence importante peut indiquer une zone équiaxe 

résultante de nucléation hétérogène plutôt que de fragmentation [22]. 

Différents paramètres 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 sǇstğŵe d͛alliage, la teŶeuƌ eŶ solutĠ, la seĐtioŶ de la piğĐe 
coulée, le procédé, et les conditions de procédé (surchauffe, T moule, dynamique des fluide) doivent 

donc être prises en compte pour eǆpliƋueƌ l͛oƌigiŶe des gƌaiŶs ĠƋuiaǆes. Ces oďseƌǀatioŶs oŶt ĠtĠ 
ǀalidĠes suƌ des liŶgots à l͛ĠĐhelle du laďoƌatoiƌe, et plusieuƌs ŵĠĐaŶisŵes peuǀeŶt Đoeǆisteƌ et ǀaƌieƌ 
selon les conditions de coulée [79]. 

Le pƌĠseŶt tƌaǀail est la pƌeŵiğƌe Ġtude de l͛effet de la tƌaŶsitioŶ pĠƌiteĐtiƋue suƌ la TCE daŶs 
des alliages TiAl avec celle de Zhong et coll., qui suggère que des vitesses de croissance limitées 

(inférieures à 500 µm/s) peuvent éviter la TCE lors de la solidification dirigée de Ti-48Al-2Cr-2Nb, et 

Ƌue le ĐhaŶgeŵeŶt de phase pƌiŵaiƌe ;au poiŶt pĠƌiteĐtiƋueͿ est ƌespoŶsaďle de l͛aďseŶĐe des gƌaiŶs 
équiaxes à partir de cette vitesse pour une composition proche du point péritectique [127]. D͛autƌes 
publications contiennent des micrographies du front de transition péritectique dans le Ti-46Al-8Nb 

[54,128], le Ti-46Al-5Nb ou le Ti-45Al-6Nb-0,3B [129], solidifiés directionnellement. Des pointes de 

dendrites tout-β ŶoŶ-transformées qui semblent souvent être écartées du reste de la dendrite figurent 

suƌ des ŵiĐƌogƌaphies issues d͛eǆpĠƌieŶĐes BƌidgŵaŶ à ǀitesses d͛eǆtƌaĐtioŶ iŶteƌŵĠdiaiƌes ou ĠleǀĠes 
(entre 3 et 30 µm/s). Des barreaux de diamètre 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 tƌaŶsitioŶ pĠƌiteĐtiƋue seŵďle joueƌ uŶ ƌôle daŶs la TCE, ŵais le ŵĠĐaŶisŵe Ŷ͛est pas eŶĐoƌe 
évident. 
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 Des techniques expérimentales in-situ peƌŵetteŶt d͛appƌofoŶdiƌ l͛Ġtude de « simples » 

transitions de phase péritectiques. Par exemple, la microscopie confocale à balayage laser à hautes 

teŵpĠƌatuƌes peƌŵet de ĐaƌaĐtĠƌiseƌ l͛ĠǀolutioŶ de la suƌfusioŶ de ŶuĐlĠatioŶ de la phase pĠƌiteĐtique, 

l͛ĠǀolutioŶ de la joŶĐtioŶ tƌiple ou le ŵĠĐaŶisŵe de ĐƌoissaŶĐe de la phase pĠƌiteĐtiƋue, ĐoŶtƌôlĠe paƌ 
transfert thermique [130] ou par diffusion solutale [131–137]. La morphologie de la jonction triple 

péritectique qui avance a été schématisée de manière générale par Shibata et coll. [138] pour 

différents coefficients de diffusion de soluté, à différentes vitesses de réaction péritectiques ainsi 

Ƌu͛eŶ foŶĐtioŶ de l͛ĠǀolutioŶ theƌŵiƋue paƌ Gƌiesseƌ 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, après lesƋuelles, loƌs d͛uŶ ŵaiŶtieŶ 
eŶ teŵpĠƌatuƌe isotheƌŵe, la phase pĠƌiteĐtiƋue pouǀait ƌeŵpliƌ l͛espaĐe de liƋuide ĐƌĠĠe, situatioŶ 
qui pose problème pour le modèle dans lequel la dissipation de la chaleur latente est la force motrice 

de la refusion de la phase pƌiŵaiƌe. DaŶs le Đas d͛uŶ alliage Fe-C dont la diffusion de soluté est plus 

rapide par rapport à un alliage Fe-Ni, la transformation de la phase primaire solide est plus importante 

et, pouƌ l͛alliage Fe-Ni, la phase péritectique se propage essentiellement à travers le liquide [135]. 

Nassar et al. argumentent que la morphologie de la phase péritectique à la jonction triple est 

déterminée par la tension interfaciale importante entre phases solides, produisant par conséquent 

moins de phase péritectique que prévu par le modèle [133]. La surestimation de la fraction prédite de 

phase pĠƌiteĐtiƋue est suƌestiŵĠe pouƌƌait s͛eǆpliquer par la non-prise en compte dans le modèle à 

diffusioŶ doŵiŶaŶte d͛uŶ phĠŶoŵğŶe de ĐoŶǀeĐtioŶ de MaƌaŶgoŶi ;de teŶsioŶ de suƌfaĐeͿ iŶduit paƌ 
la configuration expérimentale des études en microscope confocal [135,139]. Une autre explication 

pourrait être 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 

l͛iŶtƌoduĐtioŶ de Ŷouǀeauǆ ĠlĠŵeŶts ĐoŶĐeƌŶaŶt le ŵouǀeŵeŶt et la ŵoƌphologie de la joŶĐtioŶ tƌiple 
ou la cinétique de solidification isotherme [134,140,141]. Boussinot et al. ŵoŶtƌeŶt ĠgaleŵeŶt Ƌu͛à 
une température au-dessus du point péritectique, la phase péritectique à une jonction triple se sépare 

de la phase primaire devant elle par infiltration du liquide à la jonction triple [140]. Cette situation 

reproduit la fragmentation et démontre ainsi la robustesse de leur modèle de migration de film liquide 

en régime stationnaire [140]. La Figure 2-12 représente l͛aǀaŶĐeŵeŶt de la phase pĠƌiteĐtiƋue et la 
fragmentation visuellement. 

 
Figure 2-12. ÉvolutioŶ d’uŶe joŶĐtioŶ tƌiple: phase pĠƌiteĐtiƋue eŶ Ŷoiƌ, liƋuide eŶ gƌis, phase pƌiŵaiƌe eŶ ďlaŶĐ [140]. 

Des ĠlĠŵeŶts souteŶaŶt l͛iŵpaĐt de la phase pĠƌiteĐtiƋue suƌ la fƌagŵeŶtatioŶ Ŷ͛oŶt ĠtĠ 
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 

gƌâĐe à la teŶsioŶ de suƌfaĐe ɷ/ɶ ĠleǀĠe, paƌ exemple �ఋ/ఊ > ʹሺ�/ఊ , �/ఋሻ. Dans des alliages ɶ-TiAl, la 
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tƌaŶsitioŶ de phases pĠƌiteĐtiƋue seŵďle affeĐteƌ la taille de gƌaiŶs d͛ĠĐhaŶtilloŶs de foŶdeƌie à la sole 
froide [52], ŵais daŶs Đe Đas l͛ĠŶeƌgie iŶteƌfaĐiale eŶtƌe la phase pƌo-pĠƌiteĐtiƋue β-Ti et la phase 

pĠƌiteĐtiƋue α-Ti est pƌĠdite Đoŵŵe ĠtaŶt ƌelatiǀeŵeŶt ďasse gƌâĐe auǆ ƌelatioŶs d͛oƌieŶtatioŶ 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 problèmes de remplissage. Cette section 

pƌĠseŶte la ĐoulĠe ĐeŶtƌifuge, et ŶotaŵŵeŶt l͛iŶflueŶĐe 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 être compensée par la centrifugation grâce à ses temps de remplissage courts et son meilleur 

taux de remplissage [144]. La teĐhŶiƋue pƌĠseŶte aiŶsi des aǀaŶtages d͛hoŵogĠŶĠitĠ ŵiĐƌostƌuĐtuƌale 
et de porosité réduite par rapport à la coulée gravité classique [145]. De plus, dans le cas de la coulée 

des aubes proches des côtes finales, la pression induite permet de remplir des sections minces de 

ŵoiŶs d͛ϭ ŵŵ ŵalgƌĠ la ĐoŶtƌepƌessioŶ de l͛ĠŶeƌgie de suƌfaĐe [144]. Par contre, le risque de 

tuƌďuleŶĐes et doŶĐ d͛eŶtƌaiŶeŵeŶt d͛oǆǇdes de suƌfaĐe ou de piĠgeage de ďulles de gaz est significatif 

[13]. La ŵodĠlisatioŶ du ƌeŵplissage des ŵoules et de l͛ĠĐouleŵeŶt des fluides est doŶĐ uŶ outil 
esseŶtiel pouƌ Đe tǇpe de pƌoĐĠdĠ peƌŵettaŶt d͛assuƌeƌ la ƋualitĠ des piğĐes [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 système 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 pƌoduĐtioŶ d͛auďes de tuƌďiŶe paƌ ĐoulĠe ĐeŶtƌifuge aǀeĐ la teĐhŶiƋue de foŶdeƌie à la Điƌe 
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 côtes finales des pièces à partir de barbotines, de revêtement en 

ǇttƌiŶe, d͛ageŶĐeŵeŶt de gƌappes de ŵoules, de pƌĠĐhauffage de ŵoules, etĐ. se ƌajouteŶt auǆ 
problèmes de protection contre la contamiŶatioŶ et d͛ĠǀapoƌatioŶ d͛aluŵiŶiuŵ et du ƌĠglage des 
paramètres 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 

ǀalǀes eŶ TiAl pouƌ l͛autoŵoďile peƌŵettaŶt de liŵiteƌ la ĐoŶtaŵiŶatioŶ et de ĐoŶtƌôleƌ la Đhiŵie afiŶ 
de réduire le coût des matières premières [146]. Snecma a utilisé un procédé analogue pour la 

production de lingots dans lequel des aubes de turbine sont ensuite usinées.  

D͛uŶ poiŶt de ǀue sĐieŶtifiƋue, eŶ plus des phĠŶoŵğŶes ĐouplĠs de solidifiĐatioŶ Ƌui seƌoŶt 
disĐutĠs daŶs la pƌoĐhaiŶe paƌtie, les ĠĐouleŵeŶts ĐoŶǀeĐtifs de fluides autouƌ d͛uŶ solide eŶ tƌaiŶ de 
se développer sous centrifugation et capable de fragmenter et être donc transporté dans le liquide 

sont assez complexes [147]. Déterminer la surface solide-liquide est une tâche particulièrement 

diffiĐile loƌs d͛ĠĐouleŵeŶts tuƌďuleŶts [144]. La gravité terrestre, g0, peut toujours jouer un rôle dans 
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la coulée centrifuge selon la configuration et la vitesse de centrifugation, et par ailleurs les forces liées 

à la centrifugation dépendent de la géométrie : la force centrifuge, gc, agit peƌpeŶdiĐulaiƌeŵeŶt à l͛aǆe 
de rotation et la force de Coriolis contre le sens de rotation. Pour deux systèmes en rotation à une 

ǀitesse siŵilaiƌe, la foƌĐe de Coƌiolis est la ŵġŵe Ƌu͛iŵpoƌte le ƌaǇoŶ [148]. La disĐussioŶ d͛eǆpĠƌieŶĐes 
de solidifiĐatioŶ sous ĐeŶtƌifugatioŶ iŵpliƋue des ĐoŶĐepts de tƌaŶspoƌt et d͛ĠĐouleŵeŶt de fluides Ƌui 
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 

ĐoŶfiguƌatioŶs de gƌaŶdes diŵeŶsioŶs, soit liĠe auǆ gƌadieŶts d͛ĠŶeƌgie de suƌfaĐe pƌğs d͛uŶe iŶteƌfaĐe 
solide-liquide courbée, soit forcée par une force externe. Lors de la solidification, la convection 

pƌoǀoƋue des iŶstaďilitĠs au Ŷiǀeau de l͛iŶteƌfaĐe solide-liquide [149] qui rendent la modélisation 

compliquée. Les transitions entre des écoulements laminaires, périodiques, ou turbulents perturbent 

ĠgaleŵeŶt l͛iŶteƌfaĐe solide-liƋuide. La ĐoŵpositioŶ ĐhiŵiƋue peut ĠgaleŵeŶt ŵodifieƌ l͛écoulement 

[94]. Mġŵe les sǇstğŵes ĐoŶçus pouƌ l͛Ġtude de la ĐƌoissaŶĐe ĐƌistalliŶe Ŷe peƌŵetteŶt Ƌue 
difficilement de contrôler les transports thermique et massique. Par exemple, la technique de 

solidification dirigée de type Bridgman impliquant des formes de lingots cylindriques de petit diamètre 

et ǀisaŶt à liŵiteƌ la ĐoŶǀeĐtioŶ Ŷe peut pas totaleŵeŶt suppƌiŵeƌ les effets d͛ĠŶeƌgie de suƌfaĐe ou 

les gradients radiaux qui créent des cellules convectives radiales conduisant à des ségrégations radiales 

[150]. Le transport de ces systèmes et leur comportement sont usuellement caractérisés par plusieurs 

grandeurs (sans unités) donnant une estimation des forces motrices responsables du transport de 

Đhaleuƌ, d͛espğĐes ou de fluides. La foƌŵe saŶs diŵeŶsioŶs dĠpeŶd d͛uŶe ĠĐhelle ĐaƌaĐtĠƌistiƋue de 
longueur, vitesse, concentration, temps, etc. qui représente le mécanisme de transport dominant. Les 

gƌaŶdeuƌs d͛iŶtĠƌġt daŶs Đes tƌaǀauǆ soŶt dĠĐƌites daŶs 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 (Pet, Pes) et de Reynolds (Re) permettent de distinguer entre les 

ŵĠĐaŶisŵes de tƌaŶspoƌt doŵiŶaŶts et dĠpeŶdeŶt du Đhoiǆ d͛ĠĐhelle ĐaƌaĐtĠƌistiƋue. Des ĐouĐhes 
limites se forment quand ces valeurs sont élevées [150]. 

Le groupe suivant de grandeurs dĠteƌŵiŶe l͛effet attĠŶuaŶt de la ǀisĐositĠ suƌ ĐeƌtaiŶes foƌĐes 
motrices : la flottaďilitĠ ;foƌĐe asĐeŶsioŶŶelle ƌĠsultaŶt de l͛iŵŵeƌsioŶͿ pouƌ les Ŷoŵďƌes de Gƌashof 
(Gr) et de Rayleigh (Ra), pour des échelles différentes de vitesse et de pression, et le cisaillement en 

suƌfaĐe pƌoduit paƌ le gƌadieŶt d͛ĠŶeƌgie de suƌfaĐe eŶ pƌĠseŶĐe de ǀisĐositĠ pouƌ le Ŷoŵďƌe de 
Marangoni (Ma) [150]. ‘a peƌŵet de diffĠƌeŶĐieƌ eŶtƌe des ƌĠgiŵes d͛ĠĐouleŵeŶt diffĠƌeŶts [151]. Le 

Ŷoŵďƌe de TaǇloƌ ;TaͿ est utilisĠ pouƌ Đoŵpaƌeƌ la foƌĐe ĐeŶtƌifuge à l͛effet attĠŶuaŶt de la ǀisĐositĠ 
[152]. 

Le dernier groupe est plus particulièrement lié à la centrifugation. Le nombre de Rossby (Ro) 

doŶŶe uŶe estiŵatioŶ de l͛ĠƋuiliďƌe des ǀitesses pouƌ dĠteƌŵiŶeƌ la ǀitesse peƌçue paƌ le sǇstğŵe. UŶe 
valeur de Ro iŶfĠƌieuƌe à ϭ iŶdiƋue des effets de Coƌiolis iŵpoƌtaŶts, ǀalaďle ƋuaŶd l͛ĠĐhelle de teŵps 
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du système est plus grande que la période de rotation [152]. Le numéro de Froude (Fr) concerne le 

rapport entre l͛aĐĐĠlĠƌatioŶ ĐeŶtƌifuge et l͛aĐĐĠlĠƌatioŶ teƌƌestƌe [153]. 

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

Grandeurs Signification Expression 

Nombre de Prandtl ݐ�ݒ�ݏݑ݂݂�ܦé ݐ�ݒ�ݏݑ݂݂�ܦ݁ݏݑ݁ݑݍݏ�ݒé ݐℎ݁ݎܲ ݁ݑݍ�݉ݎ =  ߙ�

Nombre de Schmidt ݐ�ݒ�ݏݑ݂݂�ܦé ݐ�ݒ�ݏݑ݂݂�ܦ݁ݏݑ݁ݑݍݏ�ݒé ݉ܽ݁ݑݍ�ݏݏ  ܵܿ =  ܦ�

Nombre de Péclet 
thermique 

݁ݒ�ݏݑ݂݂�݀ ݁ݑݍ�݉ݎℎ݁ݐ ݐݎݏ݊ܽݎܶ ݁ݒ�ݐܿ݁ݒ݊ܿ ݁ݑݍ�݉ݎℎ݁ݐ ݐݎݏ݊ܽݎܶ  ܲ݁௧ = ߙܮܸ  

Nombre de Péclet 
solutal 

݁ݒ�ݏݑ݂݂�݀ ݁ݑݍ�ݏݏܽ݉ ݐݎݏ݊ܽݎܶ ݁ݒ�ݐܿ݁ݒ݊ܿ ݁ݑݍ�ݏݏܽ݉ ݐݎݏ݊ܽݎܶ  ܲ݁௦ = ܦܮܸ  

Nombre de Reynolds ܶݐ�ݐ݊ܽݑݍ ݁݀ ݐݎݏ݊ܽݎé ݀݁ ݉ݐ�ݐ݊ܽݑݍ ݁݀ ݐݎݏ݊ܽݎܶ ݁ݒ�ݐܿ݁ݒ݊ܿ ݐ݊݁݉݁ݒݑé ݀݁ ݉݁ݒ�ݏݑ݂݂�݀ ݐ݊݁݉݁ݒݑ  ܴ݁ = �ܮܸ  

Nombre de Grashof ݐ�݈�ܾܽݐݐ݈݂ ݁݀ ݁ܿݎܨé݁ݏݑ݁ݑݍݏ�ݒ ݁ܿݎܨ ௧ݎܩ  = ݃ܮߚଷ�²  ∆ܶ 

Nombre de Rayleigh ݐ�݈�ܾܽݐݐ݈݂ ݁݀ ݁ܿݎܨé݁ݏݑ݁ݑݍݏ�ݒ ݁ܿݎܨ  
ܴܽ௧ = ௧ݎܩ ∙  ݎܲ

Nombre de Marangoni ݐ݊݁�݀ܽݎ݃ ݑܽ ݁ݑ݀ ݁ܿݎܨ ݀′é݊݁݁ݏݑ݁ݑݍݏ�ݒ ݁ܿݎܨ݂݁ܿܽݎݑݏ ݁݀ ݁�݃ݎ ௧ܽܯ  = �ሺ݀�݀ܶሻ²�ߩܮ  ∆ܶ 

Nombre de Taylor ݁ݏݑ݁ݑݍݏ�ݒ ݁ܿݎܨ݁݃ݑ݂�ݎݐ݊݁ܿ ݁ܿݎܨ  ܶܽ = Ͷ�ଶܮସ�²  

Nombre de Rossby ܸ�ݐݏݕݏ ݑ݀ ݁ݏݏ݁ݐèܸ݉݁�݁ݑ݀ ݁ݏݏ݁ݐ à ݈ܽ ݂ܴ ݏ�݈�ݎܥ ݁݀ ݁ܿݎ = ሺܵܿ/ Prሻ√ܴܽܲܮ�ʹݎ  

Nombre de Froude ܿܿܣé݈éܿܿܣ ݁݃ݑ݂�ݎݐ݊݁ܿ ݊�ݐܽݎé݈é݁ݑ݀ ݊�ݐܽݎ à ݈ܽ ݃ݐ�ݒܽݎé ݎܨ = ݃ܮ²�  

2.4.3 Expériences de solidification sous centrifugation 

Des expériences de solidification sous centrifugation effectuées sur de petits cylindres de 

seŵiĐoŶduĐteuƌs oŶt ƌĠǀĠlĠ uŶ ĐoŵpoƌteŵeŶt Đuƌieuǆ. Pouƌ la ĐƌoissaŶĐe de PďTe dopĠ d͛aƌgeŶt, aǀec 

gc entre 1 et 5 fois g0, Rodot et al. ont mis en évidence que la ségrégation était très limitée à 5 g par 

ƌappoƌt auǆ autƌes ǀitesses de ƌotatioŶ et Ƌue seules Đes ĐoŶditioŶs peƌŵettaieŶt l͛oďteŶtioŶ d͛uŶ 
lingot monocristallin [149]. La porosité en surface (en plus de la retassure) présente à 1 g était 

ĠgaleŵeŶt ƌĠduite pouƌ l͛essai à ϰ g et pƌesƋue ĠliŵiŶĠe à ϱ g, suggĠƌaŶt des ŵodes ĐoŶǀeĐtifs 
différents [149]. Par ailleurs, la ségrégation augmente pour des valeurs de g supérieures à 5 g dans la 

même centrifugeuse [155]. Sur une centrifugeuse différente ayant un diamètre 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 », ǀaleuƌ de foƌĐe ĐeŶtƌifuge à laƋuelle la sĠgƌĠgatioŶ est ŵoiŶdƌe Ƌu͛à des ǀitesses plus 
faibles ou plus élevées. La diminution de ségrégation en travaillant sous microgravité est connue, car 

ces conditions permettent de limiter les écoulements pouƌ uŶ tƌaŶspoƌt d͛espğĐes puƌeŵeŶt diffusif 
[152], ŵais le ŵĠĐaŶisŵe peƌŵettaŶt l͛aŵĠlioƌatioŶ liĠe à la ĐeŶtƌifugatioŶ Ŷ͛est pas ideŶtifiĠ. 

La modélisation numérique de ce phénomène sur le gallium liquide dans une centrifugeuse de 

diamètre 36 m montre que cette valeur de g à ségrégation minimisée correspond à une transition entre 

un régime de convection naturelle et un régime où 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 // -gͿ, la foƌĐe ĐeŶtƌifuge staďilise l͛ĠĐouleŵeŶt eŶ l͛attĠŶuaŶt [152]. Un Pe critique < 1 donne la 

limite supérieure de croissance stable, pour laquelle la force Coriolis recommence à déstabiliser les 
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ĠĐouleŵeŶts, tƌaduisaŶt de l͛ĠĐouleŵeŶt loŶgitudiŶal eŶ ĠĐouleŵeŶt ƌadial [152]. Dans une 

configuration de solidification dans le même sens que la gravité (G // g), la force de Coriolis stabilise 

l͛ĠĐouleŵeŶt eŶ l͛attĠŶuaŶt. Les fluĐtuatioŶs theƌŵiƋues et le ƌĠgiŵe iŶstaďle se pƌoduiseŶt aiŶsi à 
une vitesse de centrifugation plus faible que dans le cas de G // -g. [152]. L͛ĠĐouleŵeŶt de fluides passe 
d͛uŶ ƌĠgiŵe ŶoŶ-stationnaire à un régime stationnaire à un Ra critique, où les cellules de convection 

changent de sens de rotation [152,156]. À la transition de convection minimisée, les forces du système 

sont en équilibre, équilibre qui peut être facilité par une configuration qui permet au creuset fixé en 

haut de ĐhaŶgeƌ d͛aŶgle ƋuaŶd la foƌĐe ĐeŶtƌifuge augŵeŶte [183, 184]. DaŶs le Đas d͛uŶe 
ĐoŶfiguƌatioŶ fiǆĠe suƌ uŶ piǀot et Đapaďle d͛ajusteƌ soŶ aŶgle aǀeĐ la ĐeŶtƌifugatioŶ, la foƌĐe 
dominante est la flottaďilitĠ ;foƌĐe asĐeŶsioŶŶelle ƌĠsultaŶt de l͛iŵŵeƌsioŶͿ, et Đoŵŵe la foƌĐe de 
Coriolis, elle dépend de la vitesse de rotation, ω, et donc du diamètre de la centrifugeuse, avec une 

dépendance en ω² dans le premier cas et en ωVréf dans le second [154]. 

Quant aux effets matériaux, de nombreux paramètres, tels Ƌue l͛espaĐeŵeŶt des deŶdƌites 
seĐoŶdaiƌes, l͛espaĐeŵeŶt euteĐtiƋue, le diaŵğtƌe de tƌoŶĐs pƌiŵaiƌes, le ƌaǇoŶ de poiŶtes et la foƌŵe 
des cellules eutectiques ne semblent pas dépendre de la centrifugation [188, 189]. L͛espaĐeŵeŶt eŶtƌe 
les bras primaires diminue par contre quand la vitesse de centrifugation augmente [158]. La 

fƌagŵeŶtatioŶ Ŷ͛eŶ est pas ƌespoŶsaďle Đaƌ la stƌuĐtuƌe est toute ĐoloŶŶaiƌe. La suppƌessioŶ de 
diffusioŶ paƌ la ĐoŶǀeĐtioŶ et la flottaďilitĠ du liƋuide eŶƌiĐhi eŶ solutĠ ƌejetĠ au Ŷiǀeau de l͛iŶteƌfaĐe 
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 pâteuse et contraignant 

la croissance de bras secondaires [158]. Des bras tertiaires peuvent croître comme de nouveaux bras 

priŵaiƌes pouƌ ajusteƌ l͛espaĐeŵeŶt iŶteƌdeŶdƌitiƋue à la ǀitesse de ĐƌoissaŶĐe ĐoƌƌespoŶdaŶte. 

2.5 Synthèse 

Les ƌeĐheƌĐhes ďiďliogƌaphiƋues oŶt d͛aďoƌd doŶŶĠ des iŶfoƌŵatioŶs suƌ les alliages Ti-Al, les 

considérations vis-à-vis la contamination en raison de la ƌĠaĐtiǀitĠ de Đes alliages, l͛alliage lĠgeƌ à ďase 
du ĐoŵposĠ ɶ-TiAl « GE », connu pour son mélange de propriétés attractives et son application dans 

l͛aĠƌoŶautiƋue Đoŵŵe ŵatĠƌiau d͛auďes de tuƌďiŶe ďasse-pression et les autres alliages de la famille 

ɶ-TiAl ainsi que leurs applications. 

Le concept de la transition colonnaire-équiaxe, ou TCE, arrêt de la croissance des dendrites 

ĐoloŶŶaiƌes paƌ des gƌaiŶs ĠƋuiaǆes au Đœuƌ du liŶgot laissaŶt les deuǆ tǇpes de stƌuĐtuƌe apƌğs la fiŶ 
de solidification, a été détaillé. Les origines des grains équiaxes restent floues, et la littérature présente 

différentes hypothèses, notamment la fragmentation. La modélisation de ce phénomène a été 

présentée. Le modèle analytique de Hunt avec ses gradients critiques pour la croissance équiaxe ou 

colonnaire et ses cartographies en log v (log GͿ aiŶsi Ƌue l͛eǆteŶsioŶ au ŵodğle ĐoŵpƌeŶaŶt uŶ fluǆ de 
chaleur unidimensionnel a été expliqué en détail, et les grandes lignes des autres modèles existants 

ont été exposées.  

Le paragraphe 2.3 a traité de la solidification péritectique, caractérisée par la réaction 

pĠƌiteĐtiƋue oƶ la phase pĠƌiteĐtiƋue α appaƌaît suƌ la phase pƌiŵaiƌe β et la ƌeĐouǀƌe, suiǀi paƌ la 
ĐƌoissaŶĐe de la phase α auǆ dĠpeŶs de β paƌ la tƌaŶsfoƌŵatioŶ pĠƌiteĐtiƋue. La question de son effet 

suƌ la TCE a ĠtĠ ouǀeƌte. L͛effet de la solidifiĐatioŶ pĠƌiteĐtiƋue suƌ la TCE Ŷ͛appaƌaît pas daŶs la 
littérature. Le rôle de la fragmentation dans la TCE dans les alliages TiAl reste également à éclaircir. 
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Enfin, la coulée centrifuge industrielle a été discutée, suivi de quelques notions de transport 

et d͛ĠĐouleŵeŶts de fluides utiles, puis des ƌĠsultats d͛eǆpĠƌieŶĐes de solidifiĐatioŶ diƌigĠe eŶ 
centrifugeuse. 

EŶ fiŶ de ďiďliogƌaphie, les sujets ouǀeƌts à eǆploƌeƌ soŶt l͛effet de la solidification péritectique 

sur la fragmentation et la transition colonnaire-équiaxe. Le rôle joué par la fragmentation dans la TCE 

est ĠgaleŵeŶt iŶĐoŶŶu. L͛effet de la ĐeŶtƌifugatioŶ suƌ la fƌagŵeŶtatioŶ et la solidifiĐatioŶ eŶ gĠŶĠƌal 
Ŷ͛est pas Đlaiƌ. La mise en place de structures telles que la TCE, ainsi que la mise en place de 

ségrégation, sont des points intéressants à investiguer plus profondément. 
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Chapitre 3 : Matériaux et techniques 

Ce Đhapitƌe iŶtƌoduit les ŵatĠƌiauǆ et sǇstğŵes d͛Ġtude pouƌ les tƌois tǇpes d͛eǆpĠƌieŶĐes de la 
thèse : les coulées en creuset froid, les expériences de solidification dirigée dans une même 

ĐoŶfiguƌatioŶ aǀeĐ et saŶs ĐeŶtƌifugatioŶ, et les ĐoulĠes ĐeŶtƌifuge à l͛ĠĐhelle seŵi-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 dernière partie 

du chapitre concerne la modélisation, avec dans un premier temps les calculs des paramètres 

theƌŵodǇŶaŵiƋues pouƌ le sǇstğŵe d͛alliages, suivis des siŵulatioŶs spĠĐifiƋues à ĐhaƋue tǇpe d͛essai. 

3.1 Matériaux et systèmes d’étude 

3.1.1 Coulées en creuset froid 

Safran a fourni la matière ayant la composition GE pour les essais, pour que ceux-ci répondent 

diƌeĐteŵeŶt à la pƌoďlĠŵatiƋue iŶdustƌielle. Pouƌ les essais saŶs ĐeŶtƌifugatioŶ, il s͛agit d͛uŶ ďaƌƌeau 
cylindrique de 4,5 kg, de diamètre 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. CoŵpositioŶ ŶoŵiŶale de l’alliage GE fourni pour les essais de solidification sans centrifugation.  
Ti Al Cr Nb O 

%mas 59,37 33,04 2,58 4,86 0,08 
%mol 48,19 47,58 1,93 2,03 0,19 

 

Les études antérieures avec le système Ti-Al-Cr ont aidé à sélectionner les compositions pour 

l͛Ġtude aǀeĐ l͛alliage GE, répertoriées dans le Tableau 3-2. La Figure 3-1 représente une coupe isoplèthe 

du diagramme de phases pour le système 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. CompositioŶs ĠlaďoƌĠes à paƌtiƌ de l’alliage GE et leuƌs pƌopƌiĠtĠs. 
Teneur en Al nominale, 

%mol (%mas) 
Domaine Ajouts à 

GE 
T

liquidus
 (°C) ΔTsolidif (°C) 

43Al (29,17) Β +Ti 1556 58 
45Al (30,93) β/HǇpopĠƌiteĐtiƋue +Ti 1537 60 
46 Al (31,70) Hypopéritectique +Ti 1527 57 

47,5Al (GE) (33,04) Hypopéritectique aucun 1511 46 
52Al (37,03) Α +Al 1471 38 
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Figure 3-1. Coupe isoplèthe 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 

eƌƌeuƌ d͛eŶǀiƌoŶ ϭ %ŵol aluminium est présente sur la mesure. 

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

Teneur en Al 
nominale, %mol 

Teneur en Al mesurée, 
équiaxe, %mol 

Teneur en Al mesurée, 
colonnaire, %mol 

43 44,2 44,5 
45 46,3 46,5 
46 47,0 47,3 

47,5 48,7 48,1 
52 52,6 52,5 

UŶ tƌoŶçoŶŶage sous eau est ƌĠalisĠ pouƌ eŶleǀeƌ la peau d͛oǆǇdes des ďaƌƌeauǆ et oďteŶiƌ les 
ŵasses iŶfĠƌieuƌes à ϮϬ g ŶĠĐessaiƌes pouƌ les ĠlaďoƌatioŶs. L͛ajusteŵeŶt de l͛alliage ŵğƌe auǆ 
compositions désirées est réalisé par ajouts de titane ou aluminium. Le titane utilisé est découpé à la 

ŵiĐƌotƌoŶçoŶŶeuse de pƌĠĐisioŶ à paƌtiƌ d͛uŶ ďaƌƌeau de titaŶe de puƌetĠ ϵϵ,ϵϲ % de diamètre 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 % peƌŵetteŶt d͛ajusteƌ le poids fiŶal. L͛aluŵiŶiuŵ Ġtait sous foƌŵe de gƌaŶules aplaties de 
diamètre nominal 9,5 mm et de pureté 99,99 %. Toutes les surfaces (dans la limite du possible dans le 

Đas des gƌaŶules d͛aluŵiŶiuŵͿ des ŵatiğƌes pƌeŵiğƌes soŶt polies juste aǀaŶt les ĠlaďoƌatioŶs pouƌ 
eŶleǀeƌ l͛oǆǇde de suƌfaĐe. Ces ĠlĠŵeŶts et l͛alliage GE oŶt ĠtĠ pesĠs aǀeĐ uŶe précision de 0,001 g 

dans les proportions nécessaires pour faire un total de 20 g. 

Des lingots de 20 g sont alors élaborés à la sole froide pour éviter la contamination. Avant 

chaque essai, la sole froide est purgée par des cycles successifs de vide et d͛aƌgoŶ de puƌetĠ ϵϵ,ϵϵϵ %, 

pouƌ uŶ ǀide fiŶal iŶfĠƌieuƌ à ϴ∙ϭϬ-3 ŵďaƌ. UŶ fluǆ staďle d͛aƌgoŶ est eŶsuite Ġtaďli. Le gĠŶĠƌateuƌ est 
démarré à sa puissance minimale qui est ensuite augmentée au fur et à mesure pendant la fusion. Un 

pyromètre bichromatique enregistre la température à paƌtiƌ d͛eŶǀiƌoŶ ϵϬϬ°C. Le ŵĠtal liƋuide est eŶ 
semi-lĠǀitatioŶ peŶdaŶt Ƌue l͛iŶduĐteuƌ est eŶ ŵaƌĐhe et les liŶgots soŶt ƌefƌoidis au ĐoŶtaĐt du 
Đƌeuset fƌoid loƌsƋue l͛iŶduĐteuƌ est aƌƌġtĠ, le tout sous fluǆ d͛aƌgoŶ. 

Pour préparer les lingots de compositions différentes, la première fusion comprend les 20 g de 

ŵatiğƌes pƌeŵiğƌes, soit de l͛alliage GE tout seul, soit de l͛alliage GE et du titaŶe, soit du GE et de 
l͛aluŵiŶiuŵ. Les ĠlĠŵeŶts d͛additioŶ soŶt plaĐĠs au plus pƌoĐhe de l͛iŶduĐteuƌ, sous l͛alliage GE, pour 

faciliter leur fusion. Quelques cycles de chauffe et de refroidissement sont nécessaires pour atteindre 
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un lingot homogène avec additions. Dans ces cas, quand le lingot se colle au creuset, la puissance est 

remise à zéro et le décollage est effectué par un coup mécanique sec. Ensuite, après démontage et 

ŶettoǇage du tuďe et ƌĠtaďlisseŵeŶt de l͛atŵosphğƌe suiǀaŶt le pƌotoĐole haďituel, le liŶgot est 
ƌefoŶdu à l͛eŶǀeƌs. Le suiǀi ǀisuel de l͛aspeĐt foŶdu ou ŶoŶ foŶdu du liŶgot et de l͛aspeĐt de suƌface 

après le refroidissement, ainsi que le suivi thermique par pyromètre, permettent de confirmer 

l͛hoŵogĠŶĠitĠ du liŶgot.  

3.1.2 Solidification dirigée sous centrifugation 

Safran a fourni un deuxième barreau cylindrique de 4,5 kg, de diamètre 75 mm et de longueur 

proche de 190 mm, produit par PAM pour les expériences de solidification dirigée sous centrifugation. 

Sa composition nominale, légèrement 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.  
Ti Al Cr Nb O 

%mas 59,62 32,96 2,49 4,76 0,09 
%mol 48,39 47,46 1,86 1,99 0,21 

Les échantillons soŶt d͛uŶ diaŵğtƌe de ϳ,ϳ à ϳ,ϵ ŵŵ et d͛uŶe loŶgueuƌ de ϭϲϰ à ϭϲϱ mm. Une 

ƌaiŶuƌe de diaŵğtƌe eŶtƌe ϭ,Ϯ et ϭ,ϰ ŵŵ et d͛uŶe loŶgueuƌ de ϳϱ à ϳϲ ŵŵ est usiŶĠe suƌ uŶ ĐôtĠ pouƌ 
accueillir un thermocouple. Comme le TiAl est difficilement usinable et comme le perçage de la rainure 

présente un défi particulier, cet usinage a été réalisé par électroérosion par une entreprise spécialisée 

(EDM, electrical discharge machiningͿ Ƌui a ĠgaleŵeŶt ƌĠalisĠ l͛usiŶage des ĠĐhaŶtilloŶs Ti-46Al-8Nb, 

Dohlen & Krott Werkzeugbau pouƌ AĐĐess. Diǆ ĠĐhaŶtilloŶs oŶt ĠtĠ pƌĠpaƌĠs pouƌ peƌŵettƌe d͛assuƌeƌ 
les ĐaŵpagŶes d͛essais de ĐoulĠe ĐeŶtƌifuge, de ǀalidatioŶ sous gƌaǀitĠ teƌƌestƌe ;« ground test ») et 

pouƌ les futuƌes eǆpĠƌieŶĐes eŶ ŵiĐƌogƌaǀitĠ daŶs le ŵġŵe fouƌ. L͛aǆe loŶgitudiŶal de chacun des dix 

ĠĐhaŶtilloŶs pƌoduits Ġtait paƌallğle à l͛aǆe loŶgitudiŶal du ďaƌƌeau oƌigiŶal.  

3.1.3 Coulées centrifuges semi-industrielles 

Safran a fourni de la matière de différentes sources pour les coulées centrifuges semi-

industrielles. Deux compositions oŶt ĠtĠ utilisĠes pouƌ Ġtudieƌ l͛effet du pĠƌiteĐtiƋue : uŶe ĐoŵpositioŶ 
GE haut-Al légèrement hyperpéritectique (33 %mas aluminium ; ≈ ϰϳ,ϱ %mol) et une composition bas-

Al hypopéritectique (32,1 %mas aluminium ; ≈ ϰϲ,ϱ %ŵolͿ, toutes les deuǆ fouƌŶies par Safran. La 

matière pour la première coulée, barreaux censés être plus riches en aluminium, a été fournie sous 

forme de quatre cylindres PAM de diamètre 127 mm dont deux du pied de barreau. La matière pour 

la seconde coulée, barreaux censés être moins chargés en aluminium, a été fournie sous forme de 

diǀeƌses Ġpƌouǀettes issues d͛uŶ pƌoĐĠdĠ de ĐoulĠe ĐeŶtƌifuge iŶdustƌiel. Le Tableau 3-5 présente les 

ĐoŵpositioŶs aĐtuelles ŵesuƌĠes paƌ dissolutioŶ ĐhiŵiƋue ;gƌaǀiŵĠtƌieͿ d͛au ŵoiŶs 10 g de matière 

pƌĠleǀĠe au pied de ĐhaƋue ďaƌƌeau apƌğs ĐoulĠe ĐeŶtƌifuge. L͛aŶalǇse ŵoŶtƌe Ƌu͛eŶ ƌĠalitĠ les 
compositions sont assez proches entre les deux essais.  
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Tableau 3-5. Compositions au pied des barreaux après les coulées semi-industrielles. 

Coulée unités Ti Al Nb Cr O 

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 diamètre 75 mm pour les coulées sans centrifugation a été étudiée 

sous microscope électronique à balayage (MEB) en mode back-scattered electrons (BSE). La Figure 3-2 

présente ces microstructures. Des modifications microstructurales sont mises en évidence sur une 

distaŶĐe d͛eŶtƌe ϭϬϬ et ϯϬϬ µŵ de la suƌfaĐe, saŶs ĐoŶtaŵiŶatioŶ paƌ des Đaƌďuƌes.  

 
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. Croûte fortement appauvrie en aluminium :   < 3 µm 
II. Zone sans plaquettes ni lamelles :    < 10 µm 

III. Possibilité de lamelles fines, moins de grains foncés :  100-300 µm 
IV. Plaquettes allongées, quelques lamelles, grains foncés :  bulk  

Les « plaquettes » observées en Zone III sont les formes claires allongées sur la Figure 3-2. 

Coŵŵe Ŷous Ŷ͛oďseƌǀoŶs Ƌu͛uŶe Đoupe ϮD, elles pouƌƌaieŶt ĠgaleŵeŶt ġtƌe sous foƌŵe de ďâtoŶŶets. 

Pour les coulées semi-industrielles comme pour les analyses chimiques, la peau, si présente, a 

donc été enlevée à la meule, et les ƌĠsidus et aŶĐieŶs ŵaƌƋuages au feutƌe eŶleǀĠs à l͛ĠthaŶol. La 
suƌfaĐe de la ŵatiğƌe pouƌ les ĐoulĠes à l͛ĠĐhelle laďoƌatoiƌe saŶs ĐeŶtƌifugatioŶ a ĠtĠ eŶleǀĠe paƌ 
tronçonnage. 

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 

ĐoŶfiguƌatioŶ de l͛iŶstallatioŶ peƌŵet de poƌteƌ le ŵĠtal foŶdu eŶ Ġtat de seŵi-lévitation lorsque 

l͛iŶduĐteuƌ est sous teŶsioŶ. Le Đƌeuset et l͛iŶduĐteuƌ soŶt tous les deuǆ ƌefƌoidis à l͛eau. UŶ tuďe eŶ 
Pyrex entourant le creuset est rendu étanche par des bagues de serrage. Deux joints en silicone de 
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chaque côté relient au système un groupe de pompage primaire vers le haut et une entrée de gaz, 

dans ce cas de l͛aƌgoŶ, ǀeƌs le ďas. Pouƌ ƌĠgleƌ le fluǆ des gaz, uŶ dĠďitŵğtƌe à ďille et uŶ ŵaŶoŵğtƌe 
soŶt utilisĠs pƌğs de la soƌtie des gaz. UŶ dĠteĐteuƌ de pƌessioŶ piĠzoĠleĐtƌiƋue situĠ pƌğs de l͛eŶtƌĠe 
des gaz et relié à un écran digital donne des informations suƌ la pƌessioŶ daŶs l͛eŶĐeiŶte. UŶ gĠŶĠƌateuƌ 
fouƌŶit la puissaŶĐe à l͛iŶduĐteuƌ, et uŶ ĐoŶtƌôle ŵaŶuel de la puissaŶĐe est possiďle. Les doŶŶĠes 
theƌŵiƋues du pǇƌoŵğtƌe ďiĐhƌoŵatiƋue positioŶŶĠ à l͛eǆtƌĠŵitĠ haute du tuďe eŶ PǇƌeǆ et ĐaliďƌĠ 
aǀeĐ l͛aide d͛uŶ fouƌ Đoƌps Ŷoiƌ soŶt eŶƌegistƌĠes suƌ oƌdiŶateuƌ et affiĐhĠes siŵultaŶĠŵeŶt suƌ uŶ 
écran digital. La Figure 3-3 présente la configuration de la sole froide. L͛Annexe B : Études de la 

configuration et de caractérisation microstructurale présente les études qui ont mené à cette 

configuration. 

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

3.2.1.2 Protocole expérimental 

Chaque essai a lieu après nettoyage du creuset, du tube et de la colonne reliant le tube au 

pǇƌoŵğtƌe. UŶ ǀide iŶfĠƌieuƌ à ϴ ∙ ϭϬ-3 ŵďaƌ est atteiŶt apƌğs Ϯ puƌges à l͛aƌgoŶ. UŶ fluǆ staďle d͛aƌgoŶ 
est ensuite établi. La consigne du générateur est portée à une puissance de 3 kW puis augmentée en 

deuǆ fois jusƋu͛à ϰ kW, loƌsƋue l͛ĠǀolutioŶ de la teŵpĠƌatuƌe au pǇƌoŵğtƌe ƌaleŶtit. Le Tableau 3-6 

pƌĠseŶte les paƌaŵğtƌes de l͛essai liĠ au gĠŶĠƌateuƌ, aǀeĐ la ŵasse des lingots affichée puisque la 

lévitation dépend de celle-ci. La vitesse maximale du liquide, calculée à partir de l͛ĠƋuiliďƌe ĠŶeƌgetiƋue 
eŶtƌe le Đhaŵp ĠleĐtƌoŵagŶĠtiƋue, le Đhaŵp gƌaǀitatioŶŶel et la dissipatioŶ ǀisƋueuse, atteiŶt ϭ,ϵϴ ∙ 
10-1 m/s [159]. Si la fusion ne se produit pas, la puissance peut être augmentée par pas de 0,5 kW. 

Après la fusion, la puissance peut être augmentée pour garantir une surchauffe de 20°C. Le métal est 

maintenu en fusion quelques secondes avant de réduire la puissance à 0 kW en quelques secondes. Le 

lingot rentre en contact avec le creuset et se solidifie au contact. Le refroidissement continue dans le 

Đƌeuset à des ǀitesses de l͛oƌdƌe de ϭϬ°C/s sous aƌgoŶ jusƋu͛à la teŵpĠƌatuƌe aŵďiaŶte. L͛Annexe C : 

Études du système Ti-Al-Cr en creuset froid pƌĠseŶte les Ġtudes Ƌui oŶt ŵeŶĠ à l͛ĠtaďlisseŵeŶt du 
protocole. 

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

Masse (g) P (kW) I (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 mêmes 

conditions pour permettre de vérifier la reproductibilité des essais. Un lingot de composition 45Al a 

également été produit. Les lingots sont ensuite sectionnés à la microtronçonneuse sur un plan 

tƌaǀeƌsaŶt l͛aǆe ĐeŶtƌal du liŶgot. La Figure 3-4 ŵoŶtƌe Ƌue l͛ĠlaďoƌatioŶ pƌopƌe et saŶs Đollage daŶs la 
sole froide est reproductible en termes de structures pour un même alliage, l͛alliage de ďase GE saŶs 
addition. 

 
Figure 3-4. OďseƌvatioŶ au ŵiĐƌosĐope optiƋue de tƌois liŶgots issus d’essais de ĐoulĠe de l’alliage Ti-47,5Al-2Cr-2Nb en 

creuset froid. 

3.2.2 Expériences de solidification dirigée 

Safran, l͛IJL, Access, Airbus et l͛ESA (European Space Agency) ont tous participé à la réalisation 

des expériences de coulée en centrifuge de grand diamètre, au travers du projet ESA-MAP GRADECET 

daŶs leƋuel s͛iŶsĐƌit Đette Ġtude. 

L͛hǇpeƌĐeŶtrifugeuse « Large Diameter Centrifuge » (LDC) se trouve au centre technique ESTEC 

d͛E“A, à Nooƌdǁijk, auǆ PaǇs-Bas. Elle contient quatre à six gondoles attachées à quatre bras. Son 

diamètre total pendant la centrifugation est de 8 m. Cette installation permet de réaliser des 

eǆpĠƌieŶĐes eŶ gƌaǀitĠ ǀaƌiaďle, de gƌaǀitĠ teƌƌestƌe ;ϭ gͿ jusƋu͛à ϮϬ g. Le fouƌ pouƌ les eǆpĠƌieŶĐes de 
solidifiĐatioŶ seƌa iŶstallĠ à l͛iŶtĠƌieuƌ d͛uŶe goŶdole. La Figure 3-5 illustre la configuration. Des 

équipements de contrôle sont visibles dans la gondole 5 juste derrière le module four en gondole 1. 

   
Figure 3-5. (a) Large Diameter Centrifuge, avec (b) une vue des équipements expérimentaux installés dans deux gondoles 

loƌs d’uŶ essai et ;ĐͿ uŶe vue de la ĐeŶtƌifugeuse eŶ ŵaƌĐhe, eŶ Đouƌs de dĠĐĠlĠƌatioŶ. 

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

GRADECET, le TEM03-5M. La Figure 3-6 montre le module hors gondole dont le système de ventilation 

et de ƌefƌoidisseŵeŶt, l͛aliŵeŶtatioŶ eŶ gaz ;essais sous aƌgoŶ, tƌeŵpe à l͛hĠliuŵͿ et le ďloĐ fouƌ. 

(a)                                   (b)                                    (c) 
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Figure 3-6. Photo (a) et dessin technique (b) du module expérimental avec le four TEM03-5M. 

Il s͛agit d͛uŶe ĐoŶĐeptioŶ « power-down » de solidification sans écoulement avec trois sources 

de chaleur (deux à Tchaude, une à Tfroide). Un ressort gère la dilatation thermique de la chambre pour 

éviter des retassures et limiter les écoulements de fluides à ceux dû à la centrifugation et à la 

ĐoŶǀeĐtioŶ theƌŵiƋue. La paƌtie fƌoide ;pƌeŵieƌ solideͿ d͛uŶ ĠĐhaŶtilloŶ ĐǇliŶdƌiƋue se situe à 
l͛eǆtĠƌieuƌ peŶdaŶt les ƌotatioŶs eŶ ƌaisoŶ d͛uŶ sǇstğŵe Ŷe peƌŵettant 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. 

PeŶdaŶt l͛essai, le ǀeĐteuƌ g est donc parallèle et opposé à la direction de solidification. Un 

theƌŵoĐouple est iŶtƌoduit daŶs l͛ĠĐhaŶtilloŶ, tƌouĠ ĐôtĠ solide ŶoŶ-foŶdu, et d͛autƌes theƌŵoĐouples 
suiǀeŶt la teŵpĠƌatuƌe des souƌĐes de Đhaleuƌ. Les goŶdoles de l͛iŶstallatioŶ piǀoteŶt autouƌ de leuƌ 
poiŶt de fiǆatioŶ peŶdaŶt Ƌue l͛hǇpeƌĐeŶtƌifugeuse atteint la vitesse ciblée, passant du vertical vers 

l͛hoƌizoŶtal. L͛aŶgle staďle ;α suƌ la Figure 3-7) des gondoles est atteint avant de chauffer et fondre la 

matière pour éviter des écoulements de fluides transitoires. Access a modélisé ce comportement et 

soŶ effet suƌ leuƌs eǆpĠƌieŶĐes aǀeĐ l͛alliage Ti-46Al-8Nb du projet IMPRESS. Une différence à noter 

eŶtƌe les deuǆ ĐaŵpagŶes est le fait Ƌue l͛aǆe loŶgitudiŶal de l͛ĠĐhaŶtilloŶ est ĐeŶtƌĠ daŶs la goŶdole 
dans les essais préseŶtĠs daŶs Đette thğse, taŶdis Ƌue Đe Ŷ͛Ġtait pas eŶĐoƌe le Đas pouƌ la pƌeŵiğƌe 
ĐaŵpagŶe aǀeĐ l͛alliage TNB. 

  
Figure 3-7. ;aͿ SĐhĠŵa de l’iŶtĠƌieuƌ du fouƌ pouƌ les eǆpĠƌieŶĐes eŶ LDC. ;ďͿ SĐhĠŵa du sens de rotation de la 

ĐeŶtƌifugeuse et de l’aŶgle loƌs de la ĐeŶtƌifugatioŶ paƌ ƌappoƌt au fouƌ et à l’aǆe de ƌotatioŶ. 

Pour assurer une bonne thermique, commencer une nouvelle expérience implique le 

remplacement du four entier avec un échantillon pré-chargé plutôt que le remplacement de 

l͛ĠĐhaŶtilloŶ daŶs uŶ ŵġŵe fouƌ. L͛ĠĐhaŶtilloŶ doit ġtƌe eŶleǀĠ paƌ tƌoŶçoŶŶage. CiŶƋ fouƌs diffĠƌeŶts 
ont été chargés dans le même module expérimental, chacun placé à son tour dans la même gondole.  

(a) 

 

   (a)                                                                                  (b) 

(b) 
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Ce four offre un contrôle theƌŵiƋue et des ŵesuƌes theƌŵiƋues pƌĠĐis. Il peƌŵet d͛isoleƌ 
l͛iŶflueŶĐe de g suƌ la foƌŵatioŶ de stƌuĐtuƌes. Plusieuƌs ǀaleuƌs de g soŶt possiďles paƌ ƌappoƌt au 
dispositif de coulée centrifuge semi-industrielle, et la valeur de g reste stable durant l͛essai. UŶ seŶseuƌ 
de gravité dans la gondole permet de préciser celle-Đi au Ŷiǀeau de l͛ĠĐhaŶtilloŶ pouƌ ĐhaƋue essai. Les 
ŵġŵes fouƌs et doŶĐ le ŵġŵe foƌŵat d͛ĠĐhaŶtilloŶs seƌoŶt utilisĠs pouƌ des essais de solidifiĐatioŶ de 
TiAl sous microgravité en vol parabolique pour le programme MAXUS.  

Cinq essais ont été réalisés, à 5, 10, 15 et 20 g. Deux essais ont été réalisés à 20 g, avec un cas 

où les sources de chaleur ont été démarrées plus tôt, pour effectuer une fusion à 1 g avant de démarrer 

la centrifugeuse, mais les autres expériences ont été uniques, avec la fusion réalisée dès que la rotation 

de la LDC était stable.  

Un sixième 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, aǀeĐ le ĐotĠ fƌoid de l͛ĠĐhaŶtilloŶ ǀeƌs le ďas. Le Tableau 3-7 présente les paramètres liés à 

la configuration. 

Tableau 3-7. Paramètres des essais à la LDC : les positions des thermocouples (Téch, Tϯ, TϮ, Tϭ, daŶs l’ĠĐhaŶtilloŶ et les ϯ 
souƌĐes de Đhaleuƌ, ƌespeĐtiveŵeŶtͿ, paƌ ƌappoƌt à la plaƋue de ďase de l’asseŵďlage. 

g visé 
g 

mesuré 
N° 

essai 
N° 

source 
N° 

four 
Pos. Téch 

(mm) 
Pos. T3 
(mm) 

Pos. T2 
(mm) 

Pos. T1 
(mm) 

5 5,05 22 30 1 105 123 198 208 
10 10,1 25 27 7 105 123 198 208 
15 15,15 24 28 9 105 123 198 208 
20 18,3 23 29 10 95 123 198 208 
20/ fus. 1g 18,3 26 25 2 105 123 198 208 
1 (ground) 1 27 26 6 105 123 198 208 

Le ŵġŵe pƌofil theƌŵiƋue ĐoŶtƌôlĠ est appliƋuĠ loƌs de ĐhaƋue essai. Le pƌofil theƌŵiƋue d͛uŶ 
essai et l͛ĠǀolutioŶ du gƌadieŶt theƌŵiƋue daŶs le four Airbus sont schématisés en Figure 3-8. Le profil 

thermique est dérivé du pƌofil utilisĠ pouƌ l͛alliage Ti-46Al-8Nb déjà testé à la LDC dans le cadre de 

G‘ADECET, ajustĠ à la teŵpĠƌatuƌe du liƋuidus plus faiďle pouƌ l͛alliage GE. Le ĐhaŶgeŵeŶt de ǀitesse 
de refroidissement de la source de chaleur « froide », H3, augmente le volume de matière solidifiant 

sous faiďle gƌadieŶt theƌŵiƋue et peƌŵet d͛oďteŶiƌ uŶe TCE suƌ les ĠĐhaŶtilloŶs. 

 
 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. CoŵŵeŶĐeƌ l͛eŶƌegistƌeŵeŶt des doŶŶĠes. 

(a)                                                                 (b) 
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3. Chauffeƌ paƌ pas de ϮϬϬ°C jusƋu͛à ϭϬϬϬ°C, aǀeĐ des Ġtapes de ǀide et de puƌge à ĐhaƋue 
pas. 

4. Chauffer jusƋu͛à Đe Ƌue les teŵpĠƌatuƌes suiǀaŶtes soieŶt atteiŶtes : 

 H1 = 1623°C 

 H2 = 1623°C 

 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 à une vitesse de 0,3°C/s pendant 120 s, avec une température de fin de 

1507°C. 

8. Après ces 120s, les vitesses de refroidissement sont : 

 H1 = 0,4 K/s 

 H2 = 0,4 K/s 

 H3 = 0,1 K/s 

9. La tƌeŵpe à l͛hĠliuŵ ĐoŵŵeŶĐe ƋuaŶd la teŵpĠƌatuƌe ŵaǆiŵale de Ŷ͛iŵpoƌte Ƌuelle 
source de chaleur atteint 1475°C, juste en dessous du solidus de 1476°C. 

10. La tƌeŵpe s͛aƌƌġte ƋuaŶd la teŵpĠƌatuƌe ŵaǆiŵale de Ŷ͛iŵpoƌte Ƌuelle souƌĐe de Đhaleuƌ 
atteint 1200°C. 

11. Aƌƌġteƌ l͛eŶƌegistƌeŵeŶt de doŶŶĠes. 
12. Après 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) 

aǀaŶt de pƌoĐĠdeƌ à la dĠĐoupe. Pouƌ la dĠĐoupe, uŶ ŵaƌƋuage iŶdiƋue la paƌtie de l͛ĠĐhaŶtilloŶ situĠe 
« en haut » paƌ ƌappoƌt à la gƌaǀitĠ teƌƌestƌe peŶdaŶt l͛essai. Les ĠĐhaŶtilloŶs oŶt ĠtĠ seĐtioŶŶĠs suƌ 
un plan longitudinal parallğle à Đe poiŶt et ĐoŶteŶaŶt l͛aǆe loŶgitudiŶal de l͛ĠĐhaŶtilloŶ ;Figure 3-9), 

paƌ jet d͛eau d͛uŶe Ġpaisseuƌ d͛ϭ ŵŵ. L͛essai saŶs ĐeŶtƌifugatioŶ iŵpliƋuaŶt uŶ ĠĐhaŶtilloŶ 
perpendiculaire à 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. 

 
Figure 3-9. SĐhĠŵa de la paƌtie de l’ĠĐhaŶtilloŶ ĠtudiĠe paƌ toŵogƌaphie et le plaŶ de dĠĐoupe paƌ ƌappoƌt à la gƌavitĠ et 

le sens de rotation pour un échantillon centrifugé. 

3.2.3 Coulées centrifuge semi-industrielles 

Les expériences de coulée centrifuge oŶt ĠtĠ ƌĠalisĠes au TeĐhCeŶteƌ d͛AĐĐess, à Aiǆ-la-

Chapelle, en Allemagne.  

Ces eǆpĠƌieŶĐes peƌŵetteŶt d͛eǆploƌeƌ les effets de la ĐoulĠe ĐeŶtƌifuge à uŶe ĠĐhelle seŵi-
industrielle. Chaque coulée nécessite environ 10 kg de matière. Ce métal est fondu dans un creuset 

froid à induction pour limiter la contamination en oxygène et versé dans un distributeur de géométrie 

fixe. Deux moules métalliques peuvent être remplis avec ce modèle de distributeur, et le remplissage 

est assistĠ paƌ ĐeŶtƌifugatioŶ. L͛eŶtrée de moule standard du système en place doit être respectée. Les 
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coulées sont effectuées dans une chambre sous vide, sans préchauffage ni revêtement des moules 

métalliques monoblocs. La dilatation thermique permet de démouler les barreaux. Le tout est monté 

suƌ uŶ plateau touƌŶaŶt, et la ĐoulĠe des ďaƌƌeauǆ s͛effeĐtue hoƌizoŶtaleŵeŶt Đoŵŵe les liŶgots 
Safran. La Figure 3-10 illustre ces détails. 

  

 

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 diamètre 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 iŵpoƌtaŶtes au foŶd de Đe ďaƌƌeau loŶg Ƌu͛au foŶd du ďaƌƌeau plus Đouƌt, supĠƌieuƌes à ϯϬ g et 
24 g, respectivement, forĐes Ƌui ƌesteŶt ŵoiŶs iŵpoƌtaŶtes Ƌue loƌs d͛uŶ pƌoĐĠdĠ d͛ĠĐhelle 
industrielle. Les diamètres des barreaux sont inférieurs à ceux coulés industriellement, ce qui donnera 

de nouveaux résultats. Les formes des barreaux sont présentées sur la Figure 3-11. 

 

Figure 3-11. Dimensions des barreaux à couler chez Access. 



51 
 

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 à pénétrer 

dans le métal fondu, à une profondeur de 1 mm. Même 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 suƌ l͛aǆe de sǇŵĠtƌie du ďaƌƌeau et au foŶd du ŵoule pouƌ peƌtuƌďeƌ le ŵoiŶs possiďle la ĐoulĠe. 
TC2 et TC3 se trouvent sur un coté, 1 ou 2 mm sous la surface, pour mesurer la température à deux 

distances du fond et donc à deux épaisseurs de barreau, à des distances de 48 mm et 96 mm, 

respectivement, du pied de barreau. Leur profondeur exacte sera relevée pour la modélisation.  

 

Figure 3-12. Placement de thermocouples sur dessiŶ CAO d’AĐĐess. 

La quantité de TiAl à fondre est environ 10 kg. La matière de chaque composition a été 

dĠĐoupĠe, ŵeulĠe et ŶettoǇĠe à l͛ĠthaŶol pouƌ eŶleǀeƌ les ƌĠsidus. Apƌğs ŶettoǇage et ŵeulage, il 
restait 9,6 kg de matière bas-Al, et 10,3 kg de matière haut-Al ont été utilisés pour les essais, une masse 

totale de ŵatiğƌe supĠƌieuƌe à ϭϬ kg peƌŵettaŶt d͛assuƌeƌ uŶ ďoŶ dĠƌouleŵeŶt de Đeuǆ-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 

pƌĠĐhauffage apƌğs aǀoiƌ ĐoŶfiƌŵĠ la fusioŶ de l͛alliage et ƌeŵpli d͛aƌgoŶ. La louche de métal liquide 

est desĐeŶdue daŶs la Đhaŵďƌe, et apƌğs uŶe pause d͛uŶe ŵiŶute de staďilisatioŶ, la ƌotatioŶ 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 arrêtée après 5 mn. Ensuite, la chambre 

est ouverte pour vérifieƌ l͛Ġtat de la ĐoŶfiguƌatioŶ, et l͛eŶseŵďle est laissĠ se ƌefƌoidiƌ à l͛aiƌ, avec un 

démoulage après plus de 3 h de refroidissement. Deux essais ont été réalisés pour chacune des deux 

ĐoŵpositioŶs d͛alliage. 

Les liŶgots oŶt ĠtĠ dĠĐoupĠs sous jet d͛eau ;Ġpaisseuƌ du jet : 1 mm) chez Access pour pouvoir 

Ġtudieƌ la seĐtioŶ loŶgitudiŶale suƌ des plaŶs ĐiďlĠs. L͛oƌieŶtatioŶ des ďaƌƌeauǆ a ĠtĠ ƌepĠƌĠe eŶ fiŶ de 
coulée. La section principale est perpendiculaire à la gravité terrestre pour donner le plan horizontal 

identifié par Access comme étant intéressant suite à des ŵodĠlisatioŶs de l͛ĠĐouleŵeŶt de fluides sous 
centrifugation. Sur une des moitiés, une section parallèle à la gravité terrestre a été réalisée pour 

confirmer la symétrie éventuelle des microstructures. La Figure 3-13 pƌĠseŶte Đes dĠĐoupes. D͛autƌes 
dĠĐoupes pouƌƌoŶt ġtƌe ƌĠalisĠes daŶs des zoŶes iŶtĠƌessaŶtes suƌ Đes ĠĐhaŶtilloŶs suite à l͛Ġtude 

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 : pƌĠpaƌatioŶ d͛ĠĐhaŶtilloŶs, teĐhŶiƋues d͛aŶalǇse, ŵesuƌe de taille de gƌaiŶs, ĐalĐuls 
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 

ŵĠtallogƌaphiƋues ĐouƌaŶtes au ŵoiŶs jusƋu͛au papieƌ ϭϮϬϬ. DiffĠƌeŶtes attaƋues oŶt ĠtĠ utilisĠes. 

 Coulées en creuset froid 
Ces lingots sectionnés ont été enrobés avant leur polissage. Le polissage est terminé par trois 

Ġtapes de polissage suƌ dƌaps aǀeĐ des suspeŶsioŶs d͛aluŵiŶe de diaŵğtƌe ϯ µŵ puis ϭ µŵ et uŶe 
finition avec de la suspension Struers OP-S, une suspension à la silice colloïdale de pH 10 contenant 

des particules de diamètre 0,04 µm. 

Initialement, des attaques à la soude chaude ont été utilisées pour souligner la structure 

primaire, particulièrement efficace dans les alliages à faible teneur en aluminium. La préparation de 

l͛attaƋue à la soude Đhaude ĐoŶsiste à chauffer une solution de 30 g de NaOH dans 16Ϭ ŵL d͛eau 
distillĠe jusƋu͛à ϴϬ°C, à laquelle 30 mL d͛H2O2 sont ajoutés après avoir enlevé la source de chaleur [10]. 

Les échantillons sont immergés dans cette solution pendant 15 s environ, puis riŶĐĠs à l͛eau et à 
l͛ĠthaŶol. 

Une attaque au réactif de Kroll modifié a été appliquée après repolissage miroir. Ce réactif est 

composé de 67 % d͛eau distillĠe ;H2O), 23 % d͛eau oǆǇgĠŶĠe ;H2O2), 7 % d͛aĐide fluoƌhǇdƌiƋue ;HFͿ et 
3 % d͛aĐide ŶitƌiƋue ;HNO3) [10]. QuelƋues seĐoŶdes seuleŵeŶt d͛attaƋue soŶt ŶĠĐessaiƌes pouƌ 
eǆposeƌ les stƌuĐtuƌes. UŶ ƌiŶçage à l͛eau pus à l͛ĠthaŶol est suiǀi d͛uŶ sĠĐhage ƌapide à l͛aiƌ Đhaud. 

 Solidification dirigée 
Les échantillons sectionnés ont été polis manuellement et sans enrobage sur des plateaux de 

polissage de grand diamètre (300 mm) et sans anneau métallique pour tenir les papiers. Après les 

étapes au papier abrasif, trois étapes de polissage sur draps sont appliquées avec des suspensions 

d͛aluŵiŶe de diaŵğtƌe ϲ µŵ et ϯ µŵ, puis uŶe solutioŶ de fiŶitioŶ « titan politur » de silice colloïdale 

qui contient 5 % d͛eau oǆǇgĠŶĠe. 
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UŶe attaƋue de tǇpe Kƌoll ;ϭϱϬ ŵL d͛eau distillĠe H2O, ϵ ŵL d͛aĐide ŶitƌiƋue HNO3 et 4,5 mL 

d͛aĐide fluorhydrique HF) a été appliquée pendant quelques secondes pour révéler la microstructure. 

 Coulées centrifuge semi-industrielles 
Les échantillons sectionnés ont été marqués à une distance de 10 cm et de 20 cm du pied de 

barreau et tronçonnés 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 diamètre (300 mm) et sans anneau métallique pour tenir les papiers. 

AuĐuŶe Ġtape de polissage suƌ dƌap Ŷ͛a ĠtĠ appliƋuĠe. 

Une attaque utilisée chez Safran a été appliquée en trempant les échantillons dans un bac de 

solutioŶ, suiǀi des ƌiŶçages et sĠĐhages haďituels. La solutioŶ ĐoŶtieŶt ϭϱϬ ŵL d͛aĐide ŶitƌiƋue HNO3 à 

60 %, ϭϱϬ ŵL d͛aĐide fluoƌhǇdƌiƋue HF à ϰϬ % et ϳϬϬ ŵL d͛eau dĠioŶisĠe H2O. 

3.3.1.2 Microscopie électronique 

Les surfaces des échantillons pour analyses en microscopie électronique à balayage (MEB) en 

mode back-scattered electrons (BSE) doivent être parfaitement polies afin de ne manifester que du 

ĐoŶtƌaste ĐhiŵiƋue sous le faisĐeau d͛ĠleĐtƌoŶs.  

 Coulées en creuset froid 
 La suƌfaĐe plaŶe est polie ŵaŶuelleŵeŶt jusƋu͛au papieƌ ϰϬϬϬ, suiǀi d͛uŶ polissage suƌ dƌaps 

dĠdiĠs aǀeĐ des suspeŶsioŶs à l͛aluŵiŶe de ϯ µŵ puis de 1 µm, suivi de la solution Struers OP-S 

(suspension à la silice colloïdale, particules de diamètre 0,04 µm). 

 Pouƌ l͛aŶalǇse de taille de gƌaiŶs, uŶe lĠgğƌe attaƋue au ƌĠaĐtif de Kƌoll ŵodifiĠ a ĠtĠ utilisĠe 
pour faire ƌessoƌtiƌ les gƌaiŶs de β pƌiŵaiƌe. Ce ƌĠaĐtif est ĐoŵposĠ de ϲϳ % d͛eau distillĠe H2O, 23 % 

d͛eau oǆǇgĠŶĠe H2O2, 7 % d͛aĐide fluoƌhǇdƌiƋue HF et ϯ % d͛aĐide ŶitƌiƋue HNO3 [10]. Quelques 

seĐoŶdes seuleŵeŶt d͛attaque sont nécessaires pour révéler les structures. 

 Solidification dirigée 
La pƌĠpaƌatioŶ est ideŶtiƋue à Đelle pouƌ les aŶalǇses sous ŵiĐƌosĐopie optiƋue, sauf l͛attaƋue 

chimique. Les surfaces observées sous MEB sont polies miroir et non attaquées. 

 Coulées centrifuge semi-industrielles 
La taille des échantillons étant importante, auĐuŶe pƌĠpaƌatioŶ supplĠŵeŶtaiƌe Ŷ͛a ĠtĠ 

réalisée après la préparation pour les analyses sous microscopie optique. 

3.3.1.3 Mesures de composition chimique 

 Coulées en creuset froid 
Les mesures de composition chimique sur les lingots à la sole froide étant réalisées sous MEB, 

la procédure de préparation pour analyses MEB a été utilisée, sans attaque métallographique.  

 Solidification dirigée 
Les mesures de composition chimique sur les échantillons issus des essais à la LDC étant 

réalisées sous MEB, la procédure de préparation pour analyses MEB a été utilisée.  
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 Coulées centrifuge semi-industrielles 
Sur les « quarts de barreau » seĐtioŶŶĠs paƌ jet d͛eau suƌ les plaŶs peƌpeŶdiĐulaiƌes et 

parallğles à la gƌaǀitĠ teƌƌestƌe peŶdaŶt l͛essai, uŶ petit ŵoƌĐeau de pied du ďaƌƌeau, d͛uŶe hauteuƌ 
de 1 mm, a été découpé, facilement distinguable sur la Figure 3-14. Les surfaces présentant une peau 

d͛oǆǇdes oŶt ĠtĠ ŵeulĠes et les autres surfaces repolies au papier 180. Chaque échantillon a été pesé 

afiŶ de ǀĠƌifieƌ Ƌu͛au ŵoiŶs ϭϬ g de ŵatiğƌe Ġtait pƌĠseŶt. 

 

Figure 3-14. Échantillons « quarts de barreau » issus des coulées semi-industrielles, découpés et polis, avec des flèches 
pouƌ iŶdiƋueƌ les ĠĐhaŶtilloŶs destiŶĠs à l’aŶalǇse ĐhiŵiƋue. 

3.3.2 Microscopie optique 

3.3.2.1 Coulées en creuset froid 

La microscopie optique est réalisée en mode lumière normale ou DIC (differential interference 

contrastͿ suƌ des ĠĐhaŶtilloŶs attaƋuĠs à la soude Đhaude. UŶ ŵode d͛iŵageƌie Đoŵposite est utilisĠ à 
un faible grossissement (2,5x) pour générer les images des macrostructures. Les images des 

microstructures sont prises à 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 

d͛oďseƌǀatioŶ suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ. UŶ eǆeŵple est doŶŶĠ eŶ Figure 3-15 présente des grains colonnaires 

plus pƌoĐhes de la suƌfaĐe du liŶgot et des gƌaiŶs ĠƋuiaǆes au ĐeŶtƌe. Ces zoŶes d͛oďseƌǀatioŶ ĠǀiteŶt 
de deǀoiƌ pƌeŶdƌe eŶ Đoŵpte la zoŶe de Đollage au foŶd de l͛ĠĐhaŶtilloŶ. La loŶgueuƌ totale eŶtƌe le 

centre du lingot et la zone de mesure, presque perpendiculaire à la surface extérieure du lingot, est 

mesurée sur de telles images composites panoramiques de la macrostructure à faible grossissement. 

 
Figure 3-15. SĐhĠŵa de la dĠteƌŵiŶatioŶ de la positioŶ de la TCE suƌ le liŶgot d’alliage ϰϲAl. 
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La distance colonnaire a été mesurée sur des images microscopiques à plus fort grossissement, 

ϭϬǆ au lieu de Ϯ,ϱǆ pouƌ la loŶgueuƌ totale, daŶs ĐhaƋue zoŶe d͛iŶtĠƌġt et en rotation pour aligner la 

plus loŶgue distaŶĐe aǀeĐ la distaŶĐe ŵesuƌĠe. Les gƌaiŶs ĐoloŶŶaiƌes ƌĠpoŶdaŶt ŵoiŶs ďieŶ à l͛attaƋue 
métallurgique que les grains équiaxes, la transition es donc déterminée en mesurant la distance de la 

paƌoi jusƋu͛auǆ des gƌaiŶs ĠƋuiaǆes, aiŶsi Ƌue la distaŶĐe jusƋu͛à la zoŶe ĠƋuiaǆe ďieŶ Ġtaďlie pouƌ 
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 

gƌaiŶs ĠƋuiaǆes. Deuǆ iŵages soŶt pƌises paƌ zoŶe et paƌ ĠĐhaŶtilloŶ. L͛eŶseŵďle des ŵesuƌes de 
« premiers grains équiaxes » et « derniers grains colonnaires » sont moyennés pour donner la 

moyenne de chaque pouƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ. 

 
Figure 3-16. Pƌeŵieƌs gƌaiŶs ĠƋuiaǆes et zoŶe ĠƋuiaǆe ďieŶ Ġtaďlie daŶs l’alliage ϰϲAl. 

3.3.2.2 Solidification dirigée 

Un scanneur a été utilisé pour réaliser les images des macrostructures des lingots à la LDC, à 

haute densité de pixels (1200/in²) 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, à haute densité de pixels (au moins 1200/in²) et en mode couleurs. 

En pied de barreau, des images composites panoramiques à 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 à balayage à canon à effet de champ (MEB-FEG) ont 

ĠtĠ aĐƋuises à l͛aide d͛uŶ ŵiĐƌosĐope QuaŶta ϲϬϬ de ŵaƌƋue FEI, à ϮϬ kV aǀeĐ uŶe distaŶĐe de tƌaǀail 
de 11 mm, près de la retassure des échantillons pour les placer dans la zone équiaxe des échantillons 

présentant une TCE. Le dĠteĐteuƌ d͛ĠleĐtƌoŶs ƌĠtƌodiffusĠs ;B“EͿ et des gƌossisseŵeŶts de ϮϱϬǆ et 
1500x ont été utilisés pour comparer les structures à 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 légèrement attaqués au réactif de Kroll modifié et le contraste augmenté au 
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maximum possible dans le logiciel de contrôle du microscope pour permettre de résoudre les joints de 

grains primaires. 

 Détermination de la taille de grains 
Les gƌaiŶs pƌiŵaiƌes β soŶt ĐoŶŶus pouƌ ġtƌe diffiĐiles à oďseƌǀeƌ daŶs les alliages TiAl. Les 

tƌaŶsfoƌŵatioŶs à l͛Ġtat solide et la tƌaŶsfoƌŵatioŶ pĠƌiteĐtiƋue ĐoŵpliƋueŶt l͛aŶalǇse stƌuĐtuƌale. La 
phase ɶ Ƌui se foƌŵe à l͛Ġtat solide est la plus visible pour les compositions péritectiques et présente 

uŶe ƌelatioŶ d͛oƌieŶtatioŶ de BlaĐkďuƌŶ aǀeĐ la phase α. De ŵġŵe, la phase α pĠƌiteĐtiƋue Đƌoît suƌ la 
phase β pƌiŵaiƌe eŶ suiǀaŶt uŶe ƌelatioŶ d͛oƌieŶtatioŶ de Buƌgeƌs. DiffĠƌeŶtes teĐhŶiƋues de 

pƌĠpaƌatioŶ d͛ĠĐhaŶtilloŶ Ŷ͛oŶt pas ŵeŶĠ à uŶe iŶdeǆatioŶ optiŵale à l͛EB“D ;electron backscatter 

diffraction), et une meilleure solution a été identifiée. Dans la présente étude, la taille de grains a été 

dĠteƌŵiŶĠe paƌ uŶe ŵĠthode paƌ aŶalǇse d͛iŵages qui permet de délimiter relativement facilement 

les aŶĐieŶs gƌaiŶs pƌiŵaiƌes β.  

 Analyse d’images 
 La Figure 3-17 illustre la technique choisie. Des images à faible grossissement (100x) sont 

prises en mode BSE dans la zone équiaxe des lingots polis miroir et légèrement attaqués à une solution 

de Kroll modifiée, commençant près de la retassure. Le contraste est augmenté au maximum pour 

pouǀoiƌ distiŶgueƌ les liseƌĠs Ŷoiƌs de sĠgƌĠgatioŶ d͛aluŵiŶiuŵ Ƌui dĠliŵiteŶt les gƌaiŶs pƌimaires. 

Plusieurs images sont acquises par échantillon. Les contours sombres des joints de grains sont tracés 

à la ŵaiŶ, et l͛iŵage ƌĠsultaŶte est tƌaitĠe à l͛aide du logiĐiel IŵageJ pouƌ oďteŶiƌ la taille de gƌaiŶs 
moyenne. Le réseau de joints de grains est réduit à un squelette puis dilaté une fois, et la taille de 

gƌaiŶs est ĐalĐulĠe eŶ eǆĐluaŶt Đeuǆ Ƌui touĐheŶt les ďoƌds de l͛iŵage. 

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

 Mesures de composition chimique 
Des échantillons polis et non-attaqués ont été analysés par EDX (electron diffraction by X-rays) 

dans uŶ MEB GeŵiŶi Leo ϭϱϱϬ ĠƋuipĠ d͛uŶ dĠteĐteuƌ EDX ƌefƌoidi saŶs azote liƋuide de ŵaƌƋue Oǆfoƌd 
INCA X-Act, avec un standaƌd d͛alliage de ĐoŵpositioŶ Ti-48Al-2Cr-ϮNď. La ǀaleuƌ ŵoǇeŶŶe d͛uŶ ĠĐƌaŶ 
en zone colonnaire et en zone équiaxe à une tension de 15 kV et à une distance de travail de 12 mm 

(le plus proche possible) et à 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 foƌŵule de Ϯ,ϳ fois l͛ĠŶeƌgie de la raie la plus énergétique, soit celle du chrome (5,415 kV). Les raies 

K-α oŶt ĠtĠ utilisĠes pouƌ le titaŶe, l͛aluŵiŶiuŵ et le Đhƌoŵe et la ƌaie L-α pouƌ le Ŷioďiuŵ paƌĐe Ƌue 
l͛ĠŶeƌgie de sa ƌaie K-α ;ϭϴ,ϲϵ kVͿ est tƌop ĠleǀĠe pouƌ ġtƌe pƌatiƋue. 

3.3.3.2 Solidification dirigée 

 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 maxiŵale pouƌ peƌŵettƌe le plus faiďle gƌossisseŵeŶt possiďle, d͛eŶǀiƌoŶ 
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. 

 Images pour analyses microscopiques 
Trois zones ont été ciblées pour des images à plus fort grossissement et pour des analyses plus 

poussées : la zone de grains allotropiques affectés thermiquement juste avant le front de fusion, la 

zone de transition péritectique et la zone de la TCE. Dans les deux premières zones, toujours dans le 

MEB Gemini Leo 1550, des images en mode BSE à un grossissement de 100x à une distance de travail 

d͛eŶtƌe ϭϰ et ϭϴ ŵŵ et aǀeĐ uŶe teŶsioŶ de ϭϱ ou Ϯϱ kV oŶt ĠtĠ pƌises. Dans la zone équiaxe, le distance 

de tƌaǀail Ġtait ƌĠduite à eŶtƌe ϭϮ et ϭϱ ŵŵ. La teŶsioŶ de ϭϱ kV peƌŵettait d͛aǀoiƌ de ŵeilleuƌes 
iŵages Đoŵposites eŶ ƌaisoŶ d͛uŶe ŶuaŶĐe de gƌis de foŶd plus hoŵogğŶe suƌ la suƌfaĐe de l͛iŵage.  

 Mesures de composition chimique 
Des essais préliminaires de dosage chimique sur le lingot coulé à 10 g dans la zone de front de 

fusion à un grossissement de 80 x ont traité par analyse EDX ponctuelle sur une ligne de 20 points de 

longueur 200 µm. Ensuite, la même zone a été caractérisée par analyse EDX de surface : une fenêtre 

rectangulaire de dimensions 3,5 mm (largeur) x 25 µm (hauteur) a été déplacée 8 fois successivement 

de Ϯϱ µŵ daŶs la zoŶe ƌesolidifiĠe à paƌtiƌ du fƌoŶt de fusioŶ ;hǇpothĠtiƋueͿ de l͛ĠĐhaŶtilloŶ, aǀeĐ une 

analyse de composition sur la surface à chacun des 8 arrêts. Ces mesures ont été effectuées dans le 

MEB GeŵiŶi LEO ϭϱϱϬ ĠƋuipĠ d͛uŶ dĠteĐteuƌ EDX ƌefƌoidi saŶs azote liƋuide de ŵaƌƋue Oǆfoƌd INCA 
X-Act. 

“uƌ deuǆ ĠĐhaŶtilloŶs, l͛ĠĐhaŶtilloŶ à ϱ g et l͛ĠĐhaŶtilloŶ à ϮϬ g, l͛ĠǀolutioŶ de la ĐoŵpositioŶ 
ĐhiŵiƋue a ĠtĠ eǆaŵiŶĠe plus pƌĠĐisĠŵeŶt paƌ ďalaǇage d͛uŶe feŶġtƌe ƌeĐtaŶgulaiƌe de loŶgueuƌ 
3,4 ŵŵ et de hauteuƌ ϯϱϬ µŵ ĐeŶtƌĠe suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ à uŶ gƌossisseŵeŶt de ϭϬϬǆ suƌ uŶe distaŶĐe 
de plus de 20 mŵ, depuis la zoŶe affeĐtĠe theƌŵiƋueŵeŶt aǀaŶt le fƌoŶt de fusioŶ jusƋu͛à la zoŶe 
équiaxe. La composition dans cette fenêtre a été mesurée par EDX à 15 kV et distance de travail 

minimale (12 µm) avec un standard Ti-48Al-2Cr-2Nb. La mesure a été faite sur 60 fenêtres par 

échantillon au cours du balayage. 

“uƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϱ g, uŶe aŶalǇse paƌ EDX à ϱ kV et à distaŶĐe de tƌaǀail ŵiŶiŵale ;ϭϮ µŵͿ 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-AĐt. DaŶs la zoŶe ĐoloŶŶaiƌe, l͛espaĐeŵeŶt des poiŶts 
était de 150 µm, pour un grossissement de 100x, pour un total de 495 points. La zone équiaxe ayant 

une structure plus raffinée, un espacement de 100 µm a été choisi pour un grossissement de 150x, 

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 à la gravité terrestre (quart de barreau) poli et non 

attaƋuĠ a ĠtĠ aŶalǇsĠ au MEB ;GeŵiŶi LEO ϭϱϱϬͿ afiŶ d͛iŵageƌ les gƌaiŶs ĠƋuiaǆes. Des iŵages 
Đoŵposites oŶt ĠtĠ asseŵďlĠes ŵaŶuelleŵeŶt à paƌtiƌ d͛iŵages pƌises aǀeĐ uŶe teŶsion de 25 kV à un 

grossissement de 60x (distance de travail 25,9 mm) ou 100x (distance de travail 18,9 mm).  

3.3.4 Tomographie X 

La partie supérieure des échantillons issus des essais de solidification dirigée à 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 ƌepƌĠseŶte l͛ĠǀolutioŶ ĐaƌaĐtĠƌistiƋue de la teŵpĠƌatuƌe au Đouƌs du teŵps loƌs 
d͛uŶe eǆpĠƌieŶĐe de sole fƌoide. Au Đouƌs de l͛Ġtape de ƌefƌoidisseŵeŶt, uŶe pƌeŵiğƌe Đhute ƌapide de 
la teŵpĠƌatuƌe est oďseƌǀĠe, suiǀie d͛uŶe lĠgğƌe 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. 

 
Figure 3-18. Schéma du calcul de la surchauffe pour un lingot de Ti-47,5Al-2Cr-2Nb (GE). 

3.3.5.2 Solidification dirigée 

Quatre thermocouples ont été utilisés pour chaque essai. La Figure 3-7 présente leurs 

positioŶs, ƌespeĐtiǀeŵeŶt daŶs le tƌou usiŶĠ daŶs l͛ĠĐhaŶtilloŶ, la souƌĐe de Đhaleuƌ « 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 contrôle précis. Ce 

programme a été utile pour identifier des temps où la température peut être connue à un point 

paƌtiĐulieƌ suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ.  

3.3.5.3 Coulées centrifuge semi-industrielles 

Trois thermocouples ont été placés par moule, deux dans la paroi du moule à des distances de 

48 mm et de 96 mm du pied de barreau, et un au fond qui pénètre 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 tôt. Un système 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 

theƌŵoĐouples. La fƌĠƋueŶĐe d͛ĠĐhaŶtilloŶŶage pouƌ la pƌeŵiğƌe ĐoulĠe Ġtait d͛ϭ Hz pouƌ peƌŵettƌe 
de suivre plus longtemps le refroidissement, et celle pour la seconde coulée était de 5 Hz pour 

peƌŵettƌe d͛aǀoiƌ plus de pƌĠĐisioŶ au Ŷiǀeau de la solidifiĐatioŶ. 

 

Figure 3-19. ConfiguratioŶ eǆpĠƌiŵeŶtale eŶ fiŶ d’essai loƌs de la seĐoŶde ĐoulĠe. 

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 

liquidus (Tableau 3-8), le coefficient de partage (Tableau 3-8Ϳ, le ĐheŵiŶ de solidifiĐatioŶ à l͛ĠƋuiliďƌe 
et le chemin de solidification selon les hypothèses de Scheil-Gulliver (diffusion infinie dans le liquide, 

nulle dans le solide, et interface solide-liƋuide à l͛ĠƋuilibre thermodynamique). Cette base de données 

Ŷ͛est pas ƌĠĐeŶte, Ŷe peut ĐoŵplğteŵeŶt ƌepƌoduiƌe les teŵpĠƌatuƌes de tƌaŶsfoƌŵatioŶ 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, Cƌ, NďͿ de l͛alliage GE. De Ŷouǀeauǆ ĐalĐuls oŶt ĠtĠ ƌĠalisĠs à l͛aide de la ďase de doŶŶĠes Ti-Al-

Cr-Nb quaternaire mise à jour par Witusiewicz [50] à partir des descriptions ternaires Al-Nb-Ti [161] et 

Al-Cr-Ti [162].  

Le chemin de solidification selon le modèle de Scheil-Gulliǀeƌ pouƌ l͛alliage GE fouƌŶi ĐalĐulĠ 
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 à 1400°C est considérée. 

Les Figure 3-21(a) et (b) regroupent les chemins de solidification pour toutes les compositions étudiées 

et ƌajouteŶt le poiŶt pĠƌiteĐtiƋue β+L/α pouƌ les ĐoŵpositioŶs ĐoŶĐeƌŶĠes. Les alliages doŶt la teŶeuƌ 
en aluminium est comprise entre 43 et 47,5 %mol solidifieŶt d͛aďoƌd paƌ β, et la teŵpĠƌatuƌe 
pĠƌiteĐtiƋue ǀaƌie tƌğs peu eŶtƌe les diffĠƌeŶts alliages. EŶsuite, la solidifiĐatioŶ ĐoŶtiŶue paƌ α, et la 
diffĠƌeŶĐe eŶtƌe les alliages est la ƋuaŶtitĠ de phase β foƌŵĠe aǀaŶt le dĠďut de la ƌĠaĐtioŶ et de la 
transformatioŶ pĠƌiteĐtiƋue. L͛alliage se solidifiaŶt paƌ β ;ϰϯAlͿ pƌĠseŶte uŶ poiŶt pĠƌiteĐtiƋue ŵġŵe 
si uŶe solidifiĐatioŶ pĠƌiteĐtiƋue Ŷ͛est pas atteŶdue seloŶ le diagƌaŵŵe de phases pouƌ uŶe 
solidifiĐatioŶ à l͛ĠƋuiliďƌe. L͛alliage ĐoŶteŶaŶt ϱϮ %mol d͛aluminium se solidifie avec la phase primaire 
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α. Les teŵpĠƌatuƌes du liƋuidus seloŶ AĐĐess soŶt plus faiďles et la tƌaŶsitioŶ pĠƌiteĐtiƋue aƌƌiǀe plus 
tard par rapport à la base de données TTTiAl. 

  

Figure 3-20. CheŵiŶ de solidifiĐatioŶ seloŶ le ŵodğle de SĐheil pouƌ l’alliage GE de ďase ;ϰϳ,ϱ %ŵol aluŵiŶiuŵͿ : (a) 
ĐalĐulĠ aveĐ la ďase de doŶŶĠes TTTiAl et ;ďͿ ĐalĐulĠ aveĐ la ďase de doŶŶĠes d’AĐĐess. 

 
Figure 3-21. (a) Chemin de solidification selon le modèle de Scheil pour chaque composition avec la base de données 

TTTiAl, iŶdiƋuaŶt le poiŶt pĠƌiteĐtiƋue β+L/α pouƌ ĐhaƋue alliage ;auĐuŶ pĠƌiteĐtiƋue β pouƌ l’alliage se solidifiaŶt 
uŶiƋueŵeŶt paƌ αͿ. (b) Chemin de solidification Scheil pour chaque composition avec la base de données Access, 

iŶdiƋuaŶt le poiŶt pĠƌiteĐtiƋue β+L/α pouƌ ĐhaƋue alliage. 

Les liŵites du pĠƌiteĐtiƋue β + L → α oŶt ĠtĠ ĐalĐulĠes aǀeĐ la ďase de doŶŶĠes d͛AĐĐess : 

 Début de palier : 45,3 %mol aluminium 

 Point péritectique : 47,95 %mol aluminium, avec des vaƌiatioŶs de l͛oƌdƌe de ϭϬ-2  

 Fin de palier : 49,8 %mol aluminium 

L͛alliage GE ϰϳ,ϱAl est donc légèrement hypopéritectique, et la fin du palier se produit plus tôt 

que la prédiction de Saunders. La Figure 3-22 présente la coupe isoplèthe qui souligne la position du 

tƌiaŶgle ƌepƌĠseŶtaŶt la zoŶe β + L + α. 

(a)                                                                                  (b) 

(a)                                                              (b) 
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Figure 3-22. Extrait de la coupe isoplèthe Ti-Al-2Cr-2Nb centrée sur la suƌ la tƌaŶsitioŶ pĠƌiteĐtiƋue β + L → α. 

Les températures du liquidus Tliquidus, l͛iŶteƌǀalle de solidifiĐatioŶ ȴTsolidif, la pente du liquidus 

mliq, les coefficients de partage k et la fƌaĐtioŶ de β pƌo-péritectique fβ ont été déterminés à partir de 

la coupe isoplèthe 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 Tliquidus et ȴTsolidif 

qui sont déjà apparus dans le Tableau 3-2.  

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

Composition (Al) 43 45 46 47,5 52 

k0 (TTTiAl) 0,89 0,89 0,88 0,88 0,90 
mliq (TTTiAl) -1117,82 -1220,17 -1278,53 -1368,78 -759,08 
k0 (Access) 0,93 0,93 0,93 0,93 0,96 

mliq (Access) -1101,19 -1313,08 -1436,08 -1647,12 -791,84 
 

Tableau 3-9. Paramètres thermodynamiques par élément calĐulĠs aveĐ la ďase de doŶŶĠes d’AĐĐess.  
XAl 

%mol 
 

Al 
k 
Cr 

 
Nb 

 
Al 

mliq 

Cr 
 

Nb 
 

Al 
Q 
Cr 

 
Nb 

fβ pro-
péri. 

43 0,922 0,871 1,200 -990,9 -12951 8376,6 33,4 33,45 33,47 0,83 
45 0,918 0,884 1,207 -1088 -17359 9678,9 40,01 40,11 40,14 0,69 
46 0,917 0,890 1,212 -1142 -19974 10336 43,77 43,84 43,85 0,60 

47,5 0,914 0,898 1,221 -1232 -24572 11420 50,19 50,36 50,41 0,41 
52 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 modèle thermique à 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 cp pour Ti-44Al-8Nb-1B, ainsi que de Liu et coll. sur des alliages Ti-47,3Al 

et Ti-48Al [164] pouƌ l͛estiŵatioŶ de la ƌĠsistaŶĐe de ĐoŶtaĐt TiAl/Đuiǀƌe, daŶs le Tableau 3-10 et le 

Tableau 3-11. La base de données TTTiAl a été utilisée pour les données thermodynamiques, mais le 

ŵodğle a eŶsuite ĠtĠ ŵis à jouƌ aǀeĐ les doŶŶĠes de la ďase de doŶŶĠes d͛AĐĐess. Le ĐoeffiĐieŶt 
d͛ĠĐhaŶge theƌŵiƋue paƌ ĐoŶǀeĐtioŶ eŶtƌe la suƌfaĐe liďƌe et le fluǆ d͛aƌgoŶ a ĠtĠ estiŵĠ à ϱϬ W/(m²K). 

Ce modèle donne une approximation satisfaisante de la géométrie du lingot, une fin de solidification 
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dans la zone où la retassure apparaît 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 Équation 

Transfert de chaleur TiAl/Cu ܳ = ℎ ሺ ܶ௨ −  ܶé௧ሻ 
Coefficient de transfert TiAl/Cu ℎ = ℎௗ +  ሺͳ −  ଵ݂ሻℎௗ�௧� 

Coefficient de transfert (conduction) ℎௗ = ℎ�� +  ଵ݂ሺℎ�� − ℎ��ሻ 
Coefficient de transfert (radiation) ℎௗ�௧� = ) ߝ� ܶ௨ଶ +  ܶé௧ଶ ൯ ሺ ܶ௨ +  ܶé௧ሻ 

himax (W/m²K) 1000 
himin (W/m²K) 800 

εcm 0,72 

 
Tableau 3-11. Propriétés thermophysiques issues de Liu et coll. [164] 

 
λ0 (W/mK) cp (J/kgK) ρl (kg/m3) ρs (kg/m3) L (J/m3) 

TiAl 23 887,3 3632 3800 ϭϱϴϬ ∙ ϭϬ6 

Cuivre 372 419 
 

5960 
 

3.4.3 Modélisation des essais de solidification dirigée 

Dans les données thermiques sont accessibles le temps écoulé t, la température programmée 

à chaque thermocouple de source de chaleur TP1, TP2 et TP3, la température mesurée à chaque source 

de chaleur T1, T2 et T3 et au thermocouple échantillon Téch, et la puissance à chacune des trois sources 

de chaleur P1, P2 et P3. Ayant les profils de T(t), on s͛iŶtĠƌesse à ĐoŶŶaîtƌe T;ǆͿ suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ tƌeŵpĠ. 
La Figure 3-23 ŵoŶtƌe uŶ pƌofil de teŵpĠƌatuƌe tǇpiƋue, pouƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ ĐoulĠ saŶs ĐeŶtƌifugatioŶ. 
Le programme thermique automatique a été imposé et la réponse du thermocouple échantillon est à 

noter. Pendant le maintien isotherme, la température au niveau de ce thermocouple continue à 

légèrement 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 même 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 contrôle 

thermique. 

 
Figure 3-23. Pƌofil de teŵpĠƌatuƌe tǇpe d’uŶ essai aveĐ la ƌĠpoŶse du theƌŵoĐouple ĠĐhaŶtilloŶ. 

La pƌeŵiğƌe Ġtape de l͛aŶalǇse est de ƌeĐaleƌ le teŵps t = Ϭ au ŵoŵeŶt oƶ le ƌefƌoidisseŵeŶt 
de la source de chaleur H3 toute seule démarre. T3 est environ 1543°C et commence à 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 où le refroidissement démarre aux deux 

autres sources de chaleur et se ralentit à H3 se passe à t = 120 s comme prévu. 
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Figure 3-24. Schéma de la croissance lors des étapes clés du protocole expérimental. 

Les températures Téch, T1, T2 et T3 sont relevées à t = 0, 94 (T3 = Tpéri), 100, 120 (changement 

de ƌefƌoidisseŵeŶtͿ, ϮϬϬ, ϯϬϬ, ϰϬϬ et ϰϴϳ ;tƌeŵpeͿ. Auǆ teŵps spĠĐiauǆ t = Ϭ et t = ϭϮϬ, d͛autƌes 
températures sont connues : la position du front de fusion à la température du solidus 1463°C à t = 0 

est relevée et la position où T = T* ;ϭϱϭϰ,ϱ°CͿ à t = ϭϮϬ est ĐalĐulĠe aǀeĐ l͛aide du gƌadieŶt theƌŵiƋue. 
Pouƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϭg uŶiƋueŵeŶt, au ŵoŵeŶt de la tƌeŵpe ;t = ϰϴϳͿ la positioŶ ŵoǇeŶŶe de la TCE est 
assignée la température T* et la température moyenne du péritectique est estimée à 1482°C en 

extrapolant des températures depuis la position des 2 thermocouples proches (Téch et T3) et de la 

positioŶ de la TCE ŵesuƌĠ suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϭg ;Tableau 3-12). Ces températures ne sont pas connues 

pour les autres échantillons puisque les grains colonnaires ont été arrêtés par une vraie TCE et non pas 

paƌ la ĐƌoissaŶĐe ƌadiale Đoŵŵe daŶs le Đas de l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϭg.  

Tableau 3-12. Points pour la détermination de la température péritectique. 

Position X (mm) T (°C) 

Téchantillon 105 1221 
T3 123 1475 

Position TCE 138 1514,5 

La courbe de tendance polynomiale de deuxième degré y = -0,3478x2 + 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 à base de matière 

GE non utilisé lors des essais de solidification dirigée sous centrifugation à 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 gƌadieŶt theƌŵiƋue iŶitial est d͛eŶǀiƌoŶ ϮϬϬ°C/ŵŵ et la ǀitesse de ϭ,ϱ µŵ/s iŵpliƋue 
une petite surfusion. La teŵpĠƌatuƌe du liƋuidus Ŷ͛est pas doŶŶĠe au ƌefƌoidisseŵeŶt eŶ ƌaisoŶ de 
l͛effet de la suƌfusioŶ de geƌŵiŶatioŶ Ƌui deǀƌait ġtƌe ŶĠgligĠe saŶs iŶoĐulaŶts, et l͛iŶteƌǀalle de 
solidification peut être 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 (°C) 1516 Tliquidus (°C)  
Tsolidus (°C) 1463 Tsolidus (°C) 1400 

Tpéritectique (°C) 1506 Tpéritectique (°C) 1460 

Le logiciel STAR-CCM+ a ĠtĠ utilisĠ pouƌ suiǀƌe l͛ĠǀolutioŶ de la fƌaĐtioŶ solide et la distƌiďutioŶ 
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 

“afƌaŶ a ŵodĠlisĠ la ĐoŶfiguƌatioŶ eǆpĠƌiŵeŶtale sous PƌoCA“T afiŶ d͛estiŵeƌ uŶe Đaƌte 
thermique et de vitesses du liquide en fin de remplissage. Les détails exacts concernant la géométrie 

du distƌiďuteuƌ, de la louĐhe, des ŵoules, etĐ. Ŷ͛ĠtaieŶt pas dispoŶiďle pouƌ des ƌaisoŶs de 
ĐoŶfideŶtialitĠ, ŵais “afƌaŶ ;N. LeƌiĐheͿ a pu faiƌe uŶe estiŵatioŶ aǀeĐ la ŵġŵe ŵĠthodologie Ƌu͛il 
utilise pour les coulées Safran, avec quelques notions sur la configuration de deux barreaux, les 

diŵeŶsioŶs de Đes ďaƌƌeauǆ, et les paƌaŵğtƌes d͛essai. 

3.4.4.1 Géométrie 

Les dimensions des barreaux expérimentaux ont été respectées pour la simulation, ainsi que 

l͛Ġpaisseuƌ appƌoǆiŵatiǀe du ŵoule loŶg. La Figure 3-25 présente la configuration géométrique 

appliƋuĠe. La gĠoŵĠtƌie des ŵoules a ĠtĠ siŵplifiĠe pouƌ s͛eŵpaƌeƌ de la seĐtioŶ ŵoiŶs Ġpaisse daŶs 
le ďaƌƌeau. Les diŵeŶsioŶs du ƌĠpaƌtiteuƌ et du ŵoule Ƌui l͛eŶtouƌe oŶt ĠtĠ estiŵĠes à partir de photos 

de la ĐoŶfiguƌatioŶ, pouƌ uŶ diaŵğtƌe iŶteƌŶe de ϭϭ Đŵ eŶǀiƌoŶ. Les ŵoules dĠpasseŶt à l͛iŶtĠƌieuƌ du 
ƌĠpaƌtiteuƌ, Đe Ƌui Ŷ͛est pas le Đas Đhez la ĐoŶfiguƌatioŶ eǆpĠƌiŵeŶtale, ŵais Đette ĐoŶsidĠƌatioŶ Ŷ͛a 
Ƌue peu d͛effets suƌ les ƌĠsultats.  

 

Figure 3-25. Géométrie des moules et du répartiteur et placement des thermocouples lors de la simulation. 

3.4.4.2 Hypothèses et paramètres du modèle  

Les limitations du logiciel ProCAST comprennent : 

1) La ségrégatioŶ ĐhiŵiƋue Ŷ͛est pas pƌise eŶ Đoŵpte, 
2) le Đouplage eŶtƌe la ŵĠĐaŶiƋue des fluides et la theƌŵiƋue Ŷ͛est pas possiďle, et  

3) la déformation de la zoŶe pâteuse Ŷ͛est pas pƌise en compte. 
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Les implications de ces limitations sont : 

1) La conservation de solutĠ Ŷ͛est pas appliƋuĠe et la ĐoŶǀeĐtioŶ solutale Ŷ͛est pas pƌise 
en compte. 

2) Les ĠƋuatioŶs de ŵĠĐaŶiƋue des fluides soŶt appliƋuĠes jusƋu͛à la staďilisatioŶ de la 
surface libre, et ensuite uniquement la partie thermique du calcul tourne, ce qui fait très 

rapidement diminuer la vitesse en fin de remplissage. Un second calcul où la thermique 

a été désactivé a été lancé pour voir ce qui fait la mécanique des fluides seule. 

3) Le mélange solide-liƋuide est ĐoŶsidĠƌĠ Đoŵŵe iŵŵoďile à paƌtiƌ d͛uŶe fƌaĐtioŶ solide 
de 0,3. 

 

Quant aux propriétés thermophysiques, une moyenne entre les valeurs chez Safran « bas-

Alu » ≈ϰϲ,ϱ %mol aluminium et « haut-Alu » ≈ϰϳ,ϱ %mol aluminium a été sélectionnée pour 

représenter ces alliages dont la teneur en aluminium est environ 46,9 %mol. Le chemin de solidification 

est imposé, 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. 

 ϭϮ kg d͛alliage a ĠtĠ ĐoulĠe loƌs des siŵulatioŶs afiŶ de ƌeŵpliƌ toute la masselotte des deux 

ďaƌƌeauǆ et le ƌĠpaƌtiteuƌ. Loƌs des ĐoulĠes eǆpĠƌiŵeŶtales d͛eŶǀiƌoŶ ϭϬ kg Đhez AĐĐess, le ďaƌƌeau 
Đouƌt s͛est ƌeŵpli ĐoŵplğteŵeŶt, ŵais la ŵasselotte du ďaƌƌeau loŶg Ŷe l͛Ġtait pas, et la loŶgueuƌ 
relative de la masselotte en Figure 3-25 est supérieure à celle sur les barreaux longs coulés. 

La loi de ǀeƌse de Đes ĐoulĠes Ŷ͛ĠtaŶt pas dispoŶiďle, des Đouƌďes de ǀeƌse de ĐoulĠes de TiAl 
eŶ gƌappes d͛auďes Đhez AĐĐess oŶt ĠtĠ utilisĠes. Le teŵps de ǀeƌse Ġtait pƌesque constant et 

iŶdĠpeŶdaŶt de la ŵasse ĐoulĠe. Le dĠďit de ŵasse et le diaŵğtƌe d͛eŶtƌĠe oŶt ĠtĠ ĐoŶsidĠƌĠs Đoŵŵe 
ĐoŶstaŶts et ĐalĐulĠs à paƌtiƌ de la loi de ǀeƌse. La duƌĠe effiĐaĐe de ǀeƌse Ġtait d͛eŶǀiƌoŶ Ϯ s. 

Les conditions limites et initiales imposées comprennent : 

a) La température initiale du moule est de 40°C. 

b) La température 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 transfeƌt theƌŵiƋue et d͛ĠĐhaŶge aǀeĐ l͛eǆtĠƌieuƌ oŶt ĠtĠ pƌis 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 à la zone maillée. 

f) Un profil de glissement interne à 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 à la modélisation 

de la transition colonnaire-équiaxe et du procédé.  

4.1 Objectifs 

Le but de ces expériences est d͛Ġtudieƌ l͛effet de la teŶeuƌ eŶ Al suƌ l͛ĠtaďlisseŵeŶt de 
structures de solidification dans un alliage de base TiAl avec une attention particulière sur la TCE et la 

transition péritectique. Pour la TCE, les paramètres les plus importants sont : 

 la densité de germes, 

 la composition, 

 la surfusion, 

 le gradient thermique, 

 la vitesse de croissance. 

La deŶsitĠ de geƌŵes est diffiĐileŵeŶt aĐĐessiďle saŶs ajout d͛iŶoĐulaŶt ou de ďƌassage 
ĐoŶtƌôlĠ. BieŶ Ƌu͛uŶ ďƌassage soit pƌĠseŶt gƌâĐe à l͛iŶduĐteuƌ, il Ŷ͛est pas contrôlé. Les paramètres 

thermiques sont difficilement modifiables dans la sole froide, et il conviendrait de pouvoir les 

ĐoŶsidĠƌeƌ Đoŵŵe ĐoŶstaŶts. “i tous les autƌes paƌaŵğtƌes soŶt teŶus ĐoŶstaŶts, l͛effet de la 
composition sur la TCE peut être isolé. Le rôle de la transformation péritectique dans la TCE peut être 

déterminé seulement si les autres facteurs peuvent être exclus. Pour ceci, il faut maîtriser le système 

expérimental. Parmi les paramètres expérimentaux déjà étudiés concernés, sont constants : 

 la masse du lingot, 

 le flux de gaz, 

 le nettoyage du système, 

 la sole, 

 l͛iŶduĐteuƌ et sa hauteuƌ, 
 les conditions de refroidissement, 

 la mesure de température, 

 les paramètres du générateur électrique. 

 

Les caractéristiques à observer sur les échantillons sont : 

 la position de la TCE, 

 la taille et densité de grains équiaxes (pour remonter à la densité de germes), 

 l͛espaĐeŵeŶt pƌiŵaiƌe ĐoloŶŶaiƌe ;pouƌ ƌeŵoŶteƌ à la ǀitesse de ĐƌoissaŶĐeͿ, 
 la 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 modèle de Hunt. 
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4.2 Mesures thermiques 

Les surchauffes mesurées sont très 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 à 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 pyromètre bichromatique après correction linéaire 

dĠteƌŵiŶĠe paƌ ĐaliďƌatioŶ du pǇƌoŵğtƌe aǀeĐ uŶ fouƌ Đoƌps gƌis, dĠĐƌite paƌ l͛Équation (10) (3): 

 ܶ = ܶ௨௧ + ሺͲ,Ͳͷͻ͵Ͷ ∙ ܶ − ͷ͵,ͺͺሻ (10) 

Sont également indiquées dans le tableau les valeurs de surchauffe et de vitesse de 

refroidissement déterminées à partir des courbes pyrométriques. 

Tableau 4-1. Données moyennes issues de la pyrométrie sur les alliages base-GE. *Le liŶgot ϰϱAl est issu d’uŶ essai 
unique. 

Composition T
liquidus calculée

 

(°C) 

T
liquidus exp.

 

corrigée, 

moyenne (°C) 

Intervalle de 
solidifiĐatioŶ ΔT0 

(°C) 

Surchauffe 
moyenne (°C) 

V
refr liquide 

moyenne 
(°C/s) 

43Al 1556 1569 58 17 8,2 
45Al* 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 même si la température du 

liquidus corrigée est supérieure à 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 faĐteuƌs peuǀeŶt ġtƌe à l͛oƌigiŶe de la diffĠƌeŶĐe eŶtƌe ǀaleuƌs ŵesuƌĠes et ĐalĐulĠes : 

 Manque de précision de la base de données thermodynamiques, 

 Imprécision sur la composition chimique réelle ;eƌƌeuƌ de pesĠe, ĠǀapoƌatioŶ de l͛aluŵiŶiuŵ 
pendant le procédé), 

 Incertitude sur la mesure pyrométrique : pƌĠseŶĐe ĠǀeŶtuelle d͛uŶe fiŶe ĐouĐhe d͛oǆǇdes eŶ 
suƌfaĐe du ŵĠtal foŶdu et le ĐhaŶgeŵeŶt d͛aspeĐt de la suƌfaĐe aǀeĐ la tƌaŶsitioŶ 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 (°C/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 

à faible grossissement et sous lumière polarisée pour accentuer le contraste entre phases. 

 

 

  

 

 

Figure 4-1. Macrostructures des lingots étudiés. 

 Les ŵaĐƌogƌaphies ƌeŶdeŶt Đoŵpte de l͛ĠǀolutioŶ ŵaĐƌostƌuĐtuƌale seloŶ la teŶeuƌ eŶ 
aluŵiŶiuŵ. L͛alliage ϰϯAl, solidifiaŶt totaleŵeŶt eŶ phase β, ŵoŶtƌe uŶe ŵaĐƌostƌuĐtuƌe ĐoŵposĠe eŶ 
peau de grains colonnaires puis un large domaine équiaxe. En augmentant la teneur en aluminium, les 

alliages ϰϱAl, ϰϲAl et GE dĠďuteŶt leuƌ solidifiĐatioŶ eŶ phase β et soŶt eŶsuite sujets à la tƌaŶsitioŶ 
péritectique. On observe sur les macrographies correspondantes une zone colonnaire plus marquée 

(correspondant à la structure de grains secondaires de phase α) mais également un affinement de la 

43Al              45Al 
 
 
 
 
 

 
 
 
 

46Al              GE  
 
 
 
 
 
 
 
 
 

52Al 
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taille de grains β primaires de la zone équiaxe. La structure de grains secondaire rend la phase primaire 

diffiĐileŵeŶt oďseƌǀaďle à l͛ĠĐhelle ŵaĐƌosĐopique. Sur les lingots 46Al et GE, par exemple, les grains 

colonnaires contrastés au centre des lingots contiennent de petits grains équiaxes aux liserés plus 

foŶĐĠs de la phase pƌiŵaiƌe β. Les gƌaiŶs pƌiŵaiƌes β soŶt eŶtouƌĠs de la phase pĠƌiteĐtiƋue α. EŶfin 

l͛alliage ĐoŶteŶaŶt ϱϮ % d͛aluminium marque une structure uniquement colonnaire composée de 

deŶdƌites de phase α. 

 Les observations microstructurales présentées dans le paragraphe suivant précisent ces 

premières constatations, témoignant de la transformation péritectique. A plus fort grossissement on 

oďseƌǀe la stƌuĐtuƌe laŵellaiƌe assoĐiĠe à la pƌĠĐipitatioŶ de la phase ɶ au ƌefƌoidisseŵeŶt. 

4.4 Microstructures brutes de coulée 

Des images des microstructures à trois échelles sont présentées de la même façon pour toutes 

les compositions. Une série de quatre images est présentée : en haut à gauche, la composition 

surlignée sur la coupe isoplèthe du diagramme de phases ; en haut à droite, sous le chemin de 

solidification, une micrographie optique sous lumière polarisée à un grossissement de 100x de 

l͛ĠĐhaŶtilloŶ attaƋuĠ à la solutioŶ de Kƌoll ŵodifiĠe, pƌğs de la ƌetassuƌe ; en bas à gauche, la 

ŵiĐƌostƌuĐtuƌe sous MEB eŶ B“E à ϮϱϬǆ de l͛ĠĐhaŶtilloŶ ŶoŶ attaƋuĠ pƌğs de la ƌetassuƌe ; et en bas à 

droite, la microstƌuĐtuƌe sous MEB eŶ B“E à ϭϱϬϬǆ de l͛ĠĐhaŶtilloŶ ŶoŶ attaƋuĠ pƌğs de la ƌetassuƌe.  

 
Figure 4-2. Microstructures à trois grossissements différents pour Ti-43Al-2Cr-2Nb. 

Les microstructures observées pour les alliages 43Al (Figure 4-2) et 45Al (Figure 4-3) sont 

siŵilaiƌes. Pouƌ les deuǆ ĐoŵpositioŶs, de fiŶes lattes ƌĠsultaŶt de la tƌaŶsfoƌŵatioŶ β → α et de 
dimensions comparables sont visibles même à faibles grossissements. Des analyses EDX et EBSD 
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(présentées en Annexe B : Études de la configuration et de caractérisation microstructurale) montrent 

Ƌue Đes lattes soŶt ĐoŵposĠes d͛α et Ƌue daŶs le Đas de l͛alliage ϰϯAl, ƋuelƋues petites zoŶes de BϮ 
résiduelles existent entre les domaines de lattes. 

On oďseƌǀe loĐaleŵeŶt des tƌaĐes de la tƌaŶsfoƌŵatioŶ pĠƌiteĐtiƋue daŶs l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϰϱAl. 
Lorsque la teneur en aluminium atteint 46 %, la structure péritectique devient évidente (Figure 4-4). 

On distingue ainsi les grains primaires β dĠĐoƌĠs du lisĠƌĠ soŵďƌe plus ƌiĐhe eŶ aluŵiŶiuŵ ƌĠsultaŶt de 
la tƌaŶsitioŶ pĠƌiteĐtiƋue L + β → α. À l͛iŶtĠƌieuƌ des gƌaiŶs pƌiŵaiƌes β, la stƌuĐtuƌe eŶ lattes assoĐiĠe 
à la tƌaŶsfoƌŵatioŶ β → α dĠjà oďseƌǀĠe daŶs les ĠĐhaŶtilloŶs ϰϯ et ϰϱAl est ďieŶ ǀisible. Les lisérés 

ségrégés sombres des images MEB prises en mode BSE résultant du cumul de soluté, dans ce cas de 

l͛aluŵiŶiuŵ, daŶs les zoŶes iŶteƌdeŶdƌitiƋues peŶdaŶt la solidifiĐatioŶ peƌŵetteŶt de ŵesuƌeƌ uŶe 
taille de grains pro-péritectiques moyenne paƌ aŶalǇse d͛iŵages. La TCE suƌ la phase pƌiŵaiƌe β 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 Đœuƌ des gƌaiŶs pƌiŵaiƌes. Pouƌ les alliages pĠƌiteĐtiƋues, la fƌaĐtioŶ de phase pĠƌiteĐtiƋue α 
augmente avec la teneur en aluminium, et la taille de grains équiaxes diminue. 

 
Figure 4-3. Microstructures à trois grossissements différents pour Ti-45Al-2Cr-2Nb. 
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Figure 4-4. MiĐƌostƌuĐtuƌes à tƌois gƌossisseŵeŶts diffĠƌeŶts pouƌ l’alliage Ti-46Al-2Cr-2Nb. 

 
Figure 4-5. TCE pour l’alliage ϰϲAl, iŵage eŶ ŵiĐƌosĐopie optiƋue sous luŵiğƌe polaƌisĠe. 

Pouƌ l͛alliage GE, ϰϳ,ϱAl, la ŵaĐƌostƌuĐtuƌe est ĐaƌaĐtĠƌistiƋue de la solidifiĐatioŶ pĠritectique. 

La ŵaĐƌostƌuĐtuƌe peƌŵet d͛appƌĠĐieƌ la stƌuĐtuƌe de phase seĐoŶdaiƌe α à l͛œil Ŷu, et la TCE suƌ la 
structure issue de grains primaires est observable par microscopie optique. Des formes dendritiques 

iŶdiĐatiǀes de la phase β pƌiŵaiƌe soŶt appaƌeŶtes à plus faiďles gƌossisseŵeŶts eŶ ŵiĐƌosĐopie 
optique et MEB (Figure 4-6). À plus forts grossissements (1500x sur la Figure 4-6), de fines lamelles de 

ɶ soŶt oďseƌǀĠes.  
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Figure 4-6. Microstructures à trois grossissements différents pour Ti-47,5Al-2Cr-2Nb. 

Pouƌ l͛alliage se solidifiaŶt paƌ la phase α, ϱϮAl, des deŶdƌites ĐoloŶŶaiƌes de phase α soŶt 
apparentes à toutes les échelles considérées (Figure 4-7Ϳ. Coŵŵe daŶs le Đas de l͛alliage GE, les zoŶes 
inteƌdeŶdƌitiƋues foŶĐĠes soŶt eŶƌiĐhies eŶ aluŵiŶiuŵ, issues de la tƌaŶsfoƌŵatioŶ pĠƌiteĐtiƋue L + α 
→ ɶ, et soŶt aussi ĐoŶstituĠes de gƌaiŶs ɶ ŵoŶolithiƋues Đoŵŵe le tĠŵoigŶe à plus foƌt gƌossisseŵeŶt 
l͛iŶteƌƌuptioŶ de la stƌuĐtuƌe laŵellaiƌe daŶs Đes zoŶes. De fiŶes laŵelles de ɶ peuǀeŶt ġtƌe oďseƌǀĠes 
à un grossissement de plus de 1000x.  
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Figure 4-7. Microstructures à 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 à Ŷoteƌ Ƌue la pƌĠĐisioŶ est ŶoƌŵaleŵeŶt à plus d͛uŶ pouƌĐeŶt 
près. 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. 

Composition Zone 
%mol Ti 
moyenne 

+/- %mol Al 
moyenne 

+/- %mol Cr 
moyenne 

+/- %mol Nb 
moyenne 

+/- 

43Al  colonnaire 51,9 0,3 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 
45Al 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 
46Al 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 
47,5Al (GE) 2 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 
47,5Al (GE) 3 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 
52Al 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 teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ seŵďle ġtƌe suƌestiŵĠe d͛eŶǀiƌoŶ ϭ %ŵol. UŶe teneur en aluminium 

supĠƌieuƌe à Đelle des pƌĠĐuƌseuƌs est iŵpƌoďaďle Đaƌ uŶe peƌte d͛aluŵiŶiuŵ loƌs de la Đhauffe est 
attendue.  

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

La teneur en aluminium dans la zone colonnaire est plus importante que celle dans la zone 

ĠƋuiaǆe pouƌ les ĐoŵpositioŶs à ч ϰϲ %ŵol d͛aluŵiŶiuŵ ŵais ŵoiŶs iŵpoƌtaŶte Ƌue Đelle daŶs la zoŶe 
ĠƋuiaǆe pouƌ les ĐoŵpositioŶs à ш ϰϳ,ϱ %ŵol d͛aluŵiŶiuŵ. L͛ĠĐaƌt le plus iŵportant est observé pour 

l͛alliage à ϰϳ,ϱAl/GE. La teŶdaŶĐe iŶǀeƌse est oďseƌǀĠe pouƌ le titaŶe. L͛ĠĐaƌt de teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ 
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 hétérogène devant le 

fƌoŶt ĐoloŶŶaiƌe puisƋu͛uŶe teŶeuƌ eŶ ĠlĠŵeŶts ĐhiŵiƋues siŵilaiƌes seƌait atteŶdu daŶs les deuǆ 
zones si la zone colonnaire était la source des grains équiaxes [22]. 

4.6 TCE et tailles de grains équiaxes 

4.6.1 Position de la TCE 

La position de la TCE a été mesurée sur les lingots. La Figure 4-9 présente la fraction colonnaire 

;loŶgueuƌ ĐoloŶŶaiƌe suƌ la loŶgueuƌ totale du liŶgot, jusƋu͛aux premiers grains équiaxes (zone mixte) 

et jusƋu͛à la zoŶe toute ĠƋuiaǆeͿ eŶ foŶĐtioŶ de la teŶeuƌ eŶ Al pouƌ des liŶgots solidifiaŶt paƌ β et α, 
aǀeĐ des ƌepğƌes pouƌ le plateau pĠƌiteĐtiƋue et la tƌaŶsitioŶ β pƌiŵaiƌe → α pƌiŵaiƌe.  
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Figure 4-9. PositioŶ de la TCE eŶ foŶĐtioŶ de la fƌaĐtioŶ ŵolaiƌe d’Al. La loŶgueuƌ de la zoŶe de Đollage est ĠgaleŵeŶt 

pƌĠseŶtĠe. La stƌuĐtuƌe de l’alliage ϱϮAl ĠtaŶt eŶtiğƌeŵeŶt ĐoloŶŶaiƌe, auĐuŶe TCE Ŷ’a eu lieu. 

Pouƌ l͛alliage se solidifiant en phase primaire α, aucune transition colonnaire-ĠƋuiaǆe Ŷ͛est 
observée : la structure est entièrement colonnaire. Concernant les alliages solidifiant en phase 

pƌiŵaiƌe β, la teŶdaŶĐe gloďale de l͛effet de la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ suƌ la positioŶ de la TCE Ŷ͛est pas 
claire.  

4.6.2 Taille de grains 

La taille de grains équiaxes a été mesurable sur les alliages commençant leur solidification par 

la phase . 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 (dgr) est déterminée à partir à partir des mesures réalisées sur 

micrographie introduit dans l͛Équation (11), pƌoǀeŶaŶt d͛uŶe aŶalǇse stĠƌĠologiƋue de l͛eŵpileŵeŶt 
de sphères de diamètre connu [165]: 

 ݀ =  Ͷߨ ݀ଶ (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 près de la retassure des échantillons. 

Tableau 4-4. Paramètres associés au calcul de la taille de grains primaires paƌ aŶalǇse d’iŵages pouƌ les alliages β-
primaires. 

Composition Taille de 
grains 2D 

(µm) 

Écart 
type 
(µm) 

Taille de 
grains 3D 

(µm) 

Écart 
type 
(µm) 

Nombre de 
grains analysés 

Surface 
analysée (mm²) 

43Al 427 40 544 50 85 15,28 

45Al 395 34 502 43 76 11,64 

46Al 290 38 370 48 83 6,63 

47,5Al (GE) 231 34 294 43 90 4,54 

La taille de grains mesurée est rapportée sur la Figure 4-10 en fonction de la teneur en 

aluminium avec des ƌepğƌes pouƌ le plateau pĠƌiteĐtiƋue et la tƌaŶsitioŶ β pƌiŵaiƌe → α pƌiŵaiƌe.  

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 µm, mais les tailles de grains pour les alliages 

46Al et GE sont plus faibles, jusqu͛à Ϯϵϰ µŵ pouƌ GE, pƌesƋue la ŵoitiĠ de la taille de gƌaiŶs de l͛alliage 
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43Al. L͛alliage ϱϮAl Ŷe pƌĠseŶte pas de gƌaiŶs ĠƋuiaǆes. Les ŵesuƌes de ĐoŵpositioŶ ĐhiŵiƋue eŶ 
Tableau 4-3 pƌĠseŶteŶt des tauǆ d͛aluŵiŶiuŵ plus iŵpoƌtaŶts en zone équiaxe à partir de 47,5 % 

d͛aluminium et sinon plus importants en zone colonnaire, suggérant un mécanisme de formation des 

« gros grains » jusƋu͛à ϰϱ % d͛aluminium potentiellement différent, avec une transition autour de 46 % 

d͛aluminium. 

 
Figure 4-10. Évolution de la taille de grains équiaxes avec la teneur en Al nominale. La croissance des dendrites de 

l’alliage ϱϮAl ĠtaŶt eŶtiğƌeŵeŶt ĐoloŶŶaiƌe, auĐuŶ poiŶt pouƌ uŶ alliage alpha Ŷ’appaƌaît suƌ Đe graphe. 

Les images prises pour réaliser ces calculs (Figure 4-11Ϳ oŶt peƌŵis ĠgaleŵeŶt d͛aŶalǇseƌ la 
structure de grains équiaxes. Plus les compositions péritectiques sont riches en aluminium, plus la taille 

de grains équiaxes est fiŶe ;Đf. le ĐhaŶgeŵeŶt d͛ĠĐhelle pouƌ Đes iŵagesͿ. Les gƌaiŶs soŶt ĠgaleŵeŶt 
plus dendritiques pour les alliages péritectiques plus riches en Al, comme le montre la Figure 4-11. 

Pouƌ l͛alliage GE, des douďloŶs ƌesseŵďlaŶt à 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. À paƌtiƌ des tailles de gƌaiŶs, aǀeĐ l͛hǇpothğse Ƌu͛uŶ ǀoluŵe d͛ϭ ŵ3 

est rempli de grains de taille dgr (Tableau 4-4), le nombre de fragments survivants par m3, N0, est estimé 

à paƌtiƌ de l͛ÉƋuatioŶ (12) : 

 ݀ =  ͳ√ ܰ3  (12) 

 Les valeurs de N0 ainsi calculées sont rapportées en fonction de la teneur en Al sur la Figure 

4-12. OŶ oďseƌǀe iĐi Ƌue la deŶsitĠ de fƌagŵeŶts pouƌ l͛alliage GE ϰϳ,ϱAl est plus de quatre fois plus 

iŵpoƌtaŶte Ƌue Đelle de l͛alliage ϰϱAl eŶ dĠďut du palieƌ pĠƌiteĐtiƋue. 
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Figure 4-12. Évolution de la densité de fragments survivants avec la teneur en Al. 

4.6.3.1 Flux de fragments 

Le flux de fragments, Φ ;fƌag/ŵ²sͿ, Ƌui ƌepƌĠseŶte le Ŷoŵďƌe de fƌagŵeŶts Ġŵis à l͛iŶteƌfaĐe 
solide-liƋuide au fƌoŶt ĐoloŶŶaiƌe paƌ seĐoŶde, a ĠtĠ ĐalĐulĠ aǀeĐ l͛ÉƋuatioŶ (13) : 

 � =  ܰ ∙ éܸܣ�ா ∙ ݐ∆  (13) 

où Véq est le volume de la zone équiaxe, ATCE, la suƌfaĐe de l͛iŶteƌfaĐe ĐoloŶŶaiƌe-équiaxe et ȴtcr
col, le 

temps disponible pour la croissance colonnaire. La longueur de zone colonnaire mesurée sur 

l͛ĠĐhaŶtilloŶ est diǀisĠe paƌ la ǀitesse de l͛isotherme identifiée lors de la modélisation. Véq est calculé 

à partir de la masse du lingot, de la densité de la nuance de TiAl et de la fraction colonnaire selon 

l͛ÉƋuatioŶ (14). La suƌfaĐe de l͛iŶteƌfaĐe ĐoloŶŶaiƌe-équiaxe est dĠteƌŵiŶĠe aǀeĐ l͛ÉƋuatioŶ (15), en 

pƌeŶaŶt l͛hǇpothğse Ƌue la suƌfaĐe iŶteƌfaĐiale est uŶe Đalotte sphĠƌiƋue. Les diŵeŶsioŶs soŶt 
dĠteƌŵiŶĠes paƌ aŶalǇses d͛iŵages ŵaĐƌostƌuĐtuƌales. 

 éܸ =  ݉�௧ߩ ሺͳ − ݂ሻ (14) 

ா�ܣ  = ²Ͷݓቆ ߨ  + ℎ²ቇ (15) 

 Le flux de fragments Φ est souvent utilisé dans la littérature pour caractériser la fragmentation, 

et va nous peƌŵettƌe de Đoŵpaƌeƌ les ǀaleuƌs oďteŶues paƌ Ŷotƌe ŵĠthode à Đelles issues d͛autƌes 
études. Les ordres de grandeur varient entre 104 et 108 fƌagŵeŶts/ŵ²s pouƌ diffĠƌeŶts tǇpes d͛Ġtude. 

Le Tableau 4-5 montre que les valeurs de flux de fragments issues de ce travail sont du même 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 solidifiĐatioŶ sous ďƌassage ŵĠĐaŶiƋue d͛alliages Pď-Sn [95], et Paradies et coll. ont réalisé des 

observations in-situ sur des alliages transparents SCN-acétone [96]. Il est iŶtĠƌessaŶt d͛oďseƌǀeƌ 
Ƌu͛iŶdĠpeŶdaŵŵeŶt du pƌoĐĠdĠ et de l͛alliage, uŶe suƌĐhauffe et uŶe ǀitesse du liƋuide siŵilaiƌe 
produise une densité de flux de fragments tout à 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 du liquide 
(m/s) 

Densité de flux de 
fragments (frag/m²s) 

Références 

Pb – (2-4)Sb 17 – 20  0,1 à 1 2,5∙107 [95] 
SCN-Acétone 8 – 18  1∙10-2 à 12∙10-2 3∙107 [96] 
Ti-Al 17 – 23  4∙10-2 à 10∙10-2 1,95∙107 à 1,41∙108 Ce travail 

 La vitesse maximale du liquide lors des essais en creuset froid a été estimée à partir de 

l͛ÉƋuatioŶ (16) [159] : 

 ܷ = ߩʹ]  ቆܴ݃ߩ + ଶ(ͳܤ  − ߨሺ−ʹܴ/�ሻ൯ͺݔ݁ + ²ቇ]ଵߜʹ²�ߩ ଶ⁄
 (16) 

où g est la force gravitationnelle, ρ est la ŵasse ǀoluŵiƋue de l͛alliage, η est la viscosité dynamique du 

liquide, δ est la pƌofoŶdeuƌ eŶ peau d͛iŶteƌaĐtioŶs ĠleĐtƌoŵagŶĠtiƋues aǀeĐ l͛iŶduĐteuƌ, R0 est le rayon 

du lingot, σ est la conductivité électrique et B0 est le Đhaŵp ŵagŶĠtiƋue ŵoǇeŶ daŶs l͛iŶduĐteuƌ.  

4.6.3.2 Flux de fragments par bras primaire 

Le flux de fragments par bras primaire est plus facile à imaginer que le flux de fragments par 

m2 ; 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, Φλ1, seloŶ l͛ÉƋuatioŶ (17) : 

 ��భ = � ∙ �ଵଶ (17) 

où λ1 est l͛espaĐeŵeŶt des ďƌas pƌiŵaiƌes, doŶŶĠ paƌ l͛ÉƋuatioŶ (18) [166]. 

�ଵ = Ͷ,͵ ቆȞ ,�ሺͳݔ,� ݉,�ܦ) − ݇�ሻ݇� + ,ሺͳݔ, ݉,ܦ  − ݇ሻ݇ + ,�ሺͳݔ,� ݉,�ܦ  − ݇�ሻ݇� )ቇଵ ସ⁄
�௧ଵܩ ଶ⁄ �௧ଵݒ ସ⁄  

 

(18) 

où ȳ est le coefficient de Gibbs-Thomson, estimé à 10-7 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 x0,i 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. CoeffiĐieŶts de diffusioŶ daŶs le liƋuide des ĠlĠŵeŶts d’alliage [163,167]. 

Al Cr Nb 

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. 

ChaƋue ďƌas pƌiŵaiƌe de l͛alliage ϰϳ,ϱAl gĠŶğƌe Ƌuatƌe fois plus de fragments que dans le cas de 

l͛alliage eŶ dĠďut de pĠƌiteĐtiƋue ϰϱAl. La diffĠƌeŶĐe est eŶĐoƌe plus ŵaƌƋuĠe paƌ ƌappoƌt à l͛alliage 
43Al, pour lequel 10 dendrites primaires rejettent un seul fragment dans le liquide par seconde, tandis 

Ƌue daŶs l͛alliage GE, le taux de fragmentation approche 1 fragment par dendrite. La fragmentation 

aŵĠlioƌĠe seŵďle ĐoŶtƌiďueƌ à l͛affiŶeŵeŶt de gƌaiŶs Ƌui aĐĐoŵpagŶe la solidifiĐatioŶ pĠƌiteĐtiƋue. 
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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 Modèle de Hunt 

La quantité limitée de données disponibles dans la littérature concernant les densités de 

fƌagŵeŶts et le fluǆ de fƌagŵeŶts pƌĠseŶtĠs daŶs le paƌagƌaphe pƌĠĐĠdeŶt fait Ƌue d͛autres 

vérifications sont nécessaires pour valider nos valeurs de fragments et de flux de fragments. 

UŶe autƌe possiďilitĠ ĐoŶsiste à ĐoŶfƌoŶteƌ Ŷos ƌĠsultats auǆ pƌĠdiĐtioŶs d͛uŶ ŵodğle de TCE. La 
prochaine étape consiste à comparer les estimations fournies par le modèle de Hunt aux points (G, v) 

au Đouƌs de l͛eǆpĠƌieŶĐe. L͛hǇpothğse de suƌfusioŶ de ŶuĐlĠatioŶ peut ġtƌe ŶĠgligĠe pouƌ Đe ĐalĐul Đaƌ 
la souƌĐe ŵajeuƌe de gƌaiŶs est la fƌagŵeŶtatioŶ des deŶdƌites. Nous faisoŶs ĠgaleŵeŶt l͛hǇpothğse 
que la surfusioŶ de poiŶtes des deŶdƌites est uŶiƋueŵeŶt d͛oƌigiŶe ĐhiŵiƋue ;ƌejet de solutĠͿ. Le 
critère de Hunt se simplifie alors à (Équation (19)) : 

é௨��ܩ  < Ͳ,ͳ ܰଵ ଷ⁄ ∑ ߁ʹ−) ቆ݉ݔ�ሺͳ − ݇�ሻܦ� ቇ� ଵ(ݒ ଶ⁄
 (19) 

La Figure 4-14 pƌĠseŶte diffĠƌeŶts ĐalĐuls ƌĠalisĠs à paƌtiƌ de l͛EƋuatioŶ (19) et montre pour 

quelles conditions de gradients thermiques et de vitesses de solidification se produit la TCE. La Figure 

4-14(a) ŵoŶtƌe l͛iŶflueŶĐe de la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ ;ǀia la suƌfusioŶ de poiŶteͿ à Ŷoŵďƌe de geƌŵes 
constant. Contrairement aux affirmations de Zhong et coll. [127], cette figure montre que la surfusion 

de poiŶte Ŷ͛a Ƌue tƌğs peu d͛iŶflueŶĐe suƌ la TCE daŶs la gaŵŵe de ĐoŵpositioŶ ĐoŶsidĠƌĠe. La Figure 

4-14;ďͿ pƌĠseŶte les ƌĠsultats oďteŶus pouƌ l͛alliage GE pour différentes valeurs de N0 (à 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 à partir des 

surfusions calculées pour nos alliages et des valeurs de N0 obtenues expérimentalement dans ce 

travail. Ces résultats reproduisent qualitativemeŶt les eǆpĠƌieŶĐes, Đ͛est à diƌe Ƌue les alliages 
contenant 43 et 45 % d͛aluŵiŶiuŵ ǀoieŶt leuƌ TCE se pƌoduiƌe ƋuasiŵeŶt pouƌ les ŵġŵes ĐoŶditioŶs 
aloƌs Ƌue la TCE dĠŵaƌƌe plus tôt pouƌ les alliages ĐoŶteŶaŶt plus d͛aluŵiŶiuŵ ;ǀoiƌ la Figure 4-9). 
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Figure 4-14. Courbes de log v (log G) ĐalĐulĠes aveĐ la ďase de doŶŶĠes d’AĐĐess et l’ÉƋuatioŶ (19) : ;aͿ l’effet de ΔTc pour 
N0 ĐoŶstaŶt, ;ďͿ l’effet de N0 pour la composition GE, (c) avec N0 eǆpĠƌiŵeŶtal pouƌ les ĐoŵpositioŶs β pƌiŵaiƌes. 

4.7.2 TCE et procédé 

Le chemin de solidification peut être superposé sur la cartographie, comme sur la Figure 4-15 

pouƌ l͛alliage GE. Le teŵps de solidifiĐatioŶ total Ġtait de ϭϰ s, ŵais seules les ĐiŶƋ pƌeŵiğƌes seĐoŶdes 
apparaissent sur la Figure 4-15 pour permettre la visualisation de la position de la TCE par rapport à la 

prédiction du ŵodğle de HuŶt pouƌ l͛alliage GE ϰϳ,ϱAl. Le gradient thermique et la vitesse sont 

relativement élevés (20000°C/ŵ et ϭ,ϰ ∙ ϭϬ-3 m/s, respectivement, d͛apƌğs les ĐalĐuls COM“OL), mais 

la prédiction de la TCE est raisonnable. Le modèle thermique est en accord satisfaisant avec les 

données pyrométriques et la position expérimentale de la retassure, comme le montre la Figure 4-16 

pƌĠseŶtaŶt l͛ĠǀolutioŶ de la distƌiďutioŶ theƌŵiƋue eŶ Đoupe aǆiale aǀeĐ le teŵps, ce qui permet donc 

de le ǀalideƌ. La seule ǀaƌiaďle daŶs l͛eǆpƌessioŶ de HuŶt est la deŶsitĠ de fƌagŵeŶts, et le ďoŶ aĐĐoƌd 
entre la pƌĠdiĐtioŶ de HuŶt et les ƌĠsultats eǆpĠƌiŵeŶtauǆ suggğƌe Ƌue l͛estiŵatioŶ de N0 est 

quantitative et réaliste. 

(a)                                                                                        (b) 

(c) 
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Figure 4-15. Comparaison au critère de TCE de Hunt pour N0 expérimentale avec les gradients thermiques et vitesses 
ĐalĐulĠs aveĐ le ŵodğle COMSOL et l’alliage GE ϰϳ,ϱAl. La positioŶ de la TCE eǆpĠƌiŵeŶtale est ĠgaleŵeŶt iŶdiƋuĠe. 
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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 à un nombre de fragments survivants 

ƌĠaliste paƌ ƌappoƌt au ŵodğle de HuŶt. AfiŶ Ƌu͛uŶe zoŶe ĠƋuiaǆe puisse eǆisteƌ, un nombre suffisant 

de germes doivent être présents dans un liquide en surfusion qui leur permet de croître devant les 

grains colonnaires. 

Lors de nos expériences, même si augmenter la teneur en aluminium fait baisser la 

température du liquidus, les lingots ont été élaborés à une surchauffe constante de 18°C. Il est ainsi 

ƌaisoŶŶaďle de peŶseƌ Ƌu͛eŶ ƌaisoŶ de la convection forcée imposée par le champ magnétique, la 

température dans le liquide est rapidement homogénéisée et que grâce au coefficient de transfert de 

Đhaleuƌ ĠleǀĠe eŶtƌe l͛alliage foŶdu et le Đƌeuset fƌoid eŶ Đuiǀƌe, l͛ĠǀolutioŶ gloďale ;ou ŵaĐƌosĐopique) 

loƌs de la solidifiĐatioŶ est siŵilaiƌe Ƌu͛iŵpoƌte l͛alliage. L͛ĠǀolutioŶ de la taille de gƌaiŶs ĠƋuiaǆe 
semble être plus liée à des effets métallurgiques que thermiques. 

Sans inoculants, la fragmentation des dendrites colonnaires peut être une origine de germes 

de grains équiaxes. Ce mécanisme est composé de trois étapes : iͿ la ƌefusioŶ loĐale d͛uŶ ďƌas 
seĐoŶdaiƌe deŶdƌitiƋue, iiͿ le dĠtaĐheŵeŶt d͛uŶ fƌagŵeŶt, iiiͿ le tƌaŶspoƌt du fƌagŵeŶt au-delà de la 

zone pâteuse à une zone en surfusion où il peut survivre. 

La refusion locale peut être attribuée à la recalescence induite par la solidification eutectique 

[94], des effets de cumul de solutĠ ou l͛adǀeĐtioŶ de liƋuide Đhaud faǀoƌisĠ paƌ la ĐoŶǀeĐtioŶ. DaŶs 
notre configuration, aucune solidification eutectique ne se produit, et le soluté rejeté est enrichi en 

aluŵiŶiuŵ, Đe Ƌui Ŷ͛eŶgeŶdƌe pas de Đuŵul de solutĠ. EŶ teŶaŶt Đoŵpte du ďƌassage 
électromagnétique, on peut supposer que la pénétration du transport de fluides dans la zone pâteuse, 

ayant un rapport proche avec sa perméabilité [168], est la raison principale pour la fragmentation 

dendritique. Afin de comparer cet effet dans des alliages à base TiAl, la perméabilité a été calculée à 

partir de la relation de Carman-Kozeny [169,170], seloŶ l͛ÉƋuatioŶ (20) [168] : 

ܭ  =  �ଶଶሺͳ − ௦݂ሻ²ͳͺͲ ௦݂ଶ  (20) 

D’autƌes paƌaŵğtƌes issus de la ŵodĠlisatioŶ ĐalĐulĠs au Đouƌs des aŶalǇses figuƌeŶt daŶs le  
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Tableau 4-7. EŶ ƌaisoŶ de la tƌaŶsfoƌŵatioŶ à l͛Ġtat solide suivante la solidification qui efface 

la ŵiĐƌostƌuĐtuƌe de solidifiĐatioŶ, ŵesuƌeƌ l͛espaĐeŵeŶt des deŶdƌites seĐoŶdaiƌes utile pouƌ Ġtudieƌ 
la perméabilité en zone pâteuse était impossible, et nous avons choisi de calculer un λ2 constant, selon 

l͛ÉƋuatioŶ (21) [114] : 

 �ଶ = ͷ.ͷ ⋅  ൮ Ȟ ⋅ )௦,ݐ  ܳ�ܦ,�) + ( ܳܦ,) + ( ܳ�ܦ,�))ଵଷ
 (21) 

où ߁ est le coefficient de Gibbs-Thomson, les coefficients de diffusion dans le liquide sont donnés en 

Tableau 4-6, le teŵps de solidifiĐatioŶ ĐoloŶŶaiƌe est ĐalĐulĠ à l͛aide de l͛ÉƋuatioŶ (22), et le facteur de 

restriction de croissance Q permettant de regrouper des variables thermodynamiques est calculé avec 

Équation (23) [171] : 

௦,ݐ  = ȟ ௦ܶ�ௗ�ݒܩ  (22) 

 ܳ = ∑ −݉,�ܥ,�(݇,� − ͳ൯�  (23) 

Pouƌ ǀĠƌifieƌ l͛hǇpothğse Ġtaďlie daŶs la siŵplifiĐatioŶ du ŵodğle ;Équation (19)), deux 

surfusions, la surfusion constitutionnelle ȴTc et la surfusion de courbure ȴTK ont également été 

calculées, selon les Équations (24) et (25). L͛effet de Đouƌďuƌe est faiďle, et la suƌfusioŶ 
constitutionnelle, dominante, est donc comprise dans le modèle. 

 ȟ ܶ = √Ȟݒ�௧ ቆ ܳ�ܦ,� +  ܳܦ, + ܳ�ܦ,�ቇ (24) 

 ȟ ܶ =  Ȟ�ଶ (25) 

 
Tableau 4-7. Paramètres associés à la modélisation. 

Compo ΔTc 
tsol, 

col 
λ1 λ2 ΔTK Véq A(CET) N0 vfrag 

vfrag/
λ1 

43Al  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 

45Al 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 

46Al 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 

47,5Al 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 

52Al 2,17 1,61 6,21E-05 9,25E-06 0,011 / / 0 / / 

  La Figure 4-17 pƌĠseŶte l͛ĠǀolutioŶ de la peƌŵĠaďilitĠ le loŶg de la pƌofoŶdeuƌ de la zoŶe 
pâteuse pour les deux alliages eǆtƌġŵes de l͛Ġtude se solidifiaŶt paƌ β, ϰϯAl et ϰϳ,ϱ Al, et les ǀaƌiatioŶs 
correspondantes de la fraction solide. Pour les premiers millimètres de la zone pâteuse, des valeurs de 

perméabilité faible sont calculées, à cause du gradient thermique faible, λ2 est faiďle, de ϴ,ϵϰ ∙ ϭϬ-6 m² 

pouƌ ϰϯAl à ϳ,ϮϬ ∙ ϭϬ-6 m² pour GE, et à cause de la faible différence en teneur en soluté aucune 

diffĠƌeŶĐe ŵajeuƌe Ŷ͛est appaƌeŶte eŶtƌe les deuǆ alliages. L͛oŶ peut supposeƌ Ƌue le ŵĠĐaŶisŵe de 
fragmentation assistée par l͛ĠĐouleŵeŶt du liƋuide est le ŵġŵe pouƌ les deuǆ alliages, Đe Ƌui 
Ŷ͛eǆpliƋue pas la diffĠƌeŶĐe de fluǆ de fƌagŵeŶts dĠteƌŵiŶĠ. UŶe hǇpothğse pouǀaŶt eǆpliƋueƌ Đette 
différence est la réaction péritectique, ce qui a lieu 3 mm de la pointe des dendrites pouƌ l͛alliage 
47,5Al, où 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. 

Pouƌ ǀisualiseƌ l͛iŶfluence de la transformation péritectique, la Figure 4-20 pƌĠseŶte l͛ĠǀolutioŶ 
de la taille de gƌaiŶs pƌiŵaiƌes eŶ foŶĐtioŶ de la fƌaĐtioŶ de β pƌo-péritectique, fβ, soit la dernière teneur 

en aluminium en zone péritectique relevée d͛uŶ ĐalĐul de “Đheil, aǀeĐ des ƌepğƌes pouƌ le plateau 
pĠƌiteĐtiƋue. La fƌaĐtioŶ de β pƌo-péritectique diminue quand la teneur en aluminium augmente, et on 

constate un affinement de grains correspondant. Comme les différentes bases de données 

thermodynamiƋues offƌeŶt des pƌĠdiĐtioŶs diffĠƌeŶtes eŶ teƌŵes de fƌaĐtioŶ de β pƌo-péritectique, les 

résultats pour les deux sont rapportés. 

La Figure 4-19 comprend les valeurs de N0 en fonction de fβ calculée avec la base de données 

d͛AĐĐess, avec les résultats de Zollinger obtenus sur des alliages binaires Ti-Al et ternaires Ti-Al-O à une 

surchauffe de 100°C, élaborés dans le même four à induction en creuset froid et analysés suivant le 

même protocole [52]. Chez les alliages Ti-XAl-2Cr-2Nb de la présente étude, la densité de fragments 

suƌǀiǀaŶts augŵeŶte d͛uŶ oƌdƌe de gƌaŶdeuƌ, taŶdis Ƌue fβ diŵiŶue de ϲ ∙ ϭϬ9 à ϰ ∙ ϭϬ10 fragments/m3. 

Les alliages binaires et ternaires ont été coulés avec une surchauffe plus importante, 100°C au lieu de 

18°C, doŶĐ l͛augŵeŶtatioŶ de deŶsitĠ de fƌagŵeŶts est ŵoiŶs pƌoŶoŶĐĠe ŵais toutefois pƌĠseŶte. De 
plus, l͛augmentation de N0 semble se produire à des valeurs de fβ plus faibles, inférieures à 0,3, alors 

que le même résultat est obtenu à fβ < 0,8 dans les alliages quaternaires de notre étude. Les différences 

oďseƌǀĠes peuǀeŶt aǀoiƌ deuǆ oƌigiŶes. Tout d͛aďoƌd, comme les alliages Ti-Al et Ti-Al-O ont été coulés 

à une surchauffe plus importante, les fragments dendritiques embarqués dans le liquide fortement 

surchauffé se dissolvent plus vite et ne puissent plus contribuer à la formation de la structure équiaxe. 

De plus, les effets solutauǆ peuǀeŶt ġtƌe iŵpoƌtaŶts. L͛aluŵiŶiuŵ, l͛oǆǇgğŶe et le Ŷioďiuŵ oŶt des 
coefficients de partage proches de 1, respectivement 0,9, 1,1 et 1,2, mais le chrome ségrège beaucoup 

plus car kCr =0,45 [21,75] et peut contribuer à 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. Évolution de la taille de gƌaiŶs ĠƋuiaǆes β pƌiŵaiƌes eŶ foŶĐtioŶ de la fƌaĐtioŶ de β pƌo-péritectique, avec des 

repères pour le plateau péritectique, pour les bases de données (a) TTTiAl et (b) Access.  

 
Figure 4-19. EstiŵatioŶ de fƌagŵeŶts suƌvivaŶts eŶ foŶĐtioŶ de la fƌaĐtioŶ de β pƌo-péritectique pour la présente étude 
sur les alliages base-GE aveĐ la ďase de doŶŶĠes d’AĐĐess, aiŶsi Ƌue les ƌĠsultats de )olliŶgeƌ [52] sur alliages Ti-Al et Ti-

Al-O. 

La fƌagŵeŶtatioŶ peut pƌoǀeŶiƌ d͛uŶe augŵeŶtatioŶ loĐale de la teŶeuƌ eŶ solutĠ ou de la 
température. Dans le cas de la température pour les alliages GE péritectiques, selon la coupe isoplèthe 

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 

figuƌe, à paƌtiƌ d͛uŶe siŵulatioŶ eŶ Đhaŵp de phases de l͛ĠǀolutioŶ de la ŵoƌphologie d͛uŶe 
microstƌuĐtuƌe pĠƌiteĐtiƋue loƌs d͛uŶ ŵaiŶtieŶ isotheƌŵe au-dessus de la température péritectique 

[140]. La phase α pĠƌiteĐtiƋue Đƌoît suƌ la phase β au Đouƌs de la tƌaŶsfoƌŵatioŶ pĠƌiteĐtiƋue, ŵais 
quand la température augmente, la fusioŶ se loĐalise daǀaŶtage au poiŶt tƌiple, et la phase α est isolĠe 
du ƌeste de β paƌ du liƋuide, phĠŶoŵğŶe Ƌui s͛appelle la ŵigƌatioŶ de filŵ liƋuide. Cet îlot de β peut 
alors être transporté dans le liquide. Des études expérimentales récentes sur la migratioŶ de l͛iŶteƌfaĐe 
primaire/péritectique dans des alliages Sn-Ni solidifiés directionnellement a également clairement 

Ġtaďli Ƌue la ŵigƌatioŶ d͛uŶ filŵ liƋuide peut sĠpaƌeƌ les phases pƌiŵaiƌes et pĠƌiteĐtiƋues loƌs d͛uŶ 
recuit isotherme [172]. 

 

(a)                                                                                (b) 
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Figure 4-20. Évolution aveĐ le teŵps d’uŶe joŶĐtion triple au-dessus de la température péritectique à t=0 et t=1 (temps 

normalisé). Redessiné de [140] avec les phases du système Ti-Al. 

Pour les alliages pour lesquels la transformation péritectique se met en place pour de fortes 

valeurs de fraction solide, Figure 4-21;aͿ, Đ͛est-à-dire en fond de zone pâteuse, le fragment produit 

peut se retrouver piégé entre les bras secondaires des dendrites et ne contribuera pas à la densité de 

fragments en zone équiaxe. La réaction péritectique se déclenche à des fractions solides de 0,83 et 

0,69, respectivement, dans les alliages 43Al et 45Al. À une fs si importante, la fraction de blocage fbloc, 

définie comme fraction solide critique à laquelle un grain équiaxe ou fragment ne peut plus se 

déplacer, est probablement atteint. Dans une zone colonnaire, Bobadilla a défini fbloc comme le 

ŵaǆiŵuŵ du ƌatio eŶtƌe l͛iŶteƌfaĐe spĠĐifiƋue solide/liƋuide et la deŶsitĠ de ďƌas pƌiŵaiƌes [120], et a 

trouvé des valeurs entre 0,65 et 0,7 dans des aciers inoxydables. Le mécanisme décrit ci-dessus 

pourrait également être efficace dans les alliages 43Al et 45Al, sans transport réussi des fragments au-

delà de la zoŶe ĐoloŶŶaiƌe. EŶ effet, à uŶe fƌaĐtioŶ solide ĠleǀĠe, l͛iŶflueŶĐe de l͛ĠĐouleŵeŶt du liƋuide 
est probablement négligeable en raison de la perméabilité très 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;ďͿ, et doŶĐ uŶe peƌŵĠaďilitĠ plus ĠleǀĠe. Le fƌagŵeŶt Ŷ͛est pas ďloƋuĠ 

dans la zone pâteuse et peut être plus facilement transporté au centre du lingot par les écoulements 

du liƋuide. De plus, la ƌĠaĐtioŶ pĠƌiteĐtiƋue est aĐĐoŵpagŶĠe d͛uŶe dissolutioŶ loĐale de la phase 
primaire dans le liquide, résultant localement dans une fraction liquide plus importante et donc une 

peƌŵĠaďilitĠ plus ĠleǀĠe, Đe Ƌui est ĠgaleŵeŶt susĐeptiďle d͛aŵĠlioƌeƌ la pĠŶĠtƌatioŶ du liƋuide daŶs 
la zone pâteuse et le transport des fragments. 

 
Figure 4-21. SĐhĠŵa de l’effet du dĠďut de la tƌaŶsfoƌŵatioŶ pĠritectique suƌ la fƌagŵeŶtatioŶ pouƌ l’alliage ϰϱAl et 

l’alliage ϰϳ,ϱ Al. La positioŶ de la teŵpĠƌatuƌe pĠƌiteĐtiƋue et la valeuƌ de la fƌaĐtioŶ solide soŶt pƌĠseŶtĠes pouƌ ĐhaƋue 
alliage. 

 Quant au lien entre les observations microstructurales et les mesures de composition 

chimique, il semble y avoir deux mécanismes différents pour les alliages à « gros grains » peu chargés 

eŶ aluŵiŶiuŵ et l͛alliage GE. 

 

(a)                                                                                        (b) 

β                                                                                                β 
 
 
 
 
 
 
   α                                                                                                α 
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 Alliages à gros grains (43Al, 45Al) et 46Al : XAléq < XAlcol 

Le rétrécissement en fin de solidification fait aspirer du liquide chaud dans la zone colonnaire 

et l͛eŶƌiĐhit eŶ aluŵiŶiuŵ. Cette sĠgƌĠgatioŶ ŶĠgatiǀe ĐaƌaĐtĠƌise uŶ teŵps de solidifiĐatioŶ 
colonnaire plus important. 

 Alliage GE : XAléq > XAlcol 

Le soluté rejeté est conservé dans la zone équiaxe, dernière zone à solidifier. La présence de 

plus de petits grains mène à plus de ségrégation localisée. Le liquide enrichi se trouve à 

l͛iŶtĠƌieuƌ de l͛eŶǀeloppe du gƌaiŶ ĠƋuiaǆe et ŶoŶ pas à l͛eǆtĠƌieuƌ où il pourrait être transporté 

plus loin. 

Une transformation péritectique qui débute pour de faibles fractions solides mène à une 

fragmentation plus efficace et à un affinement de grains équiaxes. Un comportement de 

fƌagŵeŶtatioŶ diffĠƌeŶt s͛aǀğƌe doŶĐ ƌespoŶsaďle de l͛affiŶeŵeŶt de gƌaiŶs ĐoŶstatĠ pouƌ les 
ĐoŵpositioŶs se solidifiaŶt paƌ β plus ƌiĐhes eŶ aluŵiŶiuŵ. 

4.9 Synthèse 

L͛oďjeĐtif de Đette Ġtude est de ŵieuǆ ĐoŵpƌeŶdƌe l͛iŶflueŶĐe de la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ 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 à induction en creuset froid ont été réalisés à surchauffe constante. 

Ces élaborations ont produit des lingots reproductibles avec une TCE dans le cas des alliages se 

solidifiaŶt paƌ β, ĠĐhaŶtilloŶs suƌ lesƋuels la positioŶ de la TCE a ĠtĠ ŵesuƌĠe. Pouƌ ĐhaƋue ĠĐhaŶtilloŶ, 
le pƌofil theƌŵiƋue peŶdaŶt l͛ĠlaďoƌatioŶ a ĠtĠ eŶƌegistƌĠ, peƌŵettaŶt d͛aĐĐĠdeƌ à la suƌĐhauffe, à la 

température du liquidus et à la vitesse de refroidissement. La composition chimique visée a été vérifiée 

paƌ EDX, le Đƌeuset fƌoid peƌŵettaŶt d͛Ġǀiteƌ la ĐoŶtaŵiŶatioŶ. 

Les macrostructures et microstructures ont été photographiées. La macrostructure dominée 

par β est diffĠƌeŶte de la ŵaĐƌostƌuĐtuƌe pĠƌiteĐtiƋue, et la ŵaĐƌostƌuĐtuƌe de l͛alliage se solidifiaŶt 
uŶiƋueŵeŶt paƌ α est toute ĐoloŶŶaiƌe. “ur les alliages péritectiques, une TCE sur la structure primaire 

eŶ β doŶt les deŶdƌites soŶt ǀisiďles sous ŵiĐƌoscope optique a été identifiée, même si la structure 

colonnaire eŶ α est ǀisiďle à l͛œil Ŷu. La stƌuĐtuƌe laŵellaiƌe α + ɶ est oďseƌǀĠe à des gƌossisseŵeŶts 
intermédiaires pour les alliages dont la teneur en aluminium est supérieure à 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 traçage 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 

augŵeŶte et la teŶeuƌ eŶ β pƌo-pĠƌiteĐtiƋue diŵiŶue. L͛effet de la ƌestƌiĐtioŶ de ĐƌoissaŶĐe a ĠtĠ 
ĐoŶsidĠƌĠ ŵais ƌejetĠ Đoŵŵe ŵĠĐaŶisŵe ƌespoŶsaďle de l͛affinement de grains. Des prédictions de 

TCE du modèle de Hunt ont été faites à partir des estimations de densité de fragments et de flux de 

fragments.  

UŶ ŵodğle ϮD aǆisǇŵĠtƌiƋue theƌŵiƋue sous COM“OL a peƌŵis d͛aĐĐĠdeƌ auǆ ǀaleuƌs 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 modèle de Hunt. Enfin, un mécanisme pouvant expliquer le rôle de la transformation 

pĠƌiteĐtiƋue daŶs la fƌagŵeŶtatioŶ et l͛affiŶeŵeŶt de gƌaiŶs assoĐiĠ a pu ġtƌe proposé.  

La fragmentation assistée par la transition péritectique est considérée comme le moteur de 

l͛affiŶeŵeŶt de gƌaiŶs oďseƌǀĠ. UŶ ĐoŵpoƌteŵeŶt diffĠƌeŶt eŶ 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 qui facilite le départ du fragment à travers la structure dendritique plus ouverte proche 

de la poiŶte, oƶ l͛ĠĐouleŵeŶt des fluides peut les tƌaŶspoƌteƌ plus effiĐaĐeŵeŶt jusƋu͛au liƋuide eŶ 
surfusion. Ces fragments servent de germes qui deviennent les grains équiaxes plus petits et plus 

nombreux qui bloquent la croissance colonnaire plus tôt que dans le cas des alliages moins riches en 

aluminium.  

Une ségrégation négative est constatée pour les alliages à plus gros grains, résultant de 

l͛aspiƌatioŶ du liƋuide eŶƌiĐhi eŶ solutĠ daŶs la zoŶe ĐoloŶŶaiƌe eŶ fiŶ de solidifiĐatioŶ. LoƌsƋue le 
nombre de germes est suffisaŵŵeŶt ĠleǀĠ, Đoŵŵe daŶs le Đas de l͛alliage ϰϳ,ϱAl, le liƋuide eŶƌiĐhi se 
tƌouǀe à l͛iŶtĠƌieuƌ de l͛eŶǀeloppe du gƌaiŶ et ƌeste loĐalisĠ, 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 à la modélisation de la transition colonnaire-équiaxe et du procédé.  

5.1 Objectifs 

Le ďut de Đes eǆpĠƌieŶĐes est d͛Ġtudieƌ l͛effet de ĐeŶtƌifugatioŶ suƌ la TCE daŶs uŶ alliage de 
base TiAl de composition « GE », soit Ti-47,5Al-2Cr-2Nď. Le theƌŵiƋue ďieŶ ĐoŶtƌôlĠ peƌŵet d͛isoleƌ 
l͛effet de la ĐeŶtƌifugatioŶ suƌ la solidifiĐatioŶ diƌigĠe eŶ ŵode « power down », sans phénomènes 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 à 5,05 g, 10,1 

g, 15,15 g et 18,3 g. Un cinquième essai à 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 à un essai de solidification dirigée classique. 

Les paramètres expérimentaux tenus constants sont : 

 la masse et la géométrie des échantillons, 

 le flux de gaz, 

 la configuration du four, même si le module four est changé pour chaque essai, 

 les conditions de refroidissement, 

 la mesure de température, 

 le programme thermique. 

 

Les caractéristiques à observer sur les échantillons sont : 

 la position du front de fusion, du front péritectique et de la TCE, 

 la taille et densité de grains équiaxes (pour remonter à la densité de germes), 

 la 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 modèle de Hunt. 

5.2 Tomographie 

Avant la découpe, les 5 cm supérieurs des échantillons ont été observés par tomographie aux 

ƌaǇoŶs X. La ƌeĐoŶstƌuĐtioŶ digitale de l͛aspeĐt eŶ suƌfaĐe de l͛ĠĐhaŶtilloŶ ĠlaďoƌĠ sous gƌaǀitĠ ;ground 

test) est présentée sur la Figure 5-1. La Figure 5-2 présente deux plans perpendiculaires longitudinaux 

Ƌui ŵoŶtƌeŶt la poƌositĠ iŶteƌŶe et la ƌetassuƌe. CeĐi peƌŵet ĠgaleŵeŶt d͛ideŶtifieƌ les ĠĐhaŶtilloŶs. 
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Figure 5-1. Vue de l’ĠĐhaŶtilloŶ ϭg ;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. 

 L͛ĠĐhaŶtilloŶ issu de l͛essai saŶs ĐeŶtƌifugatioŶ seŵďle pƌĠseŶteƌ uŶe ƌetassuƌe plus allongée 

que celle des autres échantillons et Ƌui s͛ĠteŶd au-delà de la zone étudiée en tomographie. Pour les 

échantillons centrifugés, ces images montrent que la retassure est contenue dans la zone supérieure 

de l͛ĠĐhaŶtilloŶ. 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-delà de 10,1 g on ne note 

plus d͛effet de la foƌĐe ĐeŶtƌifuge suƌ la positioŶ des ƌetassuƌes. 

5.3 Détermination du front de fusion 

Des ŵesuƌes de ĐoŵpositioŶs ƌĠalisĠes paƌ EDX suƌ la pƌeŵiğƌe paƌtie solidifiĠe de l͛ĠĐhaŶtillon 

oŶt ĠtĠ ŵeŶĠes pouƌ ideŶtifieƌ le fƌoŶt de fusioŶ, Đ͛est-à-diƌe l͛iŶteƌfaĐe solide/liƋuide iŶitiale aǀaŶt le 
dĠďut de la solidifiĐatioŶ. Les pƌeŵiğƌes teŶtatiǀes oŶt ĠtĠ ĐoŶduites suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϭϬ,ϭ g, suƌ uŶe 
ligne de points espacés de 100 µm centrĠ suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ, pƌĠseŶtĠe eŶ Figure 5-3, et 8 fenêtres qui 

recouvrent la même image. On distingue les premières dendrites, zone où les teneurs en aluminium 

et en chrome semblent être plus élevées. 
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Figure 5-3. )oŶe d’Ġtude pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ĐoulĠ à ϭϬ,ϭ g, aveĐ la ligŶe d’Ġtude supeƌposĠe et les valeuƌs EDX à ĐôtĠ. 

La suite de l͛Ġtude est allĠe plus loiŶ aǀeĐ des feŶġtƌes d͛Ġtude plutôt Ƌue des poiŶts, ĐouǀƌaŶt 
une distance de plus de 20 mm sur deux échantillons et allant de la zone de première solidification à 

la zone équiaxe. La Figure 5-4 ŵoŶtƌe les ŵesuƌes suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ solidifiĠ à ϱ,Ϭϱ g et la Figure 5-5 

ceux suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ solidifiĠ à ϭϴ,ϯ g, les ĠĐhaŶtilloŶs Ƌui seŵďlaieŶt ġtƌe les plus pƌoŵetteuƌs au ǀu 
de l͛appaƌeŶĐe sous attaƋue de Kƌoll. JusteŵeŶt l͛appaƌeŶĐe de ĐƌoissaŶĐe ƌadiale sous attaƋue de 
Kroll est minimisée pour ces deux échantillons. 

La zone d͛appaƌitioŶ des pƌeŵiğƌes deŶdƌites pƌĠseŶte uŶ poiŶt d͛iŶfleǆioŶ pouƌ les teŶeuƌs 
en titane et en aluminium, et celle-ci était initialement supposée comme être le front de première 

fusion. Une observation plus approfondie et la comparaison avec les macrostructures sous attaque de 

Kroll nous fait conclure que le front de première fusion se trouve plus vers la zone froide de 

l͛ĠĐhaŶtilloŶ, Đoŵŵe ideŶtifiĠ suƌ les iŵages. Les aŶalǇses paƌ EDX Ŷe soŶt pas allĠes assez loiŶ daŶs 
ce sens. On peut supposer, selon la Figure 5-5 qui pénètre 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 à celle dans la partie 

ƌesolidifiĠe de l͛ĠĐhaŶtilloŶ, Đe Ƌui est eŶ aĐĐoƌd aǀeĐ la peƌte d͛aluŵiŶiuŵ loƌs du ŵaiŶtieŶ à l͛Ġtat 
liƋuide. Les teŶdaŶĐes pouƌ le Đhƌoŵe et le Ŷioďiuŵ soŶt ŵitigĠes paƌ ƌappoƌt à Đelles de l͛aluŵiŶiuŵ 
et du titane, et en gĠŶĠƌal le Đhƌoŵe se Đoŵpoƌte Đoŵŵe l͛aluŵiŶiuŵ et le Ŷioďiuŵ Đoŵŵe le titaŶe, 
éléments qui se ségrégent dans le même sens. 

Le Tableau 5-1 présente les valeurs moyennes de teneurs en éléments relevées par EDX pour 

les trois analyses balayant de petites fenêtres centrées à partir de la zone de première solidification 

aiŶsi Ƌue l͛aŶalǇse de poiŶts suƌ uŶe ligŶe ĐeŶtƌĠe suƌ Đette paƌtie de l͛ĠĐhaŶtilloŶ solidifiĠ à ϭϬ,ϭ g. La 
teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ ŵoǇeŶŶe est la plus faiďle pouƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ solidifiĠ à ϭϬ,ϭ g, puisƋue l͛aŶalǇse 
est limitée à une zone plus restreinte, allant de la zone de première solidification aux toutes premières 

deŶdƌites ĐoloŶŶaiƌes. La teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ ŵoǇeŶŶe est plus foƌte pouƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ solidifiĠ à 
5,05 g Ƌue Đelui solidifiĠ à ϭϴ,ϯ g puisƋue plus de la zoŶe ĠƋuiaǆe est Đoŵpƌis daŶs la distaŶĐe d͛eŶǀiƌoŶ 
22 mm étudiée. 
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Figure 5-4. Analyse par fenêtre de la première partie solidifiée de l’ĠĐhaŶtilloŶ solidifiĠ à ϱ,Ϭϱ g, ĐoŵpaƌĠ au sĐaŶ eŶ 
haut. 
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Figure 5-5. AŶalǇse paƌ feŶġtƌe de la pƌeŵiğƌe paƌtie solidifiĠe de l’ĠĐhaŶtilloŶ solidifiĠ à ϭϴ,ϯ g, ĐoŵpaƌĠ au sĐaŶ eŶ 
haut. 

 

Tableau 5-1. Compositions moyennes (%mol) relevées par analyse EDX. 

 Ti Al Cr Nb σ Ti σ Al σ Cr σ Nb 

5,05 g 47,0 48,8 2,2 2,1 0,4 0,4 0,1 0,1 
18,3 g 47,3 48,5 2,1 2,1 0,4 0,4 0,1 0,1 
10,1 g 47,5 48,2 2,2 2,1 0,3 0,3 0,1 0,1 

10,1 g (points) 47,5 48,4 2,0 2,1 0,4 0,6 0,3 0,1 

5.4 Macrostructures 

Après la découpe dans le plan longitudinal séparant les moitiés « haut » et « bas » par rapport 

au gƌaǀitĠ teƌƌestƌe los de l͛essai,, 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 repères 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 repère (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 

repères des transitioŶs oŶt ĠtĠ plaĐĠs à l͛aide des iŵages MEB Ƌui seƌoŶt disĐutĠes daŶs les 
paragraphes suivants. 

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

 Au vu de ces images, la croissance radiale à partir des parois semble être prédominante après 

la fin de croissance colonnaire sur tous les échantillons sauf peut-ġtƌe l͛ĠĐhaŶtilloŶ solidifié à 5,05 g ou 

celui solidifié à 18,3 g. Le repère du front de fusion est à 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 

Đlaiƌs. L͛attaƋue de Kƌoll seŵďle suƌligŶeƌ des stƌuĐtuƌes seĐoŶdaiƌes et Ŷe ŵet pas eŶ ĠǀideŶĐe les 
dendrites primaires. 

5.5 Microstructures 

Les surfaces polies et non-attaquées ont été observées au MEB à faible grossissement afin 

d͛oďseƌǀeƌ la stƌuĐtuƌe pƌiŵaiƌe. Les iŵages oŶt ĠtĠ asseŵďlĠes eŶ ǀue paŶoƌaŵiƋue. La Figure 5-7 

donne un exemple des structures caractérisées, passant du solide au premier liquide solidifié aux 

premières dendrites colonnaires à la transition péritectique à la croissance colonnaire après le 

pĠƌiteĐtiƋue à la zoŶe ĠƋuiaǆe, ĐoŵpƌeŶaŶt des gƌaiŶs doŶt l͛aspeĐt est deŶdƌitique, radial ou 

globulaire. Des lisĠƌĠs ďlaŶĐs de phase β ƌĠsiduelle soŶt présentes dans le premier liquide solidifié et 

jusƋu͛à la tƌaŶsitioŶ pĠƌiteĐtiƋue, et eŶ zoŶe deŶdƌitiƋue les ďoƌds pƌiŵaiƌes soŶt d͛uŶe Đouleuƌ plus 
foŶĐĠe iŶdiĐatiǀe sous ĐoŶtƌaste B“E d͛uŶe teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ plus ĠleǀĠe. Apƌğs la tƌaŶsitioŶ 
péritectiƋue, les ďoƌds soŶt eŶĐoƌe plus foŶĐĠs et le β ƌĠsiduel dispaƌaît. Les gƌaiŶs ĐoloŶŶaiƌes soŶt 
ŵoiŶs dƌoits, ƌesseŵďlaŶt à des pluŵes, et ŵoiŶs oƌieŶtĠs pƌoĐhe du ĐôtĠ de l͛ĠĐhaŶtilloŶ ĐoŶtƌe la 
direction de rotation. La croissance radiale indésirable se tƌouǀe daŶs Đe Đas apƌğs la TCE, d͛uŶe 
iŵpoƌtaŶĐe liŵitĠe, uŶiƋueŵeŶt suƌ le ĐôtĠ de l͛ĠĐhaŶtilloŶ aligŶĠ à la diƌeĐtioŶ de ƌotatioŶ, et les 
grains équiaxes plus grossiers et ressemblant à des fragments qui ont pu croître dans le liquide sont 

poussés vers le ĐôtĠ de l͛ĠĐhaŶtilloŶ ĐoŶtƌe la diƌeĐtioŶ de ƌotatioŶ paƌ la foƌĐe de Coƌiolis.  
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Figure 5-7. Zoom sur les ŵiĐƌostƌuĐtuƌes de l’ĠĐhaŶtilloŶ solidifiĠ à 10,1 g, dont la direction de rotation est vers le haut de 

l’iŵage. 

Les images présentées sur la Figure 5-8 ŵoŶtƌeŶt l͛ĠǀolutioŶ du ŵaƌƋuage de l͛iŵage 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 même échantillon solidifié à 10,1 g. Les marquages 

pour tous les échantillons sont indiqués sur la Figure 5-9. Le repère de début de solidification apparaît 

en pointillés, et les valeurs de g mesurées, les repères de forces g, et des liserés indiquant certaines 

transitions microstructurales sont annotés. En petit, la position moyenne du front péritectique (), la 

position du thermocouple T3 dans la source de chaleur « froide » H3 (3) et la position moyenne de la 

TCE () 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 être observée sous MEB. 

 
          Scan  

 
Figure 5-8. Eǆeŵple de tƌaiteŵeŶts d’iŵage, ĐoŵpaƌĠ au sĐaŶ. 

5 mm 
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Figure 5-9. Images MEB en BSE des échantillons des essais LDC, de 1 à 10,1 g.  
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Figure 5-10. Images MEB en BSE des échantillons des essais LDC, de 15,15 à 18,3 g.  
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Le front péritectique est assez proche de la position du thermocouple T3, ce qui est intéressant 

d͛uŶ poiŶt de ǀue de ŵodĠlisatioŶ, Đoŵŵe la teŵpĠƌatuƌe du pĠƌiteĐtiƋue est ƌestƌeinte à une gamme 

connue. Dans le cas des deux essais à 18,3 g, le front péritectique et la position de T3 se coïncident 

presque. Dans le cas des essais à 1 g et à 5,05 g, la distaŶĐe eŶtƌe Đes positioŶs est de ŵoiŶs d͛ϭ ŵŵ, 
avec T3 devant le péritectique daŶs le Đas ϭ g et l͛iŶǀeƌse daŶs le Đas ϱ,05 g. Le front péritectique et T3 

sont plus espacés pour les essais à 10,1 g et à 15,15 g, avec T3 devant le péritectique dans le cas 15,15 g 

et l͛iŶǀeƌse daŶs le Đas ϭϬ,1 g. 

Après le front péritectique, un front présent dans la zone colonnaire indiquant la présence 

paƌtielle de phase pĠƌiteĐtiƋue a ĠtĠ tƌaĐĠ. De toute façoŶ, la ĐƌoissaŶĐe ĐoloŶŶaiƌe d͛uŶ ĐôtĠ et d͛uŶ 
autƌe de Đe fƌoŶt Ŷ͛est pas ĐoŶtiŶue.  

DaŶs le Đas de l͛ĠĐhaŶtilloŶ solidifié à 5,05 g, la croissance « colonnaire » semble être équiaxe 

après le péritectique ou en tout cas faiblement orientée. Un front uni serait difficile à tracer pour 

décrire les transitions dans cette zone. DaŶs le Đas de l͛ĠĐhaŶtilloŶ solidifié à 10,1 g, une zone centrale 

de grains colonnaires plus épais et plus grossiers est présente au même endroit, avant la croissance 

équiaxe plus fine et droite. 

La ĐƌoissaŶĐe ƌadiale Ŷe paƌaît pas la ŵġŵe Ƌue Đe Ƌu͛oŶ ǀoit aǀeĐ l͛attaƋue de Kƌoll. “uƌtout 
suƌ le ĐôtĠ ďas de Đette ǀue de l͛ĠĐhaŶtillon (la direction de la force centrifuge gc), sur les échantillons 

à 10,1 g ou ŵoiŶs, uŶ peu de ĐƌoissaŶĐe ƌadiale est oďseƌǀĠ. Pouƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ « ground test » à 1 g, 

cette croissance radiale développe plus tôt, en même temps que la croissance colonnaire, et arrête la 

ĐƌoissaŶĐe des gƌaiŶs ĐoloŶŶaiƌes, plutôt Ƌue le dĠǀeloppeŵeŶt d͛uŶe zoŶe ĠƋuiaǆe. OŶ Ǉ ǀoit uŶe 
zone où de fines dendrites colonnaires survivent, puis deux fronts de croissance radiale qui se dirigent 

ǀeƌs le ĐeŶtƌe de l͛ĠĐhaŶtilloŶ. Les échantillons 5,05 g et 10,1 g présentent une zone de croissance 

ƌadiale fiŶe suƌ uŶ ĐôtĠ uŶiƋueŵeŶt, Ƌui ĐoŵŵeŶĐe apƌğs la TCE. MalgƌĠ l͛aďseŶĐe de zoŶe de 
croissance radiale suƌ le ĐôtĠ de l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϭϴ,ϯ g, une croissance étrange et presque radiale se 

pƌoduit au lieu d͛uŶe ǀƌaie TCE. Cette ĐƌoissaŶĐe atǇpiƋue est diffiĐile à eǆpliƋueƌ paƌĐe Ƌue les 
conditions thermiques étaient les mêmes à travers tous les essais. Quant à la croissance colonnaire 

fiŶe apƌğs les gƌaiŶs ĐoloŶŶaiƌes ďieŶ dĠfiŶis suƌ l͛Ġchantillon 1 g, celle-ci est pƌĠseŶte suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ 
18,3 g et eŶ paƌtie suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϱ,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 

ƌepƌĠseŶteƌ la stƌuĐtuƌe pƌiŵaiƌe, et les stƌuĐtuƌes ƌĠǀĠlĠes à l͛attaƋue de Kƌoll soŶt pƌoďaďleŵeŶt la 
stƌuĐtuƌe eŶ α + ɶ. Les stƌuĐtuƌes et la TCE suƌ la phase β Ŷe ĐoïŶĐideŶt pas foƌĐĠŵeŶt aǀeĐ les 
structures et la TCE sur la phase α. 

Un dernier phénomène intéressant est observé sur les échantillons 10,1 g, 15,15 g et « 18,3 

g/1 g ». La stƌuĐtuƌe des gƌaiŶs deǀaŶt la TCE Ŷ͛est pas paƌeil eŶ haut et eŶ ďas suƌ l͛iŵage. Des gƌaiŶs 
globulaires avec un aspect de fragments dendritiques sont repoussés dans le sens contraire de la force 

centrifuge, probablement par les forces de Coriolis. Après cette zone de fragments, la structure de la 

paƌtie haute des ĠĐhaŶtilloŶs est siŵilaiƌe, uŶe stƌuĐtuƌe d͛aŵas deŶdƌitiƋues pouǀaŶt foƌŵeƌ les 
« grains radiaux » de la Figure 5-6, mais observée aussi suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϭϴ,ϯ g après la zone de 

croissance atypique. La Figure 5-11 présente une vue en détail des structures près de la position de la 

TCE et de la paƌtie supĠƌieuƌe des ĠĐhaŶtilloŶs pƌğs de la ƌetassuƌe. L͛ĠĐhaŶtilloŶ ϭ g pƌĠseŶte uŶe 
ĐƌoissaŶĐe ƌadiale jusƋu͛à la zoŶe de ƌetassuƌe, stƌuĐtuƌe ŶoŶ ǀue daŶs les autƌes ĠĐhaŶtilloŶs. 
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L͛ĠĐhaŶtilloŶ solidifié à 5,05 g présente une structure de grains équiaxes dendritiques plus grossiers 

dans la zone où les fragments serait repoussés sur les échantillons solidifiés à force centrifuge plus 

élevée. Des amas de dendrites fines sont présents autour de cette zone, pour enfin faire la transition 

à la structuƌe eŶ aŵas de deŶdƌites de haut d͛ĠĐhaŶtilloŶ plus fiŶe Đoŵŵe daŶs le Đas de ϭϬ,1 g. Une 

structure identique se trouve au centre de la zone de croissanĐe atǇpiƋue suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϭϴ,ϯ g. 

Échantillon Vers la position de la TCE Près de la retassure 

1 g 

  
5,05 g 

  
10,1 g 

  
15,15 g 
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18,3 g 

  
18,3 g / 1 g 

  
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 à la plaque de base du four dans le Tableau 5-2. Le 

Tableau 5-2 ĐoŵpƌeŶd aussi la distaŶĐe jusƋu͛auǆ theƌŵoĐouples et jusƋu͛au foŶd du tƌou peƌĐĠ pouƌ 
le thermocouple « échantillon ». Pouƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ solidifiĠ sous ϭϴ,ϯ 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 à la plaque de base du four. 

g visé g 
mesuré 

Pos. 
Téch 

(mm) 

Pos. 
trou TC 
(mm) 

Pos. 
front 
fus. 

Pos. T3 
(mm) 

Pos. 
front 
péri. 

Pos. 
TCE 

(mm) 

Pos. T2 
(mm) 

Pos. T1 
(mm) 

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

10 10,1 105 107 112,8 123 120,8 129 198 208 
15 15,15 105 109 114,8 123 125,6 131 198 208 
20 18,3 95 105 114,4 123 122,9 132 198 208 

20/ 1 g 18,3 105 109 115,2 123 123,2 130 198 208 

Le repère au niveau du four est utile pour la modélisation, mais le repère du front de fusion 

est plus utile pour comparer les longueurs sur les échantillons. La Figure 5-12 illustƌe l͛ĠǀolutioŶ de la 
position du front péritectique et de la TCE avec la force de centrifugation. Il est important à redire que 

la TCE pouƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ à ϭ g Ŷ͛est pas uŶe ǀƌaie TCE et plutôt uŶ aƌƌġt de ĐƌoissaŶĐe ĐoloŶŶaiƌe par 

croissance radiale. À 18,3 g, seul le point « 18,3 g/1 g » a été inclus afin de pouvoir tracer une courbe 

de tendance et puisƋue la TCE pouƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϭϴ,ϯ g était atypique. La position du front péritectique 

semble dépendre de la position des premières dendrites (Figure 5-12(a)) mais semble être 
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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 la position des premières 

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 similaiƌe à Đelle de l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϭϴ,ϯ g. La centrifugation semble encourager une TCE dans 

l͛alliage GE, fait Ƌui est ĐoŶfiƌŵĠ paƌ l͛aďseŶĐe de ǀƌaie TCE daŶs l͛essai saŶs ĐeŶtƌifugatioŶ. 

  
Figure 5-12. Distance du front de fusion (a) et des premières dendrites (b) du front péritectique et de la TCE pour les 

ĠĐhaŶtilloŶs de solidifiĐatioŶ diƌigĠe sous ĐeŶtƌifugatioŶ ;sauf l’ĠĐhaŶtilloŶ « 20 g »Ϳ et l’ĠĐhaŶtilloŶ solidifié à 1 g. 

Les tailles de grains (Tableau 5-3, Figure 5-13Ϳ oŶt ĠtĠ ĐalĐulĠes ƋuaŶtitatiǀeŵeŶt à paƌtiƌ d͛uŶ 
traçage manuel (Figure 5-14) sur des images MEB composites au niveau des premiers grains équiaxes 

juste après la TCE. L͛ĠĐhaŶtilloŶ ϭϴ,ϯ g Ŷ͛a pas ĠtĠ aŶalǇsĠ eŶ ƌaisoŶ des stƌuĐtuƌes dendritiques fines 

situées en fiŶ de ĐƌoissaŶĐe ĐoloŶŶaiƌe. Coŵŵe l͛espaĐeŵeŶt eŶtƌe ďƌas seĐoŶdaiƌes est plus fiŶ paƌ 
rapport aux autres essais, la thermique doit être différente, mais l͛eŶƌegistƌeŵeŶt de la theƌŵiƋue Ŷe 
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. 

G 

Nombre de 
grains 

équiaxes 
Taille de grains 
moyenne (µm) 

Écart 
type 
(µm) 

dgr3d 
(µm) 

Nombre 
de germes 

Nombre moyenne 
de grains 

colonnaires 

λϭ 
col. 

(µm) 

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 

(a)                                                                                    (b) 
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Figure 5-13. Évolution 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 gƌos oŶt ĠtĠ oďseƌǀĠs suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϱ,05 g, et les autres échantillons présentent des grains 

plus fins et de taille plus siŵilaiƌe, eŶǀiƌoŶ ϭϱϬ µŵ. L͛ĠĐhantillon non-centrifugé ne présente pas de 

zone équiaxe. 

L͛espaĐeŵeŶt dendritique primaire mesuré dans la zone colonnaire (Tableau 5-3, Figure 5-13) 

varie peu et vaut environ 300 µm pour tous les échantilloŶs ĐeŶtƌifugĠs. L͛espaĐeŵeŶt pƌiŵaiƌe 
coloŶŶaiƌe pouƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ non-centrifugé est plus important et vaut 425 µm, ce qui confirme les 

résultats obtenus par le calcul avec la méthode de champ de phase par Viardin et coll. [173]. La 

ĐeŶtƌifugatioŶ seŵďle ƌĠduiƌe l͛espaĐeŵeŶt pƌiŵaiƌe ĐoloŶŶaiƌe. 

Pour caractériser la différence entre structures globulaires et dendritiques, un rectangle a été 

tƌaĐĠ dĠfiŶi paƌ la laƌgeuƌ de l͛ĠĐhaŶtilloŶ et uŶe loŶgueuƌ de ϮϮ ŵŵ à paƌtiƌ de la position de la TCE. 

Le contour de la zone de grains équiaxes globulaires (ou grains équiaxes dendritiques dans le cas de 

l͛ĠĐhaŶtilloŶ solidifiĠ à 5,05 g) a été tracé dedans (Figure 5-14), ce qui permet de calculer par 

traitemeŶt d͛iŵages les pouƌĐeŶtages suƌfaĐiƋues oĐĐupĠs paƌ les diffĠƌeŶts tǇpes de gƌaiŶs eŶ Tableau 

5-4 et en Figure 5-14. 

Les grains « dendritiques fins » sont plus affinés que les grains équiaxes dendritiques et ne sont 

pƌĠseŶts Ƌue suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ 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. PouƌĐeŶtage suƌfaĐiƋue daŶs le ƌeĐtaŶgle d’Ġtude ;ϴ ǆ ϮϮ ŵŵ² à paƌtiƌ de la positioŶ de TCEͿ de tƌois tǇpes 
de grains. 

Échantillon Équiaxes 
globulaires 

Équiaxes 
dendritiques 

Dendritiques 
fins 

5,05 g 0 % 27 % 73 % 
10,1 g 10 % 90 % 0 % 

15,15 g 83 % 17 % 0 % 
18,3 g/ 1 g 62 % 38 % 0 % 

Les gƌaiŶs gloďulaiƌes paƌaisseŶt plus petits Ƌue les gƌaiŶs deŶdƌitiƋues. L͛ĠĐhaŶtilloŶ ϭϬ,1 g était 

le seul avec des grains dendritiques et des grains globulaires dans la zone où la taille de grains a été 

ŵesuƌĠe et Ƌui peƌŵet doŶĐ de ƋuaŶtifieƌ Đette diffĠƌeŶĐe daŶs la ŵġŵe zoŶe d͛Ġtude. La taille de 
grains moyenne pour les 131 grains équiaxes globulaires est 98 µm, et la taille de grains moyenne pour 
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les 167 grains équiaxes dendritiques est deux fois plus importante, 203 µm. Les grains globulaires 

peuvent donc avoir des origines comme fragments dendritiques. La croissance de plus de germes 

présents est plus limitée. 

Éch. Zone d͛Ġtude Traçage des grains équiaxes 

5 g 

 

 
10 
g 

 

 
15 
g 

 

 
20 
g / 
1 g  

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

QuelƋues gƌaiŶs gloďulaiƌes isolĠs oŶt pu ġtƌe oďseƌǀĠs suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ ϱ,05 g, mais ceux-ci 

étaient difficilement observables sur la Figure 5-14. 

Les valeurs de nombre de germes N0 dĠduites de l͛aŶalǇse de taille de gƌaiŶs sont présentées en 

fonction de la force centrifuge g sur la Figure 5-15(a). Le modèle 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 N0, dont la plus grande différence se situe entre 5 g et 10 g. Le nombre de germes 

augmente avec une allure similaire à celle de la vitesse du liquide en fonction de la force centrifuge. 

Les grains globulaires semblent être formés avant la trempe, qui conduit à des structures 

dendritiques plus fines. Plus il existe de grains globulaires, plus la TCE a pu démarrer tôt. La TCE 

démarre plus tôt pour les forces centrifuges plus importantes. Cela dénote une compétition entre les 
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ŵouǀeŵeŶts du liƋuide et de l͛eŶtƌaiŶeŵeŶt des paƌtiĐules paƌ les foƌĐes iŶduites paƌ la 
centrifugation : nous pouvons nous attendre à ce que plus la centrifugation augmente, plus la vitesse 

du liquide va augmenter mais dans le même temps moins les fragments vont être emportés par le 

liquide et vont avoir tendance à rester au niveau du front colonnaire. 

  
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 à connaître la différence de composition entre la zone 

colonnaire et équiaxe de façon plus statistique. Des analyses avec des grilles d͛aŶalǇse EDX oŶt ĠtĠ 
effeĐtuĠes suƌ l͛échantillon 5,05 g. Pouƌ ƌappel, daŶs la zoŶe ĐoloŶŶaiƌe, l͛espaĐeŵeŶt eŶtƌe poiŶts de 
mesure étaient 150 µm, pour un total de 495 points sur une zone à grossissement 100x. Dans la zone 

équiaxe dont la structure est plus fine, cette distance était réduite à 100 µm, pour atteindre un total 

similaire de 475 points dans une zone à un grossissement de 150x. La Figure 5-16 présente les zones 

étudiées. Il est intéressant à noter que la zone « colonnaire » est la partie de celle-ci qui apparaît 

fragmentée. 

 

 

Figure 5-16. )oŶes d’Ġtude aveĐ le gƌillage de poiŶts supeƌposĠ. 

 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.  

(a)                                                                                       (b) 
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Tableau 5-5. Différences de composition (%mol) entre la zone ĐoloŶŶaiƌe et ĠƋuiaǆe de l’ĠĐhaŶtilloŶ 5,05 g. 

 Ti Al Cr Nb σ Ti σ Al σ Cr σ Nb 

Colonnaire 49,4 46,7 1,9 2,1 1,9 1,9 0,6 0,4 
Équiaxe 48,6 47,5 1,8 2,1 1,3 1,3 0,3 0,0 

Toutes les valeurs sont différentes de celles répertoriées en Tableau 5-1. Ces analyses ont été 

faites sur un MEB différeŶt, et ŵġŵe si le staŶdaƌd d͛alliage GE Ġtait le ŵġŵe, les ǀaleuƌs eǆaĐtes de 
la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ paƌ eǆeŵple soŶt plus faiďles Ƌue Đeuǆ oďseƌǀĠes daŶs l͛autƌe MEB. EŶ fait, 
l͛autƌe MEB seŵďle sǇstĠŵatiƋueŵeŶt suƌestiŵeƌ la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ et eŶ Đhrome, et le MEB 

utilisé pour les gƌilles d͛aŶalǇse 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 phénomènes thermiques ont été modélisés, et il est donc important de noter 

Ƌue les phĠŶoŵğŶes suiǀaŶts Ŷ͛oŶt pas ĠtĠ pƌis eŶ Đoŵpte : 

 Les mouvements du liquide 

 La force centrifuge 

 La présence de grains équiaxes 

Ces différents phénomènes et leurs interactions entre eux et avec le champ de températures ne 

sont pas considérés ici ; eŶ pƌeŵiğƌe appƌoĐhe les ƌĠsultats des siŵulatioŶs seƌoŶt utilisĠs pouƌ l͛Ġtude 
de la solidification colonnaire des échantillons.  

5.8.1 Résultats du modèle 

La ŵodĠlisatioŶ a ĠtĠ ƌĠalisĠe suƌ l͛eŶseŵble 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 four à t = 

5s à partir du début de refroidissement. Parmi ces données, seules celles se situant au niveau de 

l͛ĠĐhaŶtilloŶ oŶt ĠtĠ tƌaitĠes et aŶalǇsĠes daŶs Đe Đhapitƌe. 

 
Figure 5-17. Image de distribution de la température issue de la modélisation. 
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En particulier, la simulation donne l͛Ġvolution de la fraction solide (qui dépend uniquement de 

la température dans le modèle) avec le temps, présentée sur la Figure 5-18 sur une vue longitudinale. 

“uƌ Đette figuƌe, uŶe fƌaĐtioŶ de solide appaƌaît eŶ ƌouge loƌsƋu͛elle ǀaut ϭ et eŶ ďleu foŶĐĠ loƌsƋu͛elle 
vaut 0 (100 % liquide). Les nuances de couleur intermédiaires correspondent à des fractions de solide 

Đoŵpƌises eŶtƌe Ϭ et ϭ. Cette figuƌe ŵoŶtƌe d͛aďoƌd Ƌue pouƌ des teŵps iŶfĠƌieuƌs à ϰϱϬs, les 
isothermes sont totalement perpendiculaires à la direction de croissance, ce qui permet de considérer 

un gradient thermique 1D. Au-delà de 450 s on observe une courbure des isothermes, favorable à 

l͛appaƌitioŶ d͛uŶe ĐƌoissaŶĐe ƌadiale. La tƌeŵpe aǇaŶt lieu à t = ϰϴϳ s, la peƌte du caractère « 1D » de 

la solidification ne devrait pas impacter la TCE de manière significative. 

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

Pour comparer les résultats des simulations avec les données des thermocouples et les 

doŶŶĠes issues des paƌaŵğtƌes ŵiĐƌostƌuĐtuƌauǆ, des pƌofils de teŵpĠƌatuƌe du Đœuƌ de l͛ĠĐhaŶtilloŶ 
en fonction de la hauteur par rapport à la plaque de base ont été exportés à différents temps après le 

début de la séquence de refroidissement. Un exemple de profils obtenus pour des temps allant de 0 à 

500 s est présenté sur la Figure 5-19. 
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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 

L͛essai ƌĠalisĠ saŶs ĐeŶtƌifugatioŶ ;« ground test ») ne présente pas de TCE ; toute la 

solidifiĐatioŶ est ĐoloŶŶaiƌe jusƋu͛à la tƌeŵpe à t = ϰϴϳ s. Cet échantillon est donc intéressant à 

comparer à la simulation étant donné que la trempe a gelé la microstructure à cet instant ; nous 

pouvons avoir accès au couple position - teŵpĠƌatuƌe des poiŶtes de deŶdƌite ;Ŷous feƌoŶs l͛hǇpothğse 
dans ce paragraphe que Tp~TL) et au couple position - température de la réaction péritectique et du 

début de la transformation péritectique.  

Pouƌ l͛essai ƌĠalisĠ saŶs ĐeŶtƌifugatioŶ les ĐoŵpaƌaisoŶs à t = Ϭ et t = ϰϴϳ s soŶt pƌĠseŶtĠes suƌ 
la Figure 5-20. A t = Ϭ s, l͛aĐĐoƌd eŶtƌe la siŵulatioŶ et les poiŶts eǆpĠƌiŵeŶtauǆ est tƌğs ďoŶ, à 
l͛eǆĐeptioŶ du theƌŵoĐouple plaĐĠ daŶs l͛ĠĐhaŶtilloŶ à ǆ = Ϭ,ϭϬϱ ŵ oƶ le ŵodğle pƌĠdit uŶe 
teŵpĠƌatuƌe supĠƌieuƌe à Đelle ŵesuƌĠe. Cela peut s͛eǆpliƋueƌ paƌ le fait que (i) le thermocouple 

ŵodifie lĠgğƌeŵeŶt le tƌaŶsfeƌt theƌŵiƋue daŶs l͛ĠĐhaŶtilloŶ ;le theƌŵoĐouple Ŷ͛a pas ĠtĠ iŶtĠgƌĠ daŶs 
les simulations), (ii) les transformations de phases à plus basse température et les changements de 

pƌopƌiĠtĠs assoĐiĠes Ŷ͛ont pas été pris en compte dans le modèle. Les résultats à t = 487 s sont un peu 

ŵoiŶs eŶ aĐĐoƌd aǀeĐ les ŵesuƌes. À l͛eǆtƌĠŵitĠ iŶfĠƌieuƌe, le ĐoŶstat est le ŵġŵe Ƌue pouƌ t = Ϭ s et 
les Đauses saŶs doute ideŶtiƋues. À l͛eǆtƌĠŵitĠ supĠƌieuƌe, uŶe Đause de divergence pourrait être le 

ĐoeffiĐieŶt d͛ĠĐhaŶge ĐoŶsidĠƌĠ Đette eǆtƌĠŵitĠ de l͛ĠĐhaŶtilloŶ. NĠaŶŵoiŶs, daŶs les zoŶes d͛iŶtĠƌġt 
Đ͛est-à-dire celles où se déroule la solidification, les données expérimentales et numériques 

concordent de manière tout à fait satisfaisante, ce qui permet de valider la modélisation thermique 

réalisée. 

 

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

1200

1300

1400

1500

1600

T
S

T
1

T
2

temps (s) :

0

100

200

300

400

500

T
e

m
p
ér

a
tu

re
(°

C
)

Distance de la plaque de base (m)

T
3

T
L



109 
 

  

  
Figure 5-20. Comparaison des données issues de la simulation aux données issues des thermocouples et des analyses 

miĐƌostƌuĐtuƌales pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ solidifiĠ saŶs ĐeŶtƌifugatioŶ. ;aͿ et ;ďͿ t = Ϭ s ; (c) et (d) t = 487 s ; (b) et (d) sont 
centrées autour des températures et de positions où se déroulent la solidification. 

5.8.3 Influence de la centrifugation sur l’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 à la teŵpĠƌatuƌe de solidus dĠteƌŵiŶĠe paƌ D“C, Đ͛est-à-dire 1463°C. 

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

 
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 Đes poiŶts issus de l͛aŶalǇse 
du front de fusion sont très proches et correspondent assez bien avec la courbe simulée. Il est possible 

que ces petites variations soient dues aux différents fours utilisés (un four différent par expérience), 

Ƌui ďieŶ Ƌu͛identiques peuvent présentés de minimes différences. Néanmoins, il semble que la force 

ĐeŶtƌifuge Ŷe ŵodifie pas la positioŶ iŶitiale du fƌoŶt de fusioŶ et doŶĐ Ŷ͛iŵpaĐte pas les phĠŶoŵğŶes 
theƌŵiƋues au dĠďut de l͛eǆpĠƌieŶĐe. 

EŶ faisaŶt l͛hǇpothğse Đoŵŵe dans le précédent paragraphe et en première approche que 

Tp~TL, il est possiďle de ƌeŵoŶteƌ de la positioŶ des poiŶtes de deŶdƌite au teŵps au ďout duƋuel s͛est 
dĠƌoulĠ la TCE à l͛aide de la siŵulatioŶ ŶuŵĠƌiƋue. Les résultats sont présentés sur la Figure 5-22(a) 

pouƌ les diffĠƌeŶts Ŷiǀeauǆ de ĐeŶtƌifugatioŶ ĠtudiĠs. L͛ĠĐhaŶtilloŶ solidifiĠ saŶs ĐeŶtƌifugatioŶ Ŷe 
pƌĠseŶte pas de TCE ŵais le teŵps au ŵoŵeŶt de la tƌeŵpe a ĠtĠ iŶdiƋuĠ suƌ la figuƌe. À l͛eǆĐeptioŶ 
de ce dernier, le temps où se déclenche la TCE est bien plus faible pour les échantillons centrifugés et 

a lieu dans un intervalle de temps compris entre 280 et 316 s ; l͛iŶteŶsitĠ de la ĐeŶtƌifugatioŶ Ŷe seŵďle 
pas aǀoiƌ d͛iŶflueŶĐe suƌ Đe teŵps. 

La modélisation a également peƌŵis de dĠteƌŵiŶeƌ eŶ foŶĐtioŶ du teŵps l͛ĠǀolutioŶ du gƌadieŶt 
thermique dans le liquide à Tp~TL et de calculer la vitesse des isothermes Tp~TL et ce afin de placer le 

chemin de solidification entre t = 0 et t = 487 s sur une carte v= f(G) déterminée à partir du modèle de 

Hunt et du nombre de fragments déterminés à partir de la taille de grain. Les résultats sont présentés 

sur la Figure 5-22(b) pouƌ diffĠƌeŶts teŵps Đoŵpƌis eŶtƌe Ϭ et ϰϬϬ s. EŶ Đe Ƌui ĐoŶĐeƌŶe l͛ĠĐhaŶtilloŶ 
solidifié sous 5,05 g, le modèle prédit un début de TCE à 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 modèle de Hunt pour différentes forces centrifuge et chemins de solidification déterminé par le modèle (○). Le temps 

correspondant est indiqué sur la figure. 

 

5.9 Synthèse 

Des expériences de solidification dirigée avec ou sans centrifugation ont été menées dans le 

four TEM053-ϱM peƌŵettaŶt uŶ ĐoŶtƌôle des paƌaŵğtƌes eǆpĠƌiŵeŶtauǆ et peƌŵettaŶt d͛isoleƌ l͛effet 
de la ǀitesse de ĐeŶtƌifugatioŶ suƌ les stƌuĐtuƌes de solidifiĐatioŶ de l͛alliage 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, où la longueur de la 
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zoŶe ĠƋuiaǆe ƌepƌĠseŶte la loŶgueuƌ de l͛ĠĐhaŶtilloŶ au-delà du front colonnaire où des grains 

équiaxes non-issus de la trempe ont été observés, N0 est le Ŷoŵďƌe de geƌŵes dĠduits de l͛aŶalǇse de 
la taille de gƌaiŶ, et Teŵps TCE est le teŵps au ďout duƋuel s͛est dĠƌoulĠ la TCE. La Đouleuƌ ďleue 
dénote le minimum déterminé pour chaque paramètre et la couleur rouge le maximum. Il apparaît de 

Đe taďleau Ƌu͛auĐuŶe teŶdaŶĐe Đlaiƌe Ŷe puisse ġtƌe dĠgagĠe. NĠaŶŵoiŶs plus la foƌĐe ĐeŶtƌifuge est 
foƌte, plus les gƌaiŶs soŶt Ŷoŵďƌeuǆ et s͛ĠteŶdeŶt suƌ uŶe zoŶe iŵpoƌtaŶte, ŵġŵe si la TCE dĠŵaƌƌe 
sensiblement en même temps pour tous les essais. 

Tableau 5-6. Synthèse des principaux résultats obtenus à partir des analyses microstructurales et des simulations. 

G 1 5,05 10,1 15,15 18,3 (1g) 

Léquiaxe (mm) / 5 7 22 17 
N0 / 8,44∙108 1,25∙1011 1,88∙1011 2,37∙1011 

Temps TCE (s) / 298 279 316 298 

Le mécanisme de TCE ayant lieu ici est différent de celui présenté dans le chapitre Coulées en 

Đƌeuset fƌoid. EŶ effet, l͛alloŶgeŵeŶt de la zoŶe pâteuse tel Ƌu͛oďseƌǀaďle suƌ 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 assuƌĠe daŶs l͛eǆpĠƌieŶĐe (voir la Figure 5-22(b)) par le cycle 

theƌŵiƋue iŵposĠe. L͛augŵeŶtatioŶ de ĐeŶtƌifugatioŶ pƌoǀoƋue l͛appaƌitioŶ de ŵouǀeŵeŶt de 
convection important dans le liquide [175] s͛ajoutant à la composante thermosolutale habituellement 

faible dans des échantillons de ce diamètre. Dans la configuration expérimentale, la centrifugation va 

aussi transporter les germes vers la zone colonnaire. Ces deux derniers effets vont donc localement 

être en compétition : (i) la centrifugation va avoir tendance à 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 

ĐoŶsĠƋueŶĐes suƌ la ǀitesse de dĠplaĐeŵeŶt des geƌŵes et fƌagŵeŶts suiǀaŶt l͛aǆe ǆ dĠfiŶi 
précédemment est présenté sur la Figure 5-23. Les résultats obtenus dans cette étude pourraient être 

dus au fait Ƌu͛à faiďle ǀitesse de ĐeŶtƌifugatioŶ, la ǀitesse de ĐoŶǀeĐtioŶ doŵiŶe le tƌaŶspoƌt de geƌŵes 
et peut emporter les éventuels germes loin de la zone surfondue et empêcher aiŶsi l͛appaƌitioŶ d͛uŶe 
TCE. Auǆ foƌtes ǀaleuƌs de g, Đ͛est la gƌaǀitĠ Ƌui gouǀeƌŶe le tƌaŶspoƌt de geƌŵes et Đes deƌŶieƌs soŶt 
amenés en avant du front colonnaire où le liquide est surfondu et où ils peuvent croître. Les résultats 

contradictoires obtenus pour la centrifugation à 5,05 g peuvent correspondre à une valeur pour 

lesƋuels Đes deuǆ phĠŶoŵğŶes s͛aŶŶihileŶt, Đe Ƌui eǆpliƋueƌait aussi la stƌuĐtuƌe et les ŵoƌphologies 
de grains très complexes observés en avant du front colonnaire sur cet échantillon.  

Il seŵďle doŶĐ pƌiŵoƌdial d͛aŵĠlioƌeƌ les siŵulatioŶs ƌĠalisĠes, aǀeĐ uŶ ŵodğle de 
solidification plus réaliste. La prise en compte précise des surfusions de pointe, des forces associées à 

la centrifugation, des mouvements du liquide et des grains qui lui sont associés et de manière couplée 

peƌŵettƌa saŶs doute d͛oďteŶiƌ uŶe ǀisioŶ plus pƌĠĐise de Đes iŶteƌaĐtioŶs et d͛aŵĠlioƌeƌ la 
compréhension des résultats expérimentaux obtenus dans ce travail. 

Le Đhapitƌe pƌĠĐĠdeŶt a ŵoŶtƌĠ l͛iŶflueŶĐe de la teŶeuƌ en aluminium sur la TCE, dans une 

expérience où la convection forcée a été maintenue constante. Dans ce chapitre, nous avons montré 

l͛iŶflueŶĐe de la ĐeŶtƌifugatioŶ à ĐoŵpositioŶ ĐoŶstaŶte, et ŵis eŶ ĠǀideŶĐe la ĐoŵpĠtitioŶ eŶtƌe 
convection et sédimentation suƌ l͛ĠtaďlisseŵeŶt des stƌuĐtuƌes. Le Đhapitƌe suiǀaŶt aďoƌdeƌa 
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l͛iŶflueŶĐe de la ĐoŶĐeŶtƌatioŶ et des foƌĐes ĐeŶtƌifuges suƌ l͛ĠtaďlisseŵeŶt des ŵiĐƌostƌuĐtuƌes via un 

procédé de coulée semi-industriel. 

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

VLiq
x correspond à la vitesse axiale du liquide, Vg

x à la vitesse de sédimentation induite par la centrifugation et Vgermes 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, Ŷous aǀoŶs eu l͛oĐĐasioŶ de testeƌ l͛iŶflueŶĐe de la foƌĐe ĐeŶtƌifuge suƌ uŶe 
composition constante. Nous avons souhaité regarder dans ce chapitre, pour deux compositions 

diffĠƌeŶtes, l͛iŶflueŶĐe de la foƌĐe ĐeŶtƌifuge et de la ĐoŶǀeĐtioŶ, eŶ ĐoulĠe seŵi-industrielle sur 

l͛ĠtaďlisseŵeŶt des stƌuĐtuƌes. Ces essais ǀiseŶt à ĐoŵpƌeŶdƌe l͛effet de la centrifugation à une échelle 

semi-industrielle (10 kg) pour des barreaux coulés sous centrifugation à plat, soit en conditions 

siŵilaiƌes à Đelles d͛uŶ pƌoĐĠdĠ ƌĠalisaďle à plus gƌaŶde ĠĐhelle. La foƌĐe ĐeŶtƌifuge a ĠtĠ ǀaƌiĠe à 
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 première coulée et 9,5 kg pour la deuxième. Les paramètres opératoires sont reportés 

dans le Tableau 6-1. La surchauffe ne peut pas être contrôlée précisément lors de ces essais mais est 

proche : l͛ĠĐaƌt eŶtƌe les deuǆ essais est de ϮϬ°C. 

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

Coulée Tcoulée 

(°C) 
Pcoulée 

(mbar) 
Fréquence 

(kHz) 
Gaz Vitesse 

(tours/min) 
Temps de 

centrifugation (s) 

1 1640 7,5E-2 6100 Argon 250 300 
2 1660 6,9E-2 6100 Argon 250 300 

La Figure 6-1 représente la section longitudinale dans le plan perpendiculaire à la gravité des 

quatre 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 matière TiAl a été pesée avant les 

essais et après les essais. La matière perdue à divers endroits du système (le skull, le creuset, le 

distributeur) a également été pesée. Les résultats sont présentés dans le Tableau 6-2.  

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

Coulée Masse 
initiale (kg) 

Masse 
finale, skull 

(kg) 

Masse 
finale, 

creuset (kg) 

Masse 
finale, 

distributeur 
(kg) 

Masse totale 
coulée (kg) 

Masse totale, 
pertes (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, aiŶsi Ƌue la fƌĠƋueŶĐe d͛ĠĐhaŶtilloŶŶage et la ŵasse totale ĐoulĠe. Les thermocouples placés en 

pied de barreau sont en contact du métal liquide, alors que les thermocouples placés sur le côté sont 

iŶsĠƌĠs daŶs le ŵoule à uŶe distaŶĐe d͛ϭ ŵŵ de la suƌfaĐe iŶteƌŶe du ŵoule. 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 

ďaƌƌeauǆ uŶe teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ d͛eŶǀiƌoŶ ϰϲ,ϵ %mol. 

Compte tenu des conditions sévères (haute température et centrifugation) de nombreuses 

ƌuptuƌes de theƌŵoĐouples oŶt eu lieues peŶdaŶt les essais. CepeŶdaŶt, l͛eŶseŵďle des ŵesuƌes 
montre une reproductibilité et des informations intéressantes que nous allons détailler. 

 
Figure 6-2. CoŶfiguƌatioŶ des theƌŵoĐouples et paƌaŵğtƌes 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 dĠďut d͛essai soŶt présentés sur la Figure 6-3. 

On constate que le premier liquide arrive au fond du moule pratiquement simultanément (à 200 ms 

pƌğs au ŵoiŶs, Đoŵpte teŶu de la fƌĠƋueŶĐe d͛ĠĐhaŶtilloŶŶageͿ pour le barreau long et le barreau 

Đouƌt d͛uŶ essai ŵalgré la différence de longueur, témoignant de la vitesse importante à laquelle arrive 

le liquide. 

Les 4 thermocouples enregistrent une montée en température très 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 à la température de coulée. Pour la coulée BA1, la fréquence 

d͛ĠĐhaŶtilloŶŶage plus faiďle Ŷe peƌŵet pas de Đapteƌ aǀeĐ autaŶt de dĠtails les premiers instants, 

(échantillonnage à 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 très rapide ;de l͛oƌdƌe 
de ϭϬϬ°C/sͿ jusƋu͛à la teŵpĠƌatuƌe de « 1280°C » +/- 10°C, 

ii) uŶe phase de ƌefƌoidisseŵeŶt plus leŶte d͛eŶǀiƌoŶ ϱϬ seĐoŶdes duƌaŶt laƋuelle la 
température peut même remonter (cas du barreau long – essai 2)  

iii) Enfin une phase de refroidissement plus ƌapide, jusƋu͛à ϭϬϬ s.  

À l͛issue de Đes tƌois phases, ϯ des ϰ theƌŵoĐouples oŶt ĐassĠs. La Figure 6-4 présente 

l͛ĠǀolutioŶ de la theƌŵiƋue jusƋu͛eŶ fiŶ d͛essai. Le quatrième « BA1 – long » qui indiquait des valeurs 

inférieures aux trois autres continue de fonctionner et indique une vitesse de refroidissement plus 

iŵpoƌtaŶte ;ϭϬ°C/sͿ se staďilisaŶt à ϯϬϬ°C. Ce theƌŵoĐouple Ŷ͛Ġtait saŶs doute pas au ĐoŶtaĐt diƌeĐt 
du liquide mais juste « effleurant ». On observe à 340 s une remontée de la température pour ce 

thermocouple correspondant à l͛aƌƌġt de la ĐeŶtƌifugatioŶ. 

 
Figure 6-3. Évolution thermique au pied de barreau eŶ dĠďut d’essai. 
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Figure 6-4. Évolution 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), après trois secondes de 

latence, la température augmente en suivant un régime proportionnel à la racine carrée du temps. On 

oďseƌǀe Ƌue les theƌŵoĐouples plaĐĠs le plus à l͛eǆtĠƌieuƌ s͛ĠĐhauffeŶt ŵoiŶs ǀite Ƌue Đeuǆ plaĐĠs au 
ĐeŶtƌe du ďaƌƌeau, eŶ ƌaisoŶ à la fois d͛uŶ ƌefƌoidisseŵeŶt plus iŵpoƌtaŶt paƌ Đonvection au cours de 

la centrifugation, ainsi que par leur position. On observe aussi que aussi bien pour le thermocouple au 

ĐeŶtƌe Ƌu͛à l͛eǆtĠƌieuƌ, les ŵoules des ďaƌƌeauǆ Đouƌts s͛ĠĐhauffeŶt ŵoiŶs Ƌue Đeuǆ des ďaƌƌeauǆ 
longs. On peut également mesurer « indirectement » l͛iŶflueŶĐe de la ƌotatioŶ du ŵoule suƌ le 
ƌefƌoidisseŵeŶt à la ďƌusƋue ƌeŵoŶtĠe de teŵpĠƌatuƌe oďseƌǀĠe à l͛aƌƌġt de la ƌotatioŶ du ŵoule à 
t = 330 s. 

 
Figure 6-5. Évolution de la thermique pouƌ les theƌŵoĐouples suƌ le ĐôtĠ du ŵoule loƌs de l’essai ϭ. 
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Nous avons également reporté sur la Figure 6-6en double échelle les évolutions de 

teŵpĠƌatuƌe des tƌois theƌŵoĐouples d͛uŶ ŵġŵe ďaƌƌeau ;BAϮ, ďaƌƌeau loŶgͿ pouƌ les premiers 

iŶstaŶts ;t < ϲϬ sͿ. OŶ ƌeŵaƌƋue Ƌue l͛oŶ peut assoĐieƌ, aǀeĐ uŶ dĠĐalage de tƌois seĐoŶdes, le 
ƌefƌoidisseŵeŶt tƌğs ƌapide du ŵĠtal liƋuide et l͛augŵeŶtatioŶ ƌapide de la teŵpĠƌatuƌe du ŵoule. Le 
deuǆiğŵe ƌĠgiŵe de ƌefƌoidisseŵeŶt de l͛alliage Đoïncide avec la saturation du moule. Concernant le 

troisième régime de refroidissement, celui-Đi Ŷ͛est pas iŵŵĠdiateŵeŶt ƌeliĠ à uŶe ĠǀolutioŶ du 
refroidissement du moule.  

 
Figure 6-6. Évolution de la thermiƋue eŶ dĠďut d’essai suƌ tout le ŵoule loŶg de l’essai BA2. 

En parallèle de ces mesures thermiques et de leurs interprétations des prémisses de 

modélisation numérique de remplissage du moule ont été effectuées par Safran pour aider à 

caractériser et interpréter la formation des structures de solidification de ces alliages. Dans la suite du 

Đhapitƌe Ŷous pƌĠseŶteƌoŶs aiŶsi l͛aŶalǇse des stƌuĐtuƌes, puis les pƌeŵieƌs ƌĠsultats de la ŵodĠlisatioŶ 
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, 

après 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 

Ŷ͛est pas appaƌeŶt suƌ les photos apƌğs l͛attaƋue ĐhiŵiƋue.  
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Figure 6-7. Lingots semi-industrielles scannés après 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 à 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 près 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 

stƌuĐtuƌe tǇpiƋue d͛uŶ ďaƌƌeau ĐoŶteŶaŶt ŵoiŶs d͛aluŵiŶiuŵ Đoŵpoƌte uŶe zoŶe de gƌaiŶs fiŶs de 

peau, puis uŶe stƌuĐtuƌe d͛ailes de ŵouette ĐoŵposĠe de gƌaiŶs ĐoloŶŶaiƌes Ƌui ĐƌoisseŶt ǀeƌs la tġte 
puis le pied du barreau, formant un « V » iŶǀeƌsĠ, suiǀi d͛uŶe zoŶe ĠƋuiaǆe eŶ Đœuƌ de liŶgot. EŶ pied 
de lingot, une structure triangulaire (conique en 3D) de grains colonnaires croît sur une distance plus 

courte, appelée par la suite « cône de fond ». Pour un barreau plus riche en aluminium, la structure 

d͛ailes de ŵouette est ƌeŵplaĐĠe paƌ des gƌaiŶs ĐoloŶŶaiƌes plus fiŶs, et la zoŶe ĠƋuiaǆe est plus 
étroite. “eloŶ la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ oŶ peut ƌetƌaĐeƌ l͛ĠǀolutioŶ suiǀaŶte des ŵiĐƌostƌuĐtuƌes : Figure 

6-10. 
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Figure 6-8. Lingot fourni par Safran ayant une teneur en aluminium plus importante. 
 

 
Figure 6-9. Types de structures observés dans la matière GE coulée sous centrifugation. 

 

 
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 teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ Ŷ͛est pas ŵaximale dans la gamme 

acceptable : près de 48 %ŵol. Nous Ŷe disposoŶs pas d͛autƌes iŶfoƌŵatioŶs suƌ soŶ Ġlaboration ou sur 

sa composition. 

Ce barreau est plus droit et plus large que ceux coulés chez Access (diamètre au fond de 70 

ŵŵ ĐoŶtƌe ϱϭ ŵŵͿ, ŵais ŶoƌŵaleŵeŶt Đette diffĠƌeŶĐe Ŷ͛est pas de pƌeŵieƌ oƌdƌe pouƌ le 
développement des structures. Des essais chez Safran avec des variations de géométrie ont été 

46,48         46,60                  46,72

6 6,7
47,26 47,30 47,58 47,93   48,08 
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conduits, et les résultats peuvent être comparés par le biais du module de Chvorinov. Même si une 

forme évasée de lingot telle que celle utilisée chez Access aide à 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 à noter que la teneur en oxygène est un peu mieux maîtrisée lors des procédés chez Safran [78], 

mais que ceci ne change pas la validité de nos résultats. 

 Les ͞Ƌuaƌts de ďaƌƌeau͟ oŶt ĠgaleŵeŶt ĠtĠ sĐaŶŶĠs pouƌ Ġǀalueƌ l͛iŵpoƌtaŶĐe de la gravité 

terrestre lors des essais chez Access. La Figure 6-11(a–d) montre le plan parallèle à la gravité terrestre, 

et la Figure 6-11(e–h) montre le plan perpendiculaire à la gravité terrestre, l͛autƌe ĐôtĠ du tƌoŶçonnage 

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 révèlent très similaires dans ces deux plans 

perpendiculaires. Les stƌuĐtuƌes fiŶales Ŷe seŵďleŶt pas ďeauĐoup dĠǀieƌ de l͛aǆisǇŵĠtƌie loƌs de Đes 
essais : la gƌaǀitĠ teƌƌestƌe Ŷe pƌĠseŶte doŶĐ Ƌue peu d͛iŶflueŶĐe suƌ l͛ĠtaďlisseŵeŶt de stƌuĐtuƌes. 
D͛uŶ poiŶt de ǀue pƌatiƋue, l͛aǆisǇŵĠtƌie peƌŵettƌa de ŵodĠliseƌ uŶiƋueŵeŶt eŶ ϮD l͛ĠtaďlisseŵeŶt 
des structures. 

Figure 6-11. Quarts de barreau polis et attaqués, coupe ∥ g0 : (a) BA1, barreau long ; (b) BA1, barreau court ; (c) BA2, 

barreau long ; (d) BA2 barreau court.  

Coupe ⊥ g0 : (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 cône de fond) est plus contrastée 

que sur les scans, et une meilleure résolution peut être obtenue. Des images composites ont pu être 
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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 mosaïques sous microscope optique (lumière 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 très 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, lumière polarisée) du barreau HA fourni par Safran: fond et haut. 

 Des paŶoƌaŵas liŶĠaiƌes pouƌ ƌeleǀeƌ le dĠtail de l͛ĠǀolutioŶ ŵiĐƌostƌuĐtuƌale de la peau ǀeƌs 
le Đœuƌ du liŶgot oŶt ĠtĠ pƌis pouƌ l͛eŶseŵďle des ĠĐhaŶtilloŶs à des hauteuƌs diffĠƌeŶtes ;distaŶĐe du 
pied du baƌƌeau, iŶteƌǀalles de ϮϬ ŵŵͿ à l͛aide d͛uŶ ŵiĐƌosĐope optiƋue.  

Les barreaux courts et longs de la Coulée 1 (Figure 6-14, Figure 6-15) présentent une 

microstructure très 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 à 60 mm du pied en Figure 6-14 et 80 mm du pied en Figure 6-15.  

 

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

1 cm 1 cm 
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Figure 6-15. Évolution 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 

lĠgğƌeŵeŶt suƌattaƋuĠs. La paƌtie supĠƌieuƌe ;h ≈ ϭϬϬ ŵŵ du piedͿ de Đes ŵoƌĐeauǆ de liŶgot Ŷ͛a pas 
ďieŶ ƌĠagi à l͛attaƋue. “aŶs luŵiğƌe polaƌisĠe, le ĐoŶtƌaste des gƌaiŶs eŶ ailes de ŵouette est ŵoiŶs 
marqué. À la place des liserés blancs, on aperçoit des liserés foncés, et les porosités sont toujours 

foncées et se trouvent dans la zone équiaxe presque au même niveau (entre 60 et 80 mm). La structure 

lamellaire est plus apparente sur ces lingots. Sur le barreau long, de la matière arrachée en pied de 

lingot (Figure 6-16, 0 mm) masque les grains colonnaires fins de peau. 

 

Figure 6-16. Évolution microstructurale (microscopie optique) sur la moitié du barreau : BA2, barreau long. 
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Figure 6-17. Évolution microstructurale (microscopie optique) sur la moitié du barreau : BA2, barreau court. 

 Le ďaƌƌeau ͞haut-alu͟ (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 cône de 

foŶd s͛ĠteŶd doŶĐ plus haut, toujouƌs ǀisiďle à ϰϬ ŵŵ du pied au lieu de ϮϬ ŵŵ seuleŵeŶt. La zoŶe 
équiaxe est très clairement distinguée des grains colonnaires au-dessus du cône de pied. La présence 

de poƌositĠs seŵďle ġtƌe ŵoiŶs ŵaƌƋuĠe, ŵais la diffĠƌeŶĐe d͛ĠĐhelle est à pƌeŶdƌe eŶ Đoŵpte. 

 

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

Des iŵages oŶt ĠtĠ pƌises eŶ tƌois zoŶes ;au ďoƌd, eŶ zoŶe d͛ailes de ŵouette et eŶ zoŶe 
ĠƋuiaǆeͿ pouƌ suƌligŶeƌ l͛ĠǀolutioŶ ŵiĐƌostƌuĐtuƌale suƌ tous les ĠĐhaŶtilloŶs eŶ passaŶt de la suƌfaĐe 
du liŶgot à soŶ Đœuƌ. Des iŵages pƌoĐhes du pied de ďaƌƌeau oŶt ĠgaleŵeŶt ĠtĠ pƌises daŶs le ĐôŶe 
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 à la même échelle. La microstructure en termes de 

liseƌĠs ďlaŶĐs peut ġtƌe plus fiŶe pƌğs du ďoƌd du liŶgot. Les ailes de ŵouette soŶt d͛oƌieŶtatioŶs 
légèrement différentes et de dimensions similaires pour les lingots coulés chez Access. Les tailles de 

grains équiaxes de ces lingots semblent être 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. DaŶs la zoŶe d͛ailes de ŵouette des liŶgots 
de la Coulée 1, une structure en lattes apparaît dans les liserés blancs. 
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Tableau 6-3. Microstructures en microscopie optique des lingots en zones sélectionnées. 

 Bord Ailes de mouette Équiaxe 

Coulée 1 
46,9Al 
Long 

   
Coulée 1 
46,9Al 
Court 

   
Coulée 2 
46,9Al 
Long 

   
Coulée 2 
46,9Al 
Court 

   
Haut-
Alu 

   

Le Tableau 6-4 compare ces microstructures à la même 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. 

 Cône de fond, périphérie Cône 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 CoulĠe ϭ, de la peau jusƋu͛au Đœuƌ, à ŵi-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 à mi-hauteur. 

2 mm 
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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 à Ϯ Đŵ du ďoƌd de l͛ĠĐhaŶtilloŶ. “uƌ l͛eŶseŵďle des iŵages, les dĠfiŶitioŶs 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 à mi-hauteur. 

 Bord Ailes de mouette Équiaxe 

Coulée 1 
46,9Al 
Long 

   
Haut-
Alu 

   

 Sur ces images, le contraste est de nature ĐhiŵiƋue. Les liseƌĠs ďlaŶĐs à l͛iŶtĠƌieuƌ 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 grossières et plus globulaires chez 

le lingot moins riche en aluminium. Les lamelles y sont plus fines sans doute parce que la transition 

lamellaire commence à une température plus basse.  

Les structures de transition en bord de zone équiaxe du pied de lingot HA à mi-hauteur sont 

surlignées sur la Figure 6-21. Des observations pƌĠliŵiŶaiƌes sous EDX Ŷ͛oŶt pas ƌĠǀĠlĠ de diffĠƌeŶĐes 
de composition chimique à travers la zone de transition. 

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

Un échantillon « quart de barreau » a été observé sous MEB en mode BSE pour voir les grains 

pƌiŵaiƌes et aǀoiƌ uŶe idĠe de la taille des gƌaiŶs ĠƋuiaǆes. L͛iŵage Đoŵposite à uŶ gƌossisseŵeŶt de 

(a)                    (b) 
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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 ⊥ g0, et une référence macroscopique. 

 On peut deviner des sous-gƌaiŶs pƌiŵaiƌes daŶs le ĐoŶtouƌ des gƌaiŶs ǀisiďles aǀeĐ l͛attaƋue 
de Kroll. Le repère de référence montre que les ailes de mouettes ont été observées au-dessus du cône 

de fond. La structure en ailes de mouette semble être mieux dĠfiŶie Ƌue la stƌuĐtuƌe ĠƋuiaǆe, Ƌui Ŷ͛est 
pas très claire, même sur les images vues en taille plus grosse comme sur la Figure 6-23, en partie parce 

que 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 à 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, l͛ĠĐhaŶtilloŶ est attaƋuĠ, et seuleŵeŶt des papieƌs de polissage ;auĐuŶe suspeŶsioŶͿ oŶt ĠtĠ 
utilisĠs, doŶĐ la ƋualitĠ des iŵages est iŶfĠƌieuƌe à Đelle d͛uŶ ĠĐhaŶtilloŶ pƌĠpaƌĠ spĠĐifiƋueŵeŶt pouƌ 
MEB (découpé aǀeĐ uŶ outil de pƌĠĐisioŶ, poli jusƋu͛à uŶe fiŶition supérieure, non attaqué). 

2 mm 

2 mm 

100x 

60x 

2 mm 
Référence 
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Figure 6-23. Deux vues à grossissement 100x de la partie de la zone équiaxe indiquée par la flèche sur la Figure 6-22. 

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 

l͛Annexe D : Mesures en coulée centrifuge semi-industrielle, et notamment le schéma pour les ailes de 

mouette est agrandi en Figure D-1. 

 
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 même 

géométrie dans la partie sous la masselotte dans tous les cas (coulées BA1 et BA2). 

 Le ĐôŶe de foŶd est de diŵeŶsioŶs et d͛aŶgles siŵilaiƌes dans tous les cas. Les lingots coulés 

chez Access ont plus tendance à 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 cône (sur une distance linéaire), schématisée sur la Figure 6-25. Le lingot HA présente 

uŶ ĐôŶe de foŶd pƌesƋue tout ĐoloŶŶaiƌe, et l͛essai Ϯ Đhez AĐĐess seŵďle aǀoiƌ pƌoduit uŶ peu ŵoiŶs 
de croissance colonnaire au fond paƌ ƌappoƌt à l͛essai ϭ. 



132 
 

 

Figure 6-25. Fraction colonnaire linéaire moyenne pour les cinq lingots étudiés. 

 L͛Ġpaisseuƌ et le ĐeŶtƌage de la zoŶe ĠƋuiaǆe oŶt ĠtĠ ŵesuƌĠs à hauteuƌ daŶs la paƌtie 
inférieure ;piedͿ des liŶgots. Le liŶgot HA ĐoŶtieŶt uŶ faiďle effet d͛ailes de mouette uniquement en 

tête de lingot, donc cette tête 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 tête 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 liŶgot, et oŶ ǀoit toutefois à l͛ĠĐhelle plus adaptĠe eŶ tġte de Đe liŶgot Ƌue des fluĐtuatioŶs soŶt 
toutefois présentes.  

 

Figure 6-26. Épaisseur relative de la zone équiaxe pour les cinq lingots étudiés. 

 

Figure 6-27. Épaisseur relative de la zone équiaxe dans la tête du lingot HA. 
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La largeur colonnaire a été mesurée sur les côtés droite et gauche du lingot. La Figure 6-28 

présente la fraction colonnaire de chaque côté à des hauteurs différentes pour tous les lingots. La 

teŶdaŶĐe de laƌgeuƌ ĐoloŶŶaiƌe Ŷ͛est pas ĠǀideŶte eŶ pied de liŶgot, sauf pouƌ le liŶgot HA oƶ l͛on voit 

l͛effet de la zoŶe ĠƋuiaǆe peŶĐhĠe ǀeƌs le ĐôtĠ gauĐhe. La zone équiaxe est plus large près du cône de 

foŶd daŶs le Đas des liŶgots BA, ŵais la zoŶe ĐoloŶŶaiƌe Ŷ͛est pas de diŵeŶsioŶs tƌğs diffĠƌeŶtes de 
ceux dans le reste du lingot. La Figure 6-29 présente cette fraction en tête de lingot HA, et on voit la 

transition entre la croissance colonnaire droite importante et les ailes de mouette qui prennent le 

dessus à partir de 40 mm du fond de la tête de lingot. 

L͛Ġpaisseuƌ de peau a ĠtĠ ŵesuƌĠe à paƌt ŵais Đoŵpƌise dans la distance colonnaire. 

  
Figure 6-28. Fraction de grains colonnaires droits pour les cinq lingots. 

 

Figure 6-29. Fraction de grains colonnaires droits en tête 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 même temps similaires et variables.  

Les ailes de ŵouette oĐĐupeŶt l͛espaĐe ŶoŶ oĐĐupĠ paƌ les gƌaiŶs ĐoloŶŶaiƌes et les gƌaiŶs 
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 à une hauteur de 20 mm du pied, 

les ŵesuƌes les plus pƌoĐhes du ĐôŶe de foŶd, Ŷe pƌĠseŶteŶt Ƌu͛une montée, car à leur sommet elles 

rejoignent la large zone équiaxe, ressemblant à des grains colonnaires penchés vers le haut. Les grains 

en pied du lingot HA présentent ce même comportement mais à de plus faibles angles. La forme 

ƌeĐouƌďĠe uŶe deuǆiğŵe fois eŶ aile de ŵouette est oďseƌǀĠe pƌğs de la ŵasselotte. L͛aŶgle foƌŵĠ paƌ 
le changement de pente des ailes de mouette est plus grand pour les ailes de mouettes présentes (près 

de la masselotte) du lingot HA par rapport à 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 ƌeŵplissage. La ŵĠĐaŶiƋue des fluides s͛est aƌƌġtĠe en fin de remplissage, mais la thermique a pu 

être suivie au-delà de la fin de remplissage, pour comparaison avec les courbes thermiques 

eǆpĠƌiŵeŶtales. Le ƌeŵplissage s͛aĐhğǀe à t = Ϯ,ϳ s : la position de la surface libre du liquide commence 

à se stabiliser dans la partie supérieure de la configuration. 

6.7.1 Profils de vitesse relative jusqu’au remplissage 

La vitesse dans le repère 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 jusqu͛au foŶd 
du moule, ou une partie du liquide stagne et la plus grande partie « remonte » le moule sur la surface 

opposĠe daŶs uŶ ŵouǀeŵeŶt hĠliĐoïdal. UŶe paƌtie de Đe liƋuide s͛effoŶdƌe aloƌs suƌ lui-même ou 

rejoint le métal liquide arrivant du remplissage. UŶe paƌtie du liƋuide soƌt de l͛eŶtƌĠe loƌs des 
siŵulatioŶs, Đe Ƌui suggğƌe Ƌue la loi de ǀeƌse appliƋuĠe Ŷ͛est pas optiŵisĠe paƌ ƌappoƌt à la gĠoŵĠtƌie 
de ces simulations. 

 
Figure 6-30. Profils de vitesse relative lors du remplissage. 
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La Figure 6-31 montre que la ǀitesse eŶ fiŶ de ƌeŵplissage est ďeauĐoup plus faiďle Ƌu͛eŶ Đouƌs 
de remplissage mais non-nulle, surtout vers la tête du barreau et dans les masselottes.  

 
Figure 6-31. Pƌofil de vitesse eŶ fiŶ d’essai, seĐtioŶ paƌallğle à l’aǆe de ƌotatioŶ 

6.7.2 Profils de température jusqu’au remplissage 

La température a été suivie jusƋu͛eŶ fiŶ 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 teŵpĠƌatuƌe du liƋuidus de l͛alliage. La seĐtioŶ paƌallğle 
à l͛aǆe de ƌotatioŶ 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.  

 
Figure 6-32. Profils de température lors du remplissage. 
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Figure 6-33. Profils de température en fin de remplissage, deux coupes. 

6.7.3 Thermique après le remplissage 

Le ĐalĐul a ĐoŶtiŶuĠ jusƋu͛à ϱ ŵiŶ apƌğs la ǀeƌse. Les Đouƌďes siŵulĠes soŶt supeƌposĠes suƌ 
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 doŶŶĠes ƌeŵises à l͛ĠĐhelle ;t = Ϭ eŶ dĠďut 
de verse) des coulées expérimentales 1 et 2 sont dénotées BA1 et BA2, et les données issues de la 

simulation, Simu. 

Les thermocouples eŶ ĐoŶtaĐt aǀeĐ le liƋuide Ŷ͛oŶt pas ƌĠsistĠ loŶgteŵps loƌs des eǆpĠƌieŶĐes. 
Les différences entre les profils simulés et expérimentaux dans le moule peuvent être expliquées par 

l͛appliĐatioŶ de pƌopƌiĠtĠs theƌŵophǇsiƋues et ĐoeffiĐieŶts de tƌaŶsfeƌt des moules Safran et non pas 

des informations particulières aux moules chez Access, les différences de géométrie et les hypothèses 

et limitations du modèle.  
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Figure 6-34. Évolution 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 être réalisés en « isotherme ». Les 

résultats montrent des mouvements de recirculation toroïdaux, plaqués sur la paroi avec des 

reciƌĐulatioŶs ĐeŶtƌales Đoŵpleǆes aǀeĐ uŶe ǀitesse de l͛oƌdƌe de ƋuelƋues Đŵ/s.  

 

(a)                                                                                        

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(b)  
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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 après 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 à 

plus de force centrifuge que les barreaux étudiés lors des simulations.  

6.8 Synthèse et Discussion 

Nos essais de ĐoulĠe ĐeŶtƌifuge à l͛ĠĐhelle seŵi-iŶdustƌielle ǀisaieŶt à dĠteƌŵiŶeƌ l͛effet de la 
teneur en aluminium et de la force centrifuge sur la formation de structures. Ils ont confirmé la 

reproductibilité du procédé car la teneur en aluminium des lingots issus des deux coulées était quasi-

ideŶtiƋue. La diffĠƌeŶĐe de loŶgueuƌ des ďaƌƌeauǆ ƌespoŶsaďle de l͛effet de foƌĐe ĐeŶtƌifuge eŶ pied 
de ďaƌƌeau diffĠƌeŶte Ŷ͛a eŶgeŶdƌĠ Ƌu͛uŶe diffĠƌeŶĐe stƌuĐtuƌale ŵiŶiŵe, soit uŶe diŵiŶutioŶ de 

porosités dans les barreaux plus longs. Les macrostructures très similaires ont été observées, 

photographiées et caractérisées par mesures répétées sur les différents lingots. Tous présentent un 

aspect en ailes de mouette. 

L͛eǆaŵeŶ des liŶgots ĐeŶtƌifugés a permis de montrer dans le Đas d͛uŶe faiďle teŶeuƌ eŶ 
aluminium que les structures étaient composées en partant de la surface du moule : d͛uŶe zoŶe 
ĐoloŶŶaiƌe de stƌuĐtuƌe fiŶe, Đoŵpƌise eŶtƌe ϱ et ϭϬ ŵŵ d͛Ġpaisseuƌ, suiǀie d͛uŶe zoŶe de ĐƌoissaŶĐe 
coloŶŶaiƌe de stƌuĐtuƌe gƌossiğƌe oƌieŶtĠe ǀeƌs l͛aƌƌiǀĠe du ŵĠtal. Cette zoŶe ĐoloŶŶaiƌe Đƌoît sur 

eŶǀiƌoŶ Ϯ Đŵ aǀaŶt de s͛iŶĐuƌǀeƌ pƌatiƋueŵeŶt à ϵϬ° suƌ ϭ Đŵ et teƌŵiŶeƌ paƌ uŶe zoŶe ĠƋuiaǆe.  
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 On peut relier la très forte décroissance mesurée par le thermocouple de pied durant les 3 

premières secondes à la formation de la première zone colonnaire fine : le gradient thermique dans le 

liquide est alors si intense que la croissance des dendrites de phase β Ŷ͛est pas affeĐtĠe paƌ la 
convection du liquide. Une fois cette phase de refroidissement finie, un deuxième régime de 

refroidissement est observé, beaucoup plus lent. Durant cette phase, le liquide est probablement 

encore surchauffé et la croissance se fait de façon forcée à la vitesse des isothermes. Il est alors 

probable que le liquide plus dense refroidi par les parois du moule soit transporté par centrifugation 

ǀeƌs le pied du ďaƌƌeau Đe Ƌui peƌŵettƌait d͛eǆpliƋueƌ la ĐƌoissaŶĐe ĐoloŶŶaiƌe à «contre-courant » 

orientée vers la tête du barreau. Enfin, avec l͛ĠǀaĐuatioŶ de la suƌĐhauffe iŶitiale, oŶ peut peŶseƌ Ƌue 
la fragmentation devienne opérante et Ƌue l͛eŶtƌaiŶeŵeŶt des gƌaiŶs solides sous l͛aĐtioŶ de la foƌĐe 
ĐeŶtƌifuge s͛aĐĐoŵpagŶe d͛uŶe iŶǀeƌsioŶ du seŶs de ĐiƌĐulatioŶ du liƋuide ĐoŶduisaŶt à la fois à la 

dernière 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.  

DaŶs le Đas d͛uŶe teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ plus élevée, la stƌuĐtuƌe est ĐoŵposĠe d͛uŶe zoŶe 
colonnaire de structure fine comme dans le cas des basses teneurs en aluminium. La structure devient 

alors ensuite très légèrement plus grossière, tout en demeurant plus fine que dans les basses teneurs 

en aluminium et en demeurant alignée normalement à la paroi du moule.  

 On peut encore relier la première structure colonnaire fine au refroidissement intense de début 

de ĐoulĠe. Nous peŶsoŶs aloƌs Ƌue, Đoŵŵe Ŷous l͛aǀoŶs ǀu daŶs les eǆpĠƌieŶces du Chapitre 4 : 

Coulées en creuset froid, l͛augŵeŶtatioŶ de la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ se tƌaduit paƌ uŶe augŵeŶtatioŶ 
de la fragmentation. On peut imaginer alors que les germes transportés par le liquide modifient de 

façon 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 à 

croîtƌe daŶs uŶ liƋuide doŶt l͛iŶteŶsitĠ de la ĐoŶǀeĐtion est fortement diminuée. La diminution de 

l͛iŶteŶsitĠ de la ĐoŶǀeĐtioŶ se tƌaduiƌait aloƌs paƌ uŶe ĐƌoissaŶĐe d͛autaŶt plus foƌĐĠe paƌ la theƌŵiƋue 
donc normale aux parois du moule, mais aussi par une diminution du taux de fragmentation, 

ƌepoussaŶt d͛autant 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 hypothèses « lourdes » que nous avons mises dans cette synthèse/discussion nécessitent 

des examens microstructuraux complémentaires et pourront être validées par la modélisation lors de 

la thğse suiǀaŶte Ƌui doŶŶeƌa plus d͛iŶfoƌŵatioŶs suƌ l͛ĠĐoulement de fluides et les forces centrifuges. 

La modélisation préliminaire suggère que les vitesses plus élevées du liquide près de la masselotte en 

fin de remplissage et les températures relativement élevées pourraient conduire à une structure 

indicative de convection (ailes de mouette) localement même dans un barreau enrichi en aluminium, 

présentant ailleurs une structure fine et droite.  
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Chapitre 7 : Conclusion générale 

 

L͛oďjeĐtif de Đette Ġtude est de ŵieuǆ ĐoŵpƌeŶdƌe l͛iŶflueŶĐe de la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ 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 daŶs des liŶgots d͛alliages ɶ-TiAl ayant une composition péritectique 

d͛iŵpoƌtaŶĐe iŶdustƌielle.  

Tƌois tǇpes d͛eǆpĠƌieŶĐes oŶt ĠtĠ pouƌsuiǀis : des essais de coulée en creuset froid permettant 

d͛oďseƌǀeƌ l͛effet de la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ suƌ la solidifiĐatioŶ à petite ĠĐhelle, aǀeĐ convection 

forcée constante et sans contamination significative ; des essais de solidification dirigée permettant 

d͛isoleƌ à échelle du laďoƌatoiƌe l͛effet de la ǀitesse de ĐeŶtƌifugatioŶ suƌ la solidifiĐatioŶ ; et des essais 

de coulée centrifuge en barreau à l͛ĠĐhelle seŵi-industrielle pouƌ aďoƌdeƌ l͛iŶflueŶĐe de la 
ĐoŶĐeŶtƌatioŶ et les foƌĐes ĐeŶtƌifuges suƌ l͛ĠtaďlisseŵeŶt des ŵiĐƌostƌuĐtuƌes. 

Les essais en creuset froid ont été réalisés à surchauffe constante. Ces élaborations ont produit 

des échantilloŶs aǀeĐ uŶe TCE daŶs le Đas des alliages se solidifiaŶt paƌ β, ĠĐhaŶtilloŶs suƌ lesƋuels la 
positioŶ de la TCE a ĠtĠ ŵesuƌĠe. Pouƌ ĐhaƋue ĠĐhaŶtilloŶ, le pƌofil theƌŵiƋue peŶdaŶt l͛ĠlaďoƌatioŶ a 
ĠtĠ eŶƌegistƌĠ, peƌŵettaŶt d͛aĐĐĠdeƌ à la suƌĐhauffe, à la température du liquidus et à la vitesse de 

refroidissement.  

La taille de grains primaires équiaxes a été mesurée avec une technique de traçage 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 teŶeuƌ eŶ β pƌo-péritectique diminue. Des prédictions de TCE du modèle de Hunt ont été faites à 

partir des estimations de densité de fragments et de flux de fragments.  

UŶ ŵodğle ϮD aǆisǇŵĠtƌiƋue theƌŵiƋue sous COM“OL a peƌŵis d͛aĐĐĠdeƌ auǆ ǀaleuƌs de 
gradient thermique et de vitesse expérimentales et donc de valider les résultats expérimentaux en les 

comparant aux prédictions de TCE du modèle de Hunt. Enfin, un mécanisme pouvant expliquer le rôle 

de la tƌaŶsfoƌŵatioŶ pĠƌiteĐtiƋue daŶs la fƌagŵeŶtatioŶ et l͛affiŶeŵeŶt de gƌaiŶs assoĐiĠ a pu ġtƌe 
proposé.  

La fragmentation assistée par la transition péritectique est considérée comme le moteur de 

l͛affinement 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 qui facilite le départ du fragment à travers la structure dendritique plus ouverte proche 

de la poiŶte, oƶ l͛ĠĐouleŵeŶt des fluides peut les tƌaŶspoƌteƌ plus effiĐaĐeŵeŶt jusƋu͛au liƋuide eŶ 
surfusion. Ces fragments servent de germes qui deviennent les grains équiaxes plus petits et plus 

nombreux qui bloquent la croissance colonnaire plus tôt 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 contrôle des paƌaŵğtƌes eǆpĠƌiŵeŶtauǆ et peƌŵettaŶt d͛isoleƌ l͛effet 
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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 

ĐeŶtƌifugĠs, daŶs l͛oƌdƌe de solidifiĐatioŶ, une zone de premier liquide solidifié, puis des dendrites 

colonnaires qui subissent une transition péritectique, suiǀi d͛une 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 à vitesse de centrifugation 

élevée. De la croissance radiale limitée a pu être observée sur quelques échantillons coulés à plus 

faibles vitesses de centrifugation, sur le côté où les forces de Coriolis sont moins importantes, et une 

croissance radiale plus importante a été constaté sur les deux côtés de l͛ĠĐhaŶtilloŶ saŶs 
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 ġtƌe oďseƌǀĠe pouƌ l͛effet de la foƌĐe ĐeŶtƌifuge suƌ la loŶgueuƌ de la 
zoŶe ĠƋuiaǆe, le teŵps jusƋu͛à la TCE, ou la taille de grains. La TCE démarre sensiblement en même 

teŵps suƌ l͛eŶseŵďle des ǀaleuƌs de foƌĐe ĐeŶtƌifuge g étudiées, et à de fortes valeurs de g, les grains 

soŶt Ŷoŵďƌeuǆ et s͛ĠteŶdeŶt suƌ uŶe zoŶe iŵpoƌtaŶt. 

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 à une position similaire, 

tout Đoŵŵe la TCE. Pouƌ l͛essai saŶs ĐeŶtƌifugatioŶ, les gƌaiŶs ĐoloŶŶaiƌes oŶt ĠtĠ ďloƋuĠs paƌ la 
ĐƌoissaŶĐe ƌadiale à uŶe distaŶĐe plus loiŶ de la paƌtie fƌoide de l͛ĠĐhaŶtilloŶ Ƌue la TCE des ĠĐhaŶtilloŶs 
ĐeŶtƌifugĠs. L͛alloŶgeŵeŶt de la zone pâteuse chez les échantillons centrifugés éloigne la réaction 

péritectique des pointes de dendrites. Le mécanisme de TCE pour ces échantillons est alors associé à 

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 à 5,05 g peuvent correspondre à une valeur où ces deux phénomènes 

s͛aŶŶihileŶt, Đe Ƌui eǆpliƋueƌait la ĐoŵpleǆitĠ des stƌuĐtuƌes oďseƌǀĠes suƌ Đet ĠĐhaŶtilloŶ eŶ aǀaŶt du 
front colonnaire.  

Nos essais de ĐoulĠe ĐeŶtƌifuge à l͛ĠĐhelle seŵi-iŶdustƌielle ǀisaieŶt à dĠteƌŵiŶeƌ l͛effet de la 
teneur en aluminium et de la force centrifuge sur la formation de structures. Ils ont confirmé la 

reproductibilité du procédé car la teneur en aluminium des lingots issus des deux coulées était quasi-

ideŶtiƋue. La diffĠƌeŶĐe de loŶgueuƌ des ďaƌƌeauǆ ƌespoŶsaďle de l͛effet de foƌĐe ĐeŶtƌifuge eŶ pied 
de ďaƌƌeau diffĠƌeŶte Ŷ͛a eŶgeŶdƌĠ Ƌu͛uŶe diffĠƌeŶĐe stƌuĐtuƌale ŵiŶiŵe, soit uŶe diŵiŶutioŶ de 

porosités dans les barreaux plus longs. Les macrostructures très similaires ont été observées, 

photographiées et caractérisées par mesures répétées sur les différents lingots. Tous présentent un 

aspect en ailes de mouette. 

L͛eǆaŵeŶ des liŶgots ĐeŶtƌifugĠs a peƌŵis de ŵoŶtƌeƌ daŶs le Đas d͛uŶe faiďle teŶeuƌ eŶ 
aluminium que les structures étaient composées en partant de la surface du moule : d͛uŶe zoŶe 
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ĐoloŶŶaiƌe de stƌuĐtuƌe fiŶe, Đoŵpƌise eŶtƌe ϱ et ϭϬ ŵŵ d͛Ġpaisseuƌ, suiǀie d͛uŶe zoŶe de ĐƌoissaŶĐe 
colonŶaiƌe de stƌuĐtuƌe gƌossiğƌe oƌieŶtĠe ǀeƌs l͛aƌƌiǀĠe du ŵĠtal. Cette zoŶe ĐoloŶŶaiƌe Đƌoît suƌ 
eŶǀiƌoŶ Ϯ Đŵ aǀaŶt de s͛iŶĐuƌǀeƌ pƌatiƋueŵeŶt à ϵϬ° suƌ ϭ Đŵ et terminer par une zone équiaxe. 

DaŶs le Đas d͛uŶe teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ plus ĠleǀĠe, la stƌuĐtuƌe est ĐoŵposĠe d͛uŶe zoŶe 
colonnaire de structure fine comme dans le cas des basses teneurs en aluminium. La structure devient 

alors ensuite très légèrement plus grossière, tout en demeurant plus fine que dans les basses teneurs 

en aluminium et en demeurant alignée normalement à 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 suggère que les vitesses plus élevées du liquide près de la 

masselotte en fin de remplissage et les températures relativement élevées pourraient conduire à une 

structure indicative de convection (ailes de mouette) localement même 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 tôt est associée à 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 à faible teneur en aluminium issus de coulées semi-

industrielles. Quant aux essais de coulée semi-industrielle, la cinétique de refroidissement variable 

mène au développement de structures hétérogènes en « ailes de mouette » à faibles teneurs en 

aluminium, dépendant de la convection. Un comportement différent sous les mêmes conditions est 

constaté à plus fortes teneurs en aluminium, transition qui semble coïncider avec le péritectique.  

Les perspectives de cette étude sont notamment la thèse de M. Cisternas sur la modélisation 

des eǆpĠƌieŶĐes, fiŶaŶĐĠe paƌ E“A. La ĐaŵpagŶe d͛essais eŶ ŵiĐƌogƌaǀitĠ aǀeĐ l͛alliage Ti-47,5Al-2Cr-

2Nb est prévue pour le printemps 2017.  

Pour approfondir les études en creuset froid, un lingot de composition hyperpéritectique Ti-

48,5Al-2Cr-2Nb peut être élaboré à la sole froide et comparé aux autres. Les essais de coulée gravitaire 

(Annexe E : Coulées gravitaires) peuvent être repris si le protocole de revêtement est revisité, et des 

essais de trempe en cours de solidification entamés si un protocole de revêtement du tube en alumine 

paƌ peiŶtuƌe d͛ǇttƌiŶe est dĠǀeloppĠ. Le modèle de solidification peut être amélioré pour effectuer des 

simulations des essais de solidification dirigée plus réaliste, prenant en compte des surfusions de point 

précises, des forces associées à 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 être caractérisés en plus de détail sous MEB pour plus affiner davantage 

les propositions du modèle et obtenir des données quantitatives sur les microstructures et notamment 

les ségrégations.  
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 Considérations vis-à-vis la 
contamination 

Lors de la fonderie, les critères de performance par rapport à la contamination sont différents 

pouƌ les Đƌeusets et pouƌ les ŵoules. Le teŵps de ĐoŶtaĐt du ŵĠtal à l͛Ġtat liƋuide aǀeĐ uŶ ŵoule, 
même préchauffé, est très court par rapport au temps de contact du métal en fusion avec le creuset, 

Đe Ƌui ƌĠduit le ƌisƋue de ĐoŶtaŵiŶatioŶ. Le Đhoiǆ d͛uŶ Đƌeuset pouƌ uŶ alliage ƌĠaĐtif est ĐƌitiƋue, taŶdis 
Ƌu͛uŶ ŵatĠƌiau ŵoiŶs optiŵal peut toutefois seƌǀiƌ de moule sans induire trop de dégradations.  

Plus longtemps le métal reste en fusion, plus il risque de réagir avec son environnement, et les 

pƌoĐĠdĠs d͛ĠlaďoƌatioŶ et de foŶdeƌie doiǀeŶt pƌeŶdƌe eŶ Đoŵpte Đe ƌisƋue. Les teŵpĠƌatuƌes et 
duƌĠes de ŵaiŶtieŶ eŶ teŵpĠƌatuƌe ou à l͛Ġtat liƋuide soŶt à optiŵiser. 

 Creusets métalliques 

La fusion dans un creuset en métal refroidi ŵiŶiŵise le ĐoŶtaĐt aǀeĐ le ŵoule et l͛appoƌt 
d͛espğĐes iŶteƌstitiels, ŵais ĐoƸte Đheƌ et peut ƌĠduiƌe le ƌeŶdeŵeŶt ou la taille des liŶgots. Les ŵoules 
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'oxygène reste relativement constant en fonction du temps [177]. La ƌefusioŶ à l͛aƌĐ 
sous vide peut produire uŶ plus gƌos liŶgot, aǀeĐ des diffiĐultĠs d͛atteiŶdƌe uŶe distƌiďutioŶ hoŵogğŶe 
de ĐeƌtaiŶs ĠlĠŵeŶts d͛alliage tels Ƌue le ŵaŶgaŶğse et à foƌt pƌiǆ [176]. Les procédés en creuset 

métallique peuvent limiter la surchauffe obtenue à environ 20°C, ce qui peut compliquer la coulée 

classique par gravité [12]. 

L͛usiŶaďilitĠ, la tĠŶaĐitĠ et la foƌgeaďilitĠ des liŶgots soŶt aŵĠlioƌĠes paƌ ƌappoƌt auǆ liŶgots 
élaborés en creuset réfractaire de base oxyde [176]. CepeŶdaŶt, le pƌiǆ de l͛ĠleĐtƌiĐitĠ pouƌ Đhauffeƌ 
et refroidir le moule simultanément, la surchauffe limitée, et les limitations de taille associées aux 

pƌoĐĠdĠs iŵpliƋuaŶt uŶe lĠǀitatioŶ ƌeŶdeŶt la ƌeĐheƌĐhe d͛uŶ Đƌeuset alteƌŶatif tƌğs attƌaĐtiǀe.  

La teĐhŶiƋue d͛ĠlaďoƌatioŶ d͛Induction Skull Melting, ou ISM, permet essentiellement de 

fabriquer un creuset métallique à partir de l͛alliage ŵġŵe, 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 

à l͛eau, et Đette ĐouĐhe deǀieŶt le ĐoŶteŶaŶt pouƌ l͛alliage foŶdu [178]. Cette couche (« skull ») peut 

seƌǀiƌ de ƌĠĐipieŶt pouƌ plusieuƌs ĐǇĐles de la ŵġŵe ĐoŵpositioŶ d͛alliage [178]. Pour la réutilisation 

du skull, le ĐoŶtƌôle de la ĐoŵpositioŶ ĐhiŵiƋue est esseŶtiel. DaŶs le Đas d͛uŶ alliage iŶĐoƌpoƌaŶt des 
ĠlĠŵeŶts d͛alliage de diffĠƌeŶts deŶsitĠs et poiŶts de fusioŶ, si le ĐoŶtƌôle de la staďilitĠ du ŵĠtal foŶdu 

est iŶsuffisaŶt, le pƌeŵieƌ ŵĠtal solidifiĠ ƌisƋue d͛aǀoiƌ uŶe ĐoŵpositioŶ à l͛ĠĐaƌt de Đelle souhaitĠe 
[179]. 

 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 oxygène observée [36]. L͛aďseŶĐe 
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de données sur le graphite utilisé en tant que creuset suggère que la réaction avec le métal fondu 

seƌait foƌte, et Ƌu͛il ǀaut ŵieuǆ liŵiteƌ le ĐoŶtaĐt eŶtƌe les deuǆ. 

Des études ont évalué des réfractaires à 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 sévère 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 AlN 

avait des propriétés acceptables. L'enrichissement en oxygène constaté au cours de ces expériences 

était de 0,11 %mas, ce qui est comparable à celui d'un creuset en oxyde performant plus coûteux [182]. 

De fines inclusions de nitrures sont présentes près de la surface, surtout pouƌ des teŵps d͛iŶteƌaĐtioŶ 
loŶgs, ŵġŵe si des iŶĐlusioŶs d͛oǆǇdes Ŷe soŶt pas tƌouǀĠes, et l'eŶƌiĐhisseŵeŶt eŶ azote a ĠtĠ 
important [183]. Les conséquences de cette contamination en azote doivent être caractérisées comme 

daŶs le Đas de l͛oǆǇgğŶe : une limite supérieure pour préserver la phase primaire souhaitée doit être 

respectée. 

A.2.2 Carbures, sulfures et oxyfluorures 

D'autres alternatives ne sont pas plus prometteuses. Dans le cas des carbures, l'affinité du 

titaŶe pouƌ le ĐaƌďoŶe l'aƌƌaĐhe des Đaƌďuƌes du Đƌeuset, pouƌ l͛iŶtĠgƌeƌ daŶs le ŵĠtal et Ǉ foƌŵer 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. L͛uŶ 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 à creuset froid utilise une source de 300 kW 

pour fabriquer un lingot de 7 kg, tandis que le même lingot pourrait être élaboré par VIM en creuset 

céramique avec 20-25 kW [177]. DaŶs uŶ Đƌeuset fƌoid, l͛ĠŶeƌgie assoĐiĠe au ƌefƌoidisseŵeŶt est 
importante, surtout parce que le métal est chauffé simultanément. 

La ĐoŵpositioŶ de l͛alliage iŶflue suƌ sa susĐeptiďilitĠ à la ĐoŶtaŵiŶatioŶ. Les compositions 

d͛alliages employant de fortes teneurs en éléments réfractaires tels que le niobium et le tungstène, 

dont les points de fusion sont très élevés, nécessitant un maintien à plus haute température pour 

assurer leur homogénéisation, ne sont peut-être pas adaptées à la fusion en creuset céramique en 

raison du plus fort risque de contamination en oxygène à hautes températures [184]. La stabilité des 

oxydes augmente avec la teneur en aluminium. L͛additioŶ d͛ĠlĠŵeŶts d͛alliage tels que niobium et 

chrome ƌĠduit l͛aĐtiǀitĠ du titaŶe et peut doŶĐ ƌĠduiƌe les iŶteƌaĐtioŶs aǀeĐ uŶ ŵoule ĐĠƌaŵiƋue et la 
contamination en oxygène [185]. Ces additions diminuent la réactivité du liquide [36]. 

Des pƌopƌiĠtĠs iŶtƌiŶsğƋues des ŵatĠƌiauǆ ĐĠƌaŵiƋues joueŶt ďieŶ sƸƌ suƌ l͛iŶtĠgƌitĠ du 
creuset. Le frittage à plus haute température produit une céramique moins friable, et une température 
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d͛au ŵoiŶs ϭϰϬϬ°C est ŶĠĐessaiƌe pouƌ deŶsifieƌ et hoŵogĠŶĠiseƌ la ĐĠƌaŵiƋue [186]. Le frittage de 

ĐeƌtaiŶes ĐĠƌaŵiƋues à teŵpĠƌatuƌe de fusioŶ ĠleǀĠe, Đoŵŵe l͛ǇttƌiŶe, est paƌtiĐulieƌ, Đaƌ ŵġŵe à des 
températures supérieures à 1800°C, une microstructure dense et homogène est difficilement atteinte 

[187]. 

 La distribution de tailles de particules utilisées et le taux de porosité restante après le frittage 

sont des paramètres importants chez les creusets en oxydes. Pour la résistance au choc thermique, un 

taux porosité du creuset important lié à un frittage moins fort est favorable – divers diamètres de 

paƌtiĐules soŶt l͛idĠal, ŵais il faut ŵiŶiŵiseƌ le dĠpaƌt des paƌtiĐules dƸ auǆ liaisoŶs faiďles eŶtƌe 
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 grossières 

[188]. UŶ dĠsaǀaŶtage ŵajeuƌ de la poƌositĠ est l͛eŶtƌaiŶeŵeŶt du liƋuide daŶs les poƌes, oƶ de 
nouvelles surfaces sont exposées à 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 

deuǆ, ŵalgƌĠ la possiďilitĠ d͛uŶ suďstƌat ŵouillĠ paƌ le liƋuide de ƌĠsisteƌ à l͛attaƋue [36]. Le contact 

métal-creuset est quantifié par la mouillabilité du creuset. La méthode de la goutte posée est souvent 

utilisĠe pouƌ ŵesuƌeƌ l͛aŶgle de ĐoŶtaĐt eŶtƌe uŶ liƋuide et le suďstƌat et doŶĐ la ŵouillaďilitĠ d͛uŶ 
substrat. La ƌĠaĐtioŶ à l͛iŶteƌfaĐe doŶt le pƌoduit ƌeĐouǀƌe le suďstƌat peut doŶŶeƌ des ƌĠsultats 
difficiles à interpréter pour les alliages de base TiAl [189]. UŶ suiǀi de l͛aŶgle de ĐoŶtaĐt d͛uŶe goutte 
ŵaiŶteŶue daŶs l͛Ġtat liƋuide paƌ iŶduĐtioŶ eǆpose plus ĐlaiƌeŵeŶt la pƌogƌession de la réaction métal-

moule [189]. PouƌtaŶt le tƌaǀail du Đhaŵp ĠleĐtƌoŵagŶĠtiƋue de l͛iŶduĐteuƌ augŵeŶte la diffĠƌeŶĐe 
d͛ĠŶeƌgie liďƌe du sǇstğŵe de Đette ƌĠaĐtioŶ, la foƌĐe ŵotƌiĐe pouƌ la ŵouillaďilitĠ, et doŶĐ l͛aŶgle de 
contact est plus petit [189]. La Figure A-1 montre le mouillage du Ti-50Al sur divers substrats oxydes 

ĐouƌaŶts. Plus faiďle l͛aŶgle, ŵeilleuƌ le ŵouillage. L͛ǇttƌiŶe ;Y2O3) inhibe le plus la réaction en surface. 

 

Figure A-1. Angles de contact entre le Ti-50Al et divers moules oxydes [189]. 

Le titane liquide ne dissout pas complètement l.es oǆǇdes. La diffusioŶ d͛oǆǇgğŶe est plus 
ƌapide Ƌue Đelle des ĠlĠŵeŶts ŵĠtalliƋues de plus gƌaŶd diaŵğtƌe, doŶĐ taŶdis Ƌue l͛oǆǇgğŶe peut 
diffuser loin, les éléments qui étaieŶt liĠs à l͛oǆǇgğŶe ƌesteŶt eŶ suƌfaĐe du ŵoule sous foƌŵe d͛oǆǇdes 
appauvris ou de composés intermétalliques [190]. Plus l͛ĠŶeƌgie liďƌe de foƌŵatioŶ d͛uŶ oǆǇde est 
élevée, plus il est stable [190], et la solubilité dans le titane est aussi un facteur important [180]. 

L͛eŶƌiĐhisseŵeŶt eŶ oǆǇgğŶe d͛uŶ alliage TiAl est iŶǀeƌseŵeŶt pƌopoƌtioŶŶel à la staďilitĠ 
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theƌŵodǇŶaŵiƋue d͛uŶ oǆǇde [36]. UŶe ĠŶeƌgie liďƌe de Giďďs de dissolutioŶ d͛oǆǇde ĠleǀĠe est 
pƌĠfĠƌaďle, suƌtout pouƌ les hautes teŵpĠƌatuƌes, Đoŵŵe les aĐtiǀitĠs de titaŶe et d͛aluŵiŶiuŵ 
augmentent avec la température, réduisant cette énergie de dissolution [185]. 

La Figure A-2 ŵoŶtƌe le ĐlasseŵeŶt des oǆǇdes eŶ teƌŵes d͛ĠŶeƌgie liďƌe de foƌŵatioŶ. 
Curieusement ce classement semble correspondre à celui des angles de contact, même si le modèle 

d͛aŶgle de ĐoŶtaĐt eŶ ŵouillage Ŷe pƌeŶd pas foƌĐĠŵeŶt eŶ Đoŵpte uŶe ĠŶeƌgie liďƌe de foƌŵatioŶ. 

 
Figure A-2. Énergies libres de formation des oxydes (gauche, [36]) typiquement utilisés dans la fonderie de TiAl et (droite, 

[191]Ϳ l’eŵplaĐeŵeŶt du )ƌO2 parmi les autres oxydes courants. 

La performance à hautes températures, la résistance au choc thermique et le prix faible de 

l͛aluŵiŶe le ƌeŶdeŶt attƌaĐtif paƌŵi les oǆǇdes ƌĠfƌaĐtaiƌes. Cet oǆǇde 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. Paƌ ĐoŶtƌe, faĐe à uŶ alliage tƌğs ƌĠaĐtif tel Ƌu͛uŶ 
alliage de titaŶe ou de TiAl, sa peƌfoƌŵaŶĐe Ŷ͛est pas acceptable par rapport aux alternatifs plus 

performants [185].  

L͛uŶe des pƌeŵiğƌes Ġtudes sǇstĠŵatiƋues des oxydes réfractaires pour la fonderie de TiAl a 

ŵoŶtƌĠ de ďoŶs ƌĠsultats pouƌ la Đhauǆ ;CaOͿ paƌ ƌappoƌt à l͛eŶƌiĐhisseŵeŶt eŶ oǆǇgğŶe ;teŶeuƌ de 
Ϭ,ϭϱ %ŵas apƌğs uŶ ŵaiŶtieŶ eŶ teŵpĠƌatuƌe d͛uŶe heuƌeͿ [36]. Cependant, une pénétration 

importante du liquide dans le creuset a été observée [36], et les moules en chaux ont une affinité pour 

l͛huŵiditĠ Ƌui peut eŶtƌaiŶeƌ uŶe plus foƌte ĐoŶtaŵiŶatioŶ ou la destƌuĐtioŶ du ŵoule [184]. Cette 

nature hygroscopique rend nécessaire des précautions de manutention et stockage qui compliquent 

soŶ appliĐatioŶ à l͛ĠĐhelle iŶdustƌielle [193]. 

La zircone ne semble pas être un bon choix de matériau de creuset pour les alliages de titane 

ou TiAl. Le zirconium diffuse dans le TiAl, où il est surtout trouvé dans les espaces interdendritiques et 

peut provoquer un durcissement en surface par réaction chimique [194]. Un désavantage de la zircone 

puƌe est la ŵouillaďilitĠ du TiAl eŶ ĐoŶtaĐt aǀeĐ elle, de façoŶ à Đe Ƌu͛uŶ ĐoŶtaĐt iŶtiŵe du ŵĠtal eŶ 
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fusioŶ aǀeĐ le ŵoule se ƌĠalise, faĐilitaŶt l͛aǀaŶĐeŵeŶt de la ƌĠaĐtioŶ [189]. La stabilisation de la zircone 

aǀeĐ d͛autƌes ĐoŵposĠs tels Ƌue l͛ǇttƌiŶe, la Đhauǆ ou la ŵagŶĠsie est souǀeŶt pƌatiƋuĠe daŶs le ŵoŶde 
des ƌĠfƌaĐtaiƌes et peƌŵet ŶotaŵŵeŶt d͛augŵeŶteƌ l͛aŶgle de ĐoŶtaĐt ŵoule-métal dans ce cas, mais 

le gaiŶ eŶ peƌfoƌŵaŶĐes Ŷ͛est pas ƌeŵaƌƋuaďle [189]. UŶ atout de l͛ĠlĠŵeŶt est le fait Ƌue le zirconium 

est le seul ĠlĠŵeŶt d͛additioŶ suƌ plusieuƌs ĠtudiĠs Ƌui pƌotğge ĐoŶtƌe l͛ĠǀapoƌatioŶ d͛aluŵiŶiuŵ 
[195]. 

D͛autƌes oǆǇdes oŶt ĠtĠ testĠs eŶ ĐoŶtaĐt aǀeĐ des alliages de titaŶe ou de TiAl ŵais Ŷ͛oŶt pas 
ĠtĠ ƌeteŶus. Pouƌ Ŷe pas appoƌteƌ d͛autƌes ĠlĠŵeŶts Ƌue le titaŶe et l͛aluŵiŶiuŵ daŶs le ŵatériau, 

Cheng et coll. [196,197] ont testé un mélange de TiO2 et d͛Al2O3, le trouvant non-idéal parce que le 

composé réagit beaucoup avec le TiAl. La silice est un composé particulièrement indésirable, son 

affiŶitĠ pouƌ le titaŶe ĠtaŶt paƌtiĐuliğƌeŵeŶt foƌte. La siliĐe liďƌe est à Ġǀiteƌ Đaƌ Ƌu͛iŵpoƌte l͛oǆǇde 
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 à basse température en surface avec la silice 

notamment [199]. Cette phase eutectique peut pénétrer dans le front de solidification, et la 

ĐoŶtaŵiŶatioŶ eŶ oǆǇgğŶe pouƌ Đette ĐoulĠe a atteiŶt ϴϬϬ µŵ d͛Ġpaisseuƌ loƌs de l͛Ġtude aǀeĐ le titaŶe 
[199]. DaŶs le Đas d͛uŶ ŵoule de foŶdeƌie à la Điƌe peƌdue, le liaŶt du ŵoule peut iŶflueƌ ďeauĐoup suƌ 
la contamination si celui-ci contient de la silice [200]. 

L͛ǇttƌiŶe est ĐoŶŶue pouƌ sa staďilitĠ eǆĐeptioŶŶelle paƌŵi les oǆǇdes ǀis-à-ǀis d͛alliages de 
titane ou les alliages à base de TiAl. La contamination en oxygène est généralement faible, presque 

comparable aux moules non-céramiques. Il possède aussi le plus grand angle de contact donnant une 

ƌĠsistaŶĐe à la ƌĠaĐtioŶ, l͛Ġtape de ŵouillage ŶoŶ-réactif la plus proloŶgĠ aǀaŶt l͛Ġtape ƌĠaĐtiǀe, et les 
produits de réaction les plus fins et homogènes [189]. L͛ǇttƌiŶe pƌoŵeut eŶ plus uŶe ďoŶŶe fluiditĠ de 
l͛alliage [201]. Ce matériau reste toutefois un oxyde, et la contamination est donc inévitable. Des 

transferts de matière en surface ont été constatés [37,188,202], et des iŶĐlusioŶs d͛oǆǇdes soŶt 
également présentes. La contamination peut être peu détectée par techniques les plus accessibles et 

peut donc passer pour inaperçue dans des études moins concentrées sur les effets de la contamination 

[202]. Les pƌoďlğŵes les plus iŵpoƌtaŶts aǀeĐ l͛ǇttƌiŶe soŶt soŶ pƌiǆ ĠleǀĠ et ĠǀeŶtuelleŵeŶt soŶ 
impact environnemental. 

L͛ǇttƌiŶe ƌepƌĠseŶte uŶe aŵĠlioƌatioŶ même par rapport aux oxydes considérés comme étant 

staďles. La ĐouĐhe duƌĐie eŶ suƌfaĐe a augŵeŶtĠ de ϱ,Ϭ µŵ à Ϯϰ,Ϭ µŵ eŶ passaŶt d͛uŶe ĐoulĠe de TiAl 
en creuset en yttrine à un creuset en alumine [201]. L͛aspeĐt de suƌfaĐe du TiAl eŶ solidifiĐatioŶ diƌigĠe 
est aussi amélioré par ce même changement de creuset [52,196]. 

Des iŶĐlusioŶs soŶt la tƌaĐe la plus iŵpoƌtaŶte laissĠe paƌ l͛ǇttƌiŶe. L͛ǇttƌiŶe est plus deŶse Ƌue 

le TiAl, donc les inclusions ne flottent pas dans le métal fondu, ce qui faciliterait leur élimination [186]. 

Ces inclusions peuvent prouver néfastes. Des iŶĐlusioŶs d͛yttrine situées en fond de fissure, des criques 

à l͛iŶteƌfaĐe paƌtiĐule-matrice, et une ductilité réduite ont été trouvées dans une étude [68]. Dans une 

autƌe Ġtude, des paƌtiĐules d͛ǇttƌiŶe foƌŵĠes paƌ ƌĠaĐtioŶ euteĐtiƋue oŶt ĠtĠ tƌouǀĠes daŶs la zoŶe 
iŶteƌdeŶdƌitiƋue, et auĐuŶe paƌtiĐule d͛ǇttƌiŶe Ŷ͛est appaƌue aǀaŶt l͛iŶteƌfaĐe solide-liquide [202].  

Le fƌittage de l͛ǇttƌiŶe est diffiĐile, et ŵġŵe à des teŵpĠƌatuƌes supĠƌieuƌes à ϭϴϬϬ°C, uŶe 
microstructure dense et homogène est difficile à obtenir [187]. DaŶs uŶe Ġtude, le fƌittage d͛uŶ Đƌeuset 
en alumiŶe ƌeǀġtu de ďaƌďotiŶe d͛ǇttƌiŶe a ĠtĠ aĐĐoŵpli à ϭϲϱϬ°C peŶdaŶt ϭϬϬ h, ŵais la ĐouĐhe Ŷ͛Ġtait 
pourtant pas complètement densifiée [203]. UŶe poudƌe ĐoŵŵeƌĐiale fƌittĠe à ϭϲϬϬ°C peŶdaŶt Ϯh Ŷ͛a 
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atteint que 80 % de la densité théorique dans une autre étude [187]. Le mécanisme du frittage est 

responsable de ces contraintes : la deŶsifiĐatioŶ de l͛ǇttƌiŶe est liŵitĠe paƌ la diffusioŶ d͛ioŶs d͛Ǉttƌiuŵ 
de grand diamètre [204]. La gamme de température des réfractaires standards est largement trop 

ďasse pouƌ suffiƌe à l͛ǇttƌiŶe.  

Le ĐoƸt de l͛ǇttƌiŶe est uŶ faĐteuƌ ŵotiǀaŶt soŶ utilisatioŶ plutôt sous foƌŵe de ƌeǀġteŵeŶt. 
Diǀeƌs auteuƌs oŶt eǆploƌĠ des ŵĠthodes d͛appliĐatioŶ diffĠƌeŶtes ;iŵŵeƌsioŶ eŶ ďaƌďotiŶe, 
application par peinture, projection plasma, construction de carapace couche par couche) et des 

substrats différents (ZrO2, ZrO2-SiO2, ZrO2-CaO, Al2O3, Al2O3-SiO2, MgO), avec des épaisseurs de couche 

variant de 2 à plus de 350 µm. Des résultats satisfaisants sont obtenu pour différents méthodes 

d͛appliĐatioŶ [32,203,205]. DaŶs tous les Đas le ŵĠtal liƋuide Ŷ͛a pas ĐoŵplğteŵeŶt pĠŶĠtƌĠ daŶs la 
ĐouĐhe d͛ǇttƌiŶe. UŶ ƌeǀġteŵeŶt d͛ǇttƌiŶe a eu uŶ grand angle de contact (> 100°) et une couche 

d͛iŶteƌaĐtioŶ de ϯϭ µŵ pouƌ goutte posĠe, sous ĐoŶditioŶs plus sĠǀğres que les conditions réelles de 

coulée [196]. Utiliseƌ l͛ǇttƌiŶe eŶ taŶt Ƌue ƌeǀġteŵeŶt est aussi ĐoŶsidĠƌĠ Đoŵŵe la ŵeilleuƌe solutioŶ 
pour un moule céramique. 

  Synthèse 

Peu de creusets sont adaptés à la fusion des aluminiures de titane. La meilleure performance 

est obtenue avec des creusets métalliques, mais des creusets en yttrine offrent une performance 

ĐoƌƌeĐte daŶs les Đas oƶ le Đhoiǆ d͛uŶ Đƌeuset ŵĠtalliƋue est teĐhŶiƋueŵeŶt iŵpossiďle ou trop cher. 

Le temps de contact étant moins important avec un moule, les moules métalliques sont toujours à 

privilégier mais moins nécessaires que dans le cas des creusets. 

Le pƌoĐĠdĠ d͛Induction Skull Melting effectué dans des creusets métalliques est intéressant en 

teƌŵes de faiďle ƌisƋue de ĐoŶtaŵiŶatioŶ puisƋue l͛alliage TiAl foŶdu est eŶ ĐoŶtaĐt diƌeĐt aǀeĐ uŶe 
couche « skull » du même alliage. 

“uƌ tous les ŵatĠƌiauǆ ƌĠfƌaĐtaiƌes, seul l͛ǇttƌiŶe ĐoŶǀieŶt à la faďƌiĐatioŶ de Đƌeusets pouƌ la 
fusion de TiAl. Mġŵe si l͛ǇttƌiŶe est effeĐtif paƌ ƌappoƌt auǆ autƌes oǆǇdes et ƌĠfƌaĐtaiƌes, le pƌoďlğŵe 
d͛iŶĐlusioŶs est toujouƌs pƌĠseŶt pouƌ des Đƌeusets ĠlaďoƌĠs à paƌtiƌ de Đes ŵatĠƌiauǆ. Il est possiďle 
et plus ĠĐoŶoŵiƋue d͛utiliseƌ l͛ǇttƌiŶe eŶ taŶt Ƌue ĐouĐhe supérieure en contact avec le métal liquide 

dans un assemblage de creuset composite. Les réactions avec le substrat et les éventuelles couches 

iŶteƌŵĠdiaiƌes et le pƌoĐĠdĠ d͛ĠlaďoƌatioŶ de l͛asseŵďlage soŶt à optiŵiseƌ. 
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 Études de la configuration et 
de caractérisation microstructurale 

Cette aŶŶeǆe ĐoŶĐeƌŶe les Ġtudes pƌĠliŵiŶaiƌes aǀeĐ l͛alliage GE pouƌ fiŶaliseƌ la ĐoŶfiguƌatioŶ 
du four à induction avec creuset froid et déterminer la taille de grains sur les lingots produits. 

 Études de la configuration 

 Les premières expériences dans la sole froide ont permis de maîtriser les possibilités du 

système afin de générer des résultats reproductibles. Les paramètres les plus influents parmi ceux 

présentés en paragraphe 4.1 du Chapitre 4 : Coulées en creuset froid étaient la forme du creuset, la 

foƌŵe de l͛iŶduĐteuƌ, la suƌĐhauffe et la ǀitesse de ƌefƌoidisseŵeŶt. CoŶĐeƌŶaŶt l͛atŵosphğƌe, le dĠďit 
de gaz fait fluctuer la température affichée au pyromètre. Le débit de gaz doit donc être stabilisé avant 

que le générateur ne soit lancé. 

EŶ teƌŵes d͛ĠƋuipeŵeŶt assoĐiĠ à la Đhauffe, la puissaŶĐe du générateur est constante et 

relativement stable à une précision de 100 W. La haute puissance favorise plus de projections de métal 

liquide dans le tube, tandis que la faible puissance favorise plus de collage. La teŵpĠƌatuƌe de l͛eau de 
ƌefƌoidisseŵeŶt peut ǀaƌieƌ de l͛oƌdƌe de ϱ°C, ŵais Đet effet est ŶĠgligeaďle.  

Des essais ont montré que faiƌe ǀaƌieƌ la hauteuƌ de l͛iŶduĐteuƌ de ± Ϭ,ϱ Đŵ aǀait uŶ effet 
négligeable sur la thermique, même si cette hauteur était tenue constante pour les expériences 

suiǀaŶtes. UŶ ƌappoƌt iŶǀeƌse eŶtƌe la fƌĠƋueŶĐe du gĠŶĠƌateuƌ et l͛ĠteŶdue du Đollage Đƌeuset-lingot 

a ĠtĠ ĐoŶstatĠ, Đe Ƌui suggğƌe Ƌu͛uŶe lĠǀitatioŶ iŶsuffisaŶte Ġtait ƌespoŶsaďle du Đollage. UŶe 
fƌĠƋueŶĐe plus ĠleǀĠe faǀoƌise la lĠǀitatioŶ. La fƌĠƋueŶĐe Ŷe peut ġtƌe ŵodifiĠe Ƌu͛eŶ jouaŶt suƌ les 
dimensions des composants du système. La fréquence augmente pour un creuset plus plat au fond. La 

fréquence augmente aussi pour un inducteur à moins de spires plus espacées. L'inducteur original 

ayant sept spires de tuďe eŶ Đuiǀƌe de diaŵğtƌe ϲ ŵŵ, d͛uŶ diaŵğtƌe iŶteƌŶe de ϲϮ ŵŵ et d͛uŶe 
hauteur de 65 mm, a été remplacé par un nouvel inducteur de quatre spires de tube en cuivre de 

diaŵğtƌe ϴ ŵŵ, d͛uŶ diaŵğtƌe iŶteƌŶe de ϲϱ ŵŵ et d͛uŶ hauteuƌ de ϲϬ ŵŵ, ĠlaďoƌĠ daŶs l͛atelieƌ 
ŵĠĐaŶiƋue de l͛IŶstitut JeaŶ Laŵouƌ ;IJLͿ pouƌ Đette Ġtude. La Figure B-1 présente l͛ancien inducteur 

et le nouvel inducteur ainsi modifié. Modifier la géométrie du creuset et par la suite la géométrie de 

l͛iŶduĐteuƌ a peƌŵis d͛augŵeŶteƌ la fƌĠƋueŶĐe du gĠŶĠƌateuƌ de ϭϮϳ kHz à ϭϱϰ kHz puis jusƋu͛à Ϯϭϱ 
kHz. Des problèmes de collage qui se manifestaient avant sont donc résolus par ces changements de 

configuration. 

  
Figure B-1. AspeĐt de l’iŶduĐteur de la sole froide avant et après sa mise à jour. 
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Concernant les mesuƌes de teŵpĠƌatuƌe, la pƌopƌetĠ de l͛iŶtĠƌieuƌ de l͛eŶĐeiŶte assuƌe uŶ 
affiĐhage de teŵpĠƌatuƌe plus juste. DaŶs le ĐoŶteǆte de Đette Ġtude, il Ŷ͛a pas ĠtĠ possiďle d͛estiŵeƌ 
les effets du ĐhaŶgeŵeŶt d͛Ġtat de suƌfaĐe du liƋuide au solide, du ĐoŶtaĐt Ġǀentuel creuset-lingot et 

de la pƌĠseŶĐe d͛uŶe ĐouĐhe d͛oǆǇde suƌ la teŵpĠƌatuƌe affiĐhĠe paƌ le pǇƌoŵğtƌe. 

EŶfiŶ, le pƌotoĐole des essais a lui aussi ĠǀoluĠ. La suƌĐhauffe appliƋuĠe joue suƌ l͛ĠteŶdue de 
la zoŶe ĠƋuiaǆe, ŵais aussi suƌ le Đollage daŶs l͛aŶĐienne configuration. Plus la surchauffe est faible, 

moins la zone équiaxe est étendue et plus le collage est prononcé. Une diminution de la température 

affiĐhĠe paƌ le pǇƌoŵğtƌe au Đouƌs du teŵps apƌğs la fusioŶ a ĠtĠ ĐoŶstatĠe, et la duƌĠe d͛essai a doŶĐ 
été fixée à trois minutes après la fusion totale pour les refusions Ti-Al-Cƌ. Pouƌ les essais aǀeĐ l͛alliage 
de base GE, le liquide étant jugé déjà homogénéisé, le refroidissement a été déclenché sans attendre 

trois minutes, quelques secondes après la fusioŶ totale, afiŶ d͛Ġǀiteƌ tout Đollage. EŶ ƌaisoŶ du ĐoŶtƌôle 
manuel de la puissance du générateur, les essais initiaux ont comporté un refroidissement brutal par 

Đoupuƌe de ĐouƌaŶt iŶstaŶtaŶĠe. Les essais aǀeĐ l͛alliage de ďase GE oŶt ĠtĠ ĐoŶduits aǀeĐ uŶ 
ƌefƌoidisseŵeŶt plus pƌogƌessif suƌ ƋuelƋues seĐoŶdes afiŶ d͛Ġǀiteƌ la Đhute ďƌutale du liƋuide, Đe Ƌui 
peut causer son piégeage entre les sections du creuset. 

 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 ƌeŵoŶteƌ à Đette stƌuĐtuƌe seƌait possiďle à tƌaǀeƌs les ƌelatioŶs d͛oƌieŶtatioŶ 
entre les phases lors de leur évolution. 

Les relatioŶs d͛oƌieŶtatioŶ de Buƌgeƌs gouǀeƌŶeŶt la ĐƌoissaŶĐe de la phase pĠƌiteĐtiƋue α suƌ 

β : les plans {0001}α // {110}β et les directions <11-20>α // <111>β. Ces ƌelatioŶs d͛oƌieŶtatioŶ 
peƌŵetteŶt de ǀĠƌifieƌ les oƌigiŶes des gƌaiŶs de la phase αϮ staďle à teŵpĠƌatuƌe aŵďiaŶte Ƌui oŶt uŶ 
grain voisin de phase B2 stable à température ambiante.  

UŶe aŶalǇse EB“D de la phase α-Ti héƌitĠe de la phase pƌiŵaiƌe β-Ti dans le Ti pur par Gey et 

Humbert en 2002 [115] a ŵis eŶ ĠǀideŶĐe la possiďilitĠ d͛ideŶtifieƌ plus pƌĠĐisĠŵeŶt eŶĐoƌe les oƌigiŶes 
ĐoŵŵuŶes de gƌaiŶs α. Des dĠsorientations de 10°, 60-63° ou 90° (répertoriées dans le Tableau B-1) 

eŶtƌe des gƌaiŶs d͛α iŶdiƋueŶt uŶe oƌigiŶe ĐoŵŵuŶe ;issus du ŵġŵe gƌaiŶ β, liseƌĠs ďlaŶĐs suƌ la Figure 

B-2). De petites désorientations entre 2 et 8° peuvent exister dans une même colonie (liserés noirs sur 

la Figure B-2). Les lignes épaisses noires sur la Figure B-2 désignent les désorientations qui ne font pas 

paƌtie des deuǆ gƌoupes pƌĠĐĠdeŵŵeŶt dĠĐƌits, Đ͛est-à-diƌe les fƌoŶtiğƌes eŶtƌe des ĐoloŶies d͛α sans 

relation entre elles. Ce dernier type de frontière peut délimiter des grains de β primaire.  

Des études préliminaires de la reconstruction de la structure primaire en β oŶt ĠtĠ ŵeŶĠes suƌ 
l͛alliage solidifiaŶt paƌ β Ti-43Al-2Cr-2Nb. Son chemin de solidification est le suivant : L → L + β → β → 
β + α → α.  
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B.2.1 Préparation pour electron backscatter diffraction 

 La pƌĠpaƌatioŶ pouƌ les aŶalǇses d͛electron backscatter diffraction (EBSD) est plus complexe. 

L͛ĠĐhaŶtilloŶ doit aǀoiƌ des faĐes paƌfaiteŵeŶt paƌallğles, uŶ ďoƌd dƌoit pouƌ l͛oƌieŶteƌ paƌ ƌappoƌt au 
détecteur, et un minimum de contraintes internes induites par les étapes de polissage. La Figure B-3 

synthétise les étapes de préparation.  

 

Figure B-3. Préparation pour EBSD. (a) Schéma de la découpe de faces parallèles. (b) Schéma de la zoŶe d’attaƋue 
électrolytique. (ĐͿ SĐhĠŵa de l’asseŵďlage suƌ le poƌte-échantillon. 

 Des faĐes paƌallğles soŶt d͛aďoƌd ĐoupĠes à la ŵiĐƌotƌoŶçoŶŶeuse, espaĐĠes de ŵoiŶs d͛ϭ Đŵ 
et aǀeĐ uŶe faĐe aligŶĠe aǀeĐ l͛aǆe ĐeŶtƌale du liŶgot ;Figure B-3(a)Ϳ, suiǀi d͛uŶe tƌoisiğŵe Đoupe dƌoite 
perpendiculaire à ces deux faces près du côté « retassure » du lingot (Figure B-3(b)). 

 L͛ĠĐhaŶtilloŶ aiŶsi dĠĐoupĠ est eŶƌoďĠ aǀeĐ les deuǆ faĐes eǆposĠes, puis poli ŵanuellement 

jusƋu͛à la solutioŶ “tƌueƌs 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 contraiŶtes ƌĠsiduelles ƌesteŶt eŶ suƌfaĐe, l͛iŶdeǆatioŶ des 
orientations cristallographiques des grains ne sera pas possible. 

L͛Ġtape de polissage fiŶale est uŶe teĐhŶiƋue de polissage ĠleĐtƌolǇtiƋue suƌ uŶe ŵaĐhiŶe 
Struers Lectropol-5. Un masque expose 2 cm² (la surface maximale pour laquelle de bons résultats ont 

été obtenus) de l͛ĠĐhaŶtilloŶ à la solutioŶ Struers « A3 » pour 40 s à 25 V et 25°C, taux flux 12. La 

suƌfaĐe attaƋuĠ est la zoŶe pƌğs du ďoƌd dĠĐoupĠ pouƌ oƌieŶteƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ, jusƋu͛à Đe ďoƌd. Apƌès 

a

Tableau B-1. DĠsoƌieŶtatioŶs eŶtƌe ĐoloŶies d’α issus du 
même grain β [115]. 

(a)                                              b)                                                                c) 

Figure B-2. Cartographie des angles de désorientation 
caractéristiques [115].  
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l͛attaƋue, la suƌfaĐe est ƌiŶĐĠe à l͛eau et à l͛ĠthaŶol, suiǀi d͛uŶ ŶettoǇage auǆ ultƌasoŶs peŶdaŶt ϯ ŵŶ 
daŶs de l͛ĠthaŶol. “ous ŵiĐƌosĐope optiƋue aǀeĐ luŵiğƌe polaƌisĠe, des gƌaiŶs soŶt ǀisiďles ƋuaŶd 
l͛attaƋue a ĠtĠ effiĐaĐe. UŶ ƌepolissage aǀeĐ uŶ papieƌ ϭϮϬϬ jusƋu͛à la fiŶitioŶ « miroir » de la solution 

OP-“ est siŶoŶ ŶĠĐessaiƌe aǀaŶt de pouǀoiƌ ƌefaiƌe l͛attaƋue sous les ŵġŵes ĐoŶditioŶs. Cette 
technique de polissage est plus efficace que le polissage vibratoire avec une machine Buehler Vibromet 

aveĐ la solutioŶ MasteƌMet Ϯ diluĠe à l͛eau distillĠe, Đe Ƌui a ĠtĠ testĠ pouƌ diffĠƌeŶts poids de pƌessioŶ 
et durées de polissage. 

Le montage pour observation EBSD requiert que les échantillons préparés soient collés à la 

laƋue d͛aƌgeŶt à uŶ suppoƌt qui se visse dans le porte-échantillon incliné à 70° (Figure B-3(c)). 

B.2.2 Electron backscatter diffraction 

 Le MEB QuaŶta aǀeĐ uŶ sǇstğŵe d͛Oǆfoƌd IŶstƌuŵeŶts et uŶe ĐaŵĠƌa NoƌdlǇs F a ĠtĠ utilisĠ 
pouƌ les aŶalǇses d͛electron backscatter diffraction (EBSD), en parallèle avec la suite de logiciels HKL 

ChaŶŶelϱ. Des dĠfiŶitioŶs de phases peƌsoŶŶalisĠes pouƌ α, β et ɶ oŶt ĠtĠ ĐƌĠĠes à paƌtiƌ des données 

cristallographiques [10,52,73], en partie ƌĠsultaŶt d͛essais de diffƌaĐtioŶ auǆ ƌaǇoŶs X Ƌui oŶt ĠtĠ 
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-Ϯϱ kV oŶt ĠtĠ utilisĠs suƌ l͛ĠĐhaŶtilloŶ iŶĐliŶĠ à ϳ0°.  

“uƌ uŶe Đaƌtogƌaphie EB“D à pas de Ϭ,ϯ µŵ d͛uŶ ĠĐhaŶtilloŶ 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 gƌaiŶs, des figuƌes de pôles des phases α et β oŶt ĠtĠ supeƌposĠs pouƌ les plaŶs et diƌeĐtioŶs de 
la ƌelatioŶ d͛oƌieŶtatioŶ de Buƌgeƌs afiŶ de ĐoŶfiƌŵeƌ l͛eǆisteŶĐe d͛uŶ lieŶ ĠǀeŶtuel.  

 

Figure B-4. Cartogƌaphie EBSD d’uŶ ĠĐhaŶtilloŶ de Ti-43Al-2Cr-2Nb et les figures de pôles associées aux grains A1 et B1. 
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Figure B-5. Caƌtogƌaphie EBSD d’uŶ ĠĐhaŶtilloŶ de Ti-43Al-2Cr-2Nb et les figures de pôles 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 à la structure de grains β à paƌtiƌ d͛uŶe stƌuĐtuƌe de gƌaiŶs 
α, eŶ pƌeŶaŶt l͛hǇpothğse Ƌue la phase péritectique ne germe que sur la phase primaire. 

GloďaleŵeŶt, le tauǆ d͛iŶdeǆatioŶ des phases Ġtait tƌğs faiďle, iŶfĠƌieuƌ à ϳϬ %, iŶsuffisaŶt pouƌ 
procéder à la reconstruction structurale et poursuivre cette voie. 

 Synthèse 

B.3.1 Études de configuration de la sole froide 

Les études de la configuration de la sole froide pour vérifier la reproductibilité et le 

ĐhaŶgeŵeŶt de foƌŵe de Đƌeuset eŶ Đuiǀƌe ŵoiŶs poiŶtu et de l͛iŶduĐteuƌ ĐoŵpoƌtaŶt ŵoiŶs de spiƌes 
plus espaĐĠes afiŶ d͛augŵeŶteƌ la fƌĠƋueŶĐe pouƌ ŵiŶimiser le collage ont abouti à la possibilité 

d͛Ġlaďoƌeƌ des liŶgots saŶs pƌoďlğŵes de Đollage au Đƌeuset, Đoŵŵe le ŵoŶtƌe la Figure B-6. 

 

Figure B-6. Illustration de la zone de Đollage avaŶt le ĐhaŶgeŵeŶt du Đƌeuset et de l’iŶduĐteuƌ et de l’aspeĐt d’uŶ liŶgot 
après ces modifications. 

B.3.2 EBSD 

Lors de la présente étude, même si quelques images permettant de valider la théorie pour 

l͛alliage Ti-43Al-2Cr-2Nb se solidifiant uniquement paƌ β oŶt pu ġtƌe pƌises, le tauǆ d͛iŶdeǆatioŶ des 
phases Ġtait tƌop faiďle pouƌ pouǀoiƌ utiliseƌ la teĐhŶiƋue d͛EB“D pouƌ la dĠteƌŵiŶatioŶ de la stƌuĐtuƌe 
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pƌiŵaiƌe. EŶ plus, la phase ɶ-TiAl lamellaire était celle qui était indexée pour tous les échantillons sauf 

Ti-43Al-2Cr-ϮNď, ŶĠĐessitaŶt deuǆ Ġtapes suĐĐessiǀes pouƌ ƌeŵoŶteƌ à la stƌuĐtuƌe d͛α puis de β. 
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  Études du système Ti-Al-Cr en 
creuset froid 

Des études préliminaires en creuset froid avec un alliage ternaire Ti-Al-2Cr ont permis de 

maîtriser la ĐoŶfiguƌatioŶ et le pƌotoĐole eǆpĠƌiŵeŶtauǆ. Le sǇstğŵe, le pƌotoĐole d͛essai et les 
résultats sont présentés dans la présente annexe. 

 Le système Ti-Al-Cr 

Un alliage ternaire Ti-Al-Cr a été choisi comme alliage modèle puisque le chrome peut aider à 

identifier les ségrégations en aluminium grâce à son coefficient de partage de l͛oƌdƌe de Ϭ,ϲ, Ƌui peut 
faire office de ŵaƌƋueuƌ de sĠgƌĠgatioŶ eŶ aluŵiŶiuŵ, doŶt le ĐoeffiĐieŶt de paƌtage est de l͛oƌdƌe de 
0,9 [10].  

La Figure C-1 montre le positionnement sur la coupe isoplèthe 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 à la transformation péritectique haute 

température : 

– Ti-43Al-2Cr (β), 

– Ti-46Al-2Cr (hypopéritectique), 

– Ti-49Al-2Cr (hyperpéritectique), 

– Ti-52Al-2Cr (α). 

 
Figure C-1. Coupe isoplèthe du diagramme de phases Ti-Al-2Cr avec les compositions élaborées indiquées. 

 Matériaux d’étude  

Le titane utilisé était soit de petits cylindres de pureté 99,98 % de diamètre 6,35 mm et de 

longueur 12,7 mm, soit découpé à la microtronçonneuse de précision du barreau de titane de pureté 

99,96 % de diamètre 12,7 mm. Des granules fines de titane de pureté 99,9 % étaient disponibles pour 

ajusteƌ la ŵasse fiŶale. L͛aluŵiŶiuŵ Ġtait sous foƌŵe de gƌaŶules aplaties de diaŵğtƌe ŶoŵiŶal ϵ,ϱ ŵŵ 
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et de pureté 99,99 %. Le chrome de pureté 99,5 % était sous forme de bouts irréguliers de moiŶs d͛ϭ 
mm de diamètre. 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 système avec la composition Ti-43Al-2Cr.  

 Protocole expérimental 

Des lingots de 20 g ou 40 g ont été élaborés dans la sole froide : un creuset froid en cuivre 

ĐhauffĠ paƌ iŶduĐtioŶ et ƌefƌoidi à l͛eau dĠĐƌit eŶ dĠtail daŶs 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 d͛aƌgoŶ de puƌetĠ ϵϵ,ϵϵϵ % finissant par atteindre un vide de l͛oƌdƌe de ŵoiŶs de ϴ ∙ ϭϬ-3 mbar. Un 

fluǆ staďle d͛aƌgoŶ est eŶsuite Ġtaďli, atŵosphğƌe Ƌui pƌotğge ĐoŶtƌe l͛ĠǀapoƌatioŶ de l͛aluŵiŶiuŵ. UŶ 
pyromètre bicolore enregistre la température à partir de 900°C environ. Les lingots sont refroidis au 

contact du creuset froid, sous argon. 

La première fusion des lingots Ti-Al-Cr était un mélange de titane et de chrome uniquement. 

Cette Ġtape peƌŵet l͛hoŵogĠŶĠisatioŶ du liŶgot et Ġǀite les iŶĐlusioŶs de Đhƌoŵe, ĠlĠŵeŶt aǇaŶt uŶ 
point de fusion plus élevé que ceux des autres. La puissance du générateur est remise à zéro durant 

ƋuelƋues seĐoŶdes dğs Ƌue le liŶgot est jugĠ hoŵogğŶe. L͛aluŵiŶiuŵ est eŶsuite ajoutĠ sous le liŶgot 
Ti-Cr, ce qui nécessite le démontage du tube du four, son nettoyage, et un rétablissement de 

l͛atŵosphğƌe pƌoteĐtƌiĐe d͛aƌgoŶ paƌ le ŵġŵe ĐǇĐle de ǀides et de puƌges à l͛aƌgoŶ Ƌue pouƌ toute 
opération dans la sole froide. Une attention particulière est portée à cette deuxième fusion pour éviter 

l͛ĠǀapoƌatioŶ eǆĐessiǀe d͛aluŵiŶiuŵ. QuelƋues ĐǇĐles de chauffe et de refroidissement sont 

ŶĠĐessaiƌes pouƌ pouǀoiƌ foŶdƌe le Đœuƌ Ti-Cƌ à l͛iŶtĠƌieuƌ de l͛aluŵiŶiuŵ Ƌui se ŵet autouƌ. LoƌsƋue 
le lingot se colle au creuset, la puissance est remise à zéro et un décollage est effectué par un coup 

mécanique sec. Apƌğs dĠŵoŶtage et ŶettoǇage du tuďe et ƌĠtaďlisseŵeŶt de l͛atŵosphğƌe, le liŶgot 
est ƌefoŶdu à l͛eŶǀeƌs. Le suiǀi ǀisuel de l͛aspeĐt foŶdu ou ŶoŶ foŶdu du liŶgot et de l͛aspeĐt de suƌfaĐe 
après le refroidissement, ainsi que le suivi thermique par pyromètre, permet de confirmer 

l͛hoŵogĠŶĠitĠ du liŶgot.  

Apƌğs des tests pouƌ ĐoŶfiƌŵeƌ l͛effet de la puissaŶĐe et de la hauteuƌ de l͛iŶduĐteuƌ, l͛essai de 
« coulée » en sole froide a suivi un protocole commun. Chaque essai a lieu après nettoyage du creuset, 

du tube et de la ĐoloŶŶe ƌeliaŶt le tuďe au pǇƌoŵğtƌe. UŶ ǀide iŶfĠƌieuƌ à ϴ ∙ ϭϬ-3 mbar est atteint après 

Ϯ puƌges à l͛aƌgoŶ. UŶ fluǆ staďle d͛aƌgoŶ est eŶsuite Ġtaďli. Le gĠŶĠƌateuƌ est alluŵĠ à uŶe puissaŶĐe 
de ϯ kW et augŵeŶtĠ jusƋu͛à ϴ kW pouƌ gaƌaŶtiƌ des conditions identiques à travers les compositions. 

Si la fusion ne se produit pas, la puissance peut être augmentée par pas de 0,5 kW. Le métal est 

maintenu en fusion quelques secondes avant de réduire la puissance à 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 

ƌefƌoidisseŵeŶt ĐoŶtiŶue daŶs le Đƌeuset à des ǀitesses de l͛oƌdƌe de ϭϬ°C/s sous aƌgoŶ jusƋu͛à la 
température ambiante. Au moins deux lingots par composition sont élaborés sous les mêmes 

conditions. 
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 Résultats Ti-Al-Cr 

C.4.1 Études 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 

suƌ diffĠƌeŶtes hauteuƌs d͛iŶduĐteuƌ. La Figure C-2 confirme que la même forme de courbe T(t) est 

obtenue à chaque fois et que les surchauffes sont très proches pour une même puissance. 

 
Figure C-2. Suivi thermique (gauche) et surchauffes calculées (droite) pour les essais avec Ti-43Al-2Cr à trois puissances et 

hauteuƌs d’iŶduĐteuƌ pouƌ deuǆ gĠoŵĠtƌies de Đƌeuset. 

C.4.2 Macrostructures 

 Les ĠĐhaŶtilloŶs de ϰϬ g pouƌ les diffĠƌeŶtes ĐoŵpositioŶs solidifiaŶt paƌ β pƌĠseŶteŶt uŶe TCE 
claire, ce qui est visible sur la Figure C-3. 

 
Figure C-3. Macrostructures des lingots Ti-Al-ϮCƌ ĠlaďoƌĠs daŶs l’aŶĐieŶŶe ĐoŶfiguƌatioŶ de la sole fƌoide. 

Une zone de collage est observée au fond de ces lingots, plus étendue pour des surchauffes 

plus élevées. Des études de la configuration du système ont réussi à éliminer le problème de collage, 

mais les recherches dans le système Ti-Al-Cr ont été abandonnées peu après.  

La zone équiaxe est plus étendue sur les lingots plus riches en aluminium, mais comme ces 

essais ont été effectués à une puissance constante de 8 kW et non pas une surchauffe constante, ceci 

est peut-être un effet de surchauffe. La Figure C-4 illustre le problème de surchauffe non-constante.  
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Figure C-4. Représentation graphique de la différence entre surchauffe constante et puissance constante. 

Suite à ces résultats, les essais pour les différentes compositions ont été conduits à 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 problème de collage 

a ŶĠĐessitĠ daǀaŶtage d͛Ġtudes. AiŶsi la tƌaŶsitioŶ ĐoloŶŶaiƌe-équiaxe identifiée sur les échantillons 

ternaire Ti-Al-Cƌ Ŷ͛a pas ĠtĠ ĐaƌaĐtĠƌisĠe eŶ plus de dĠtail. 

C.4.3 Données thermiques 

Le profil thermique pour un essai reproductible a été identifié, ainsi que quelques points 

caractéristiques (Figure C-5). Ces mêmes points sont identifiables sur les courbes T(t) pour tout essai 

dans la sole froide. 

 

Figure C-5. Pƌofil de teŵpĠƌatuƌe ĐaƌaĐtĠƌistiƋue d’uŶ essai daŶs la sole fƌoide. 

 Le chauffage dans la sole froide est très rapide. Un changement de pente en forme de 

« coude » indique la fusion, suivie de quelques instabilités avant le pic de température maximale. La 

teŵpĠƌatuƌe dĠĐƌoît peŶdaŶt le ƌeste de l͛essai, saŶs Ƌu͛uŶe Đause Ŷ͛ait pu ġtƌe ŵise eŶ ĠǀideŶĐe. La 
pente décroit plus rapidement pendant les premières secondes, puis se stabilise. Cependant, après la 

coupure de courant du générateur (où la remise à 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. 
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C.4.4 Comparaisons avec Ti-Al-O 

 Les études du système ternaire Ti-Al-O pendant la thèse 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 à la même hauteur sur tous ces lingots.  

 

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

La Figure C-6 montre aussi une augmentation de la taille de gƌaiŶs aǀeĐ l͛augŵeŶtatioŶ de la 
teneur en oǆǇgğŶe. La phase pƌiŵaiƌe du liŶgot saŶs oǆǇgğŶe Ġtait la phase β, ŵais la ĐoŶtaŵiŶatioŶ 
eŶ oǆǇgğŶe foƌĐe la solidifiĐatioŶ paƌ α [10,52]. Les doŶŶĠes de deŶsitĠ de gƌaiŶs β et de la fƌaĐtioŶ 
atoŵiƋue de β pƌo-péritectique pour les alliages Ti-Al-O élaborés pendant ces travaux de thèse sont 

présentées en Figure C-7. Ces lingots sont également discutés dans le Chapitre 4 : Coulées en creuset 

froid. 

 

Figure C-7. Effet de la fƌaĐtioŶ de β pƌo-péritectique sur la densité de grains équiaxes. 

Pour les alliages se solidifiant par β, la densité de grains augmente quand la quantité de β pro-

péritectique décroît, soit la taille de grains diminue quand la teneur en aluminium augmente. La taille 

de gƌaiŶs des alliages solidifiaŶt paƌ α est plus gƌosse que celles des alliages solidifiant par β. La 

solidification par β est connue pour faciliter la fragmentation, ce qui augmente le nombre de germes, 

diminue la taille de grains et favorise la TCE.  
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 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. 

Échantillon/lingot Signification Teneur en Al (%mol) 

BA1 Essai 1, bas-aluminium 46,9 
BA2 Essai 2, bas-aluminium 46,9 

HA Safran Lingot haut-aluminium 
fourni par Safran 

47,7 (estimée) 

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 « cône de fond ». 

La Figure 6-24 du même chapitre schématise les mesures qui se trouvent dans leur intégralité dans la 

pƌĠseŶte AŶŶeǆe. L͛eŶseŵďle des ŵesuƌes oŶt ĠtĠ effectués sur des images scannées des lingots. Les 

largeurs et hauteurs mesurés sont tout simplement les dimensions des lingots. Le reste des mesures 

ǀiseŶt à ĐaƌaĐtĠƌiseƌ les ƌĠgioŶs de l͛ĠĐhaŶtilloŶ, eŶ ĐôŶe de ďase, zoŶe ĠƋuiaǆe, zoŶe ĐoloŶŶaiƌe, et 
les ailes de mouette. Ces mesures sont prises dans la moitié « pied de barreau » sur tous les lingots. 

QuelƋues ailes de ŵouettes d͛aŵplitude ƌĠduite soŶt pƌĠseŶtes pƌoĐhe de la ŵasselotte suƌ le ďaƌƌeau 
HA. Les mesures structurales ont donc été répétés sur la moitié « tête de barreau » uniquement pour 

ce barreau. 

 Largeurs 

Les largeurs de lingot mesurées en Tableau D-2 surlignent surtout la différence de dimensions 

du liŶgot HA paƌ ƌappoƌt auǆ liŶgots d͛essais Đhez AĐĐess. 

Tableau D-2. Largeurs mesurées sur les barreaux découpés et préparés. 

Φ BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(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 tête 54,2 54,4 54,1 54,3 70,1 
haut tête 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 

 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 à faire du barreau deux 

parties de hauteur 100 mm et en séparer la masselotte. 
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Tableau D-3. Hauteurs mesurées sur les barreaux découpés et préparés. 

H BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(mm) 

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

 Cône de base 

Le cône 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 

cône, et la hauteur de la partie colonnaire du cône. 

Les angles de montée du cône ont été mesurés du côté gauche et du côté droit. Ils ont été 

mesurés à quatre distances schématisées sur la Figure 6-24 du Chapitre 6 : ΘG1 assez proche de la base; 

ΘG2 un peu plus loin, ΘG20 à une hauteur de 20 mm par rapport au pied du lingot, et ΘGcône au sommet 

du cône tracé à partir du coin de sa base. Le centrage a été déterminé comme la distance entre la paroi 

gauche ou droite et ce sommet du cône. Entre la gauche et la droite, la valeur plus importante est mise 

en caractères gras. Le Tableau D-4 présente ces mesures par rapport au côté gauche et le Tableau D-5 

par rapport au côté droite. 

Tableau D-4. Angles et centrage du cône de base, côté gauche. 

 BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(mm) 

ΘG1 (premier) 41,26 41,73 48,87 43,91 45,54 
ΘG2 (plus loin) 41,25 42,25 47,14 47,29 45,65 
ΘG20 (20 mm) 41,22 41,97 45,49 47,59 48,06 
ΘGcône (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 cône de base, côté droit. 

 BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(mm) 

ΘD1 (premier) 43,15 42,26 44,74 42,83 43,19 
ΘD2 (plus loin) 43,53 42,47 45,54 45,9 48,15 
ΘD20 (20 mm) 44,76 42,32 45,74 48,71 49,53 
ΘDcône (total) 44,76 41,58 45,12 48,31 49,13 
centrage D 23,3 25,5 25,7 25 35,4 

 Pouƌ l͛eŶseŵďle des ďaƌƌeauǆ ĐoulĠs Đhez AĐĐess, le ĐôŶe se ƌappƌoĐhe plus du ĐôtĠ dƌoit, et 
le barreau HA plus du côté gauche. Les angles semblent être relativement similaires entre la gauche et 

la droite pour un même ďaƌƌeau, et l͛aŶgle du ĐôŶe ǀaƌie le plus tout pƌğs du pied. L͛aŶgle seŵďle ġtƌe 
siŵilaiƌe pouƌ les deuǆ ďaƌƌeauǆ d͛uŶe ŵġŵe ĐoulĠe, saŶs eǆpliĐatioŶ Đlaiƌe. 

La hauteur du cône a été mesurée entre le pied de barreau et le sommet du cône. La hauteur 

colonnaire est la distance entre le pied de barreau et la partie colonnaire dans le cône, moyennée sur 

quatre positions le long du cône. Le Tableau D-6 présente ces mesures. 
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Tableau D-6. Hauteur du cône de base et hauteur colonnaire dans le cône. 

 BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(mm) 

hcône (total) 24,4 22,9 25,8 27,6 39,5 
hcolonnaire moyenne 14,6 14,25 13,38 14,68 39,03 

 Le cône de fond du lingot HA est presque entièrement 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.  

 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 à 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 caractères gras. 

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

h = 20 mm BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(mm) 

Épaisseur 29,6 22,9 19,2 22,3 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. Épaisseur et centrage de la zone équiaxe à 40 mm du fond du pied du lingot. La distance la plus longue est 

en caractères gras. 

h = 40 mm BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(mm) 

Épaisseur 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. Épaisseur et centrage de la zone équiaxe à 60 mm du fond du pied du lingot. La distance la plus longue est 

en caractères gras. 

h = 60 mm BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(mm) 

Épaisseur 10,2 5,5 9,9 8,5 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. Épaisseur et centrage de la zone équiaxe à 80 mm du fond du pied du lingot. La distance la plus longue est 

en caractères gras. 

h = 80 mm BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(mm) 

Épaisseur 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 
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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 à 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 

l͛effet zigzag. 

Les mesures en tête de lingot HA sont présentées en Tableau D-11. Elles montrent la même 

tendance de zone équiaxe penchée qui se rapproche de plus en plus du côté droit. La zone équiaxe 

devient globalement de plus en plus étroite en montant vers la tête de barreau. 

Tableau D-11. Épaisseur et centrage de la zone équiaxe en tête du lingot haut-aluminium fourni par Safran. La distance la 
plus longue est en caractères gras. 

HA Safran tête Épaisseur centrage G centrage D 

h = 0 mm 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 

 Zone colonnaire 

La zone colonnaire comprend les grains qui partent plus ou moins perpendiculairement des 

paƌois. L͛Ġpaisseuƌ de la zoŶe de peau a doŶĐ ĠtĠ ŶotĠe, ŵais Đelle-ci est comprise dans la mesure de 

longueuƌ ĐoloŶŶaiƌe, distaŶĐe eŶtƌe la paƌoi et la tƌaŶsitioŶ de stƌuĐtuƌes, soit eŶ faǀeuƌ d͛ailes de 
ŵouettes, soit la zoŶe ĠƋuiaǆe daŶs le Đas du liŶgot HA. L͛aŶgle ĐoloŶŶaiƌe est l͛aŶgle eŶtƌe le segŵeŶt 
dƌoit ĐoloŶŶaiƌe et l͛hoƌizoŶtal. 

Des mesures à partir de la paroi gauche et la paroi droite ont été prises à 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 paƌ ƌappoƌt à l’hoƌizoŶtal des gƌaiŶs 
colonnaires droits à 20 mm du fond du pied du lingot. 

h = 20 mm BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(mm) 

peau G 0,4 0,4 0,6 0,3 0,3 
Lcol G 4,8 4,9 3,2 3 15,8 
Θcol G 3,29 2,07 0,4 3,68 0 

peau D 0,3 0,4 0,6 0,7 0,3 
Lcol D 4 4,6 1,6 3 22,3 
Θcol D 9,07 1,92 6,84 0 3,92 
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Tableau D-13. Longueur de la zoŶe de peu, loŶgueuƌ ĐoloŶŶaiƌe dƌoit et aŶgle paƌ ƌappoƌt à l’hoƌizoŶtal des gƌains 
colonnaires droits à 40 mm du fond du pied du lingot. 

h = 40 mm BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(mm) 

peau G 0,4 0,6 0,4 0,6 0,4 
Lcol G 4 6 4 3,5 20,1 
Θcol G 9,16 3,09 9,16 0,34 0,96 

peau D 0,7 0,3 0,6 0,4 0,4 
Lcol D 4,6 6,6 1,7 6 19,9 
Θcol D 3,18 11,04 3,49 16,58 1,22 

 
Tableau D-14. Longueur de la zoŶe de peu, loŶgueuƌ ĐoloŶŶaiƌe dƌoit et aŶgle paƌ ƌappoƌt à l’hoƌizoŶtal des gƌaiŶs 

colonnaires droits à 60 mm du fond du pied du lingot. 

h = 60 mm BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(mm) 

peau G 0,6 1,1 0,6 1,1 0,6 
Lcol G 4,6 5,9 4 3,2 18,7 
Θcol G 1,58 9,14 6,31 6,62 1,04 

peau D 0,8 0,7 0,6 0,6 0,4 
Lcol D 3,9 6,4 3,7 4,6 20,8 
Θcol D 2,18 5,13 0,63 10,31 0,12 

 
Tableau D-15. Longueur de la zoŶe de peu, loŶgueuƌ ĐoloŶŶaiƌe dƌoit et aŶgle paƌ ƌappoƌt à l’hoƌizoŶtal des gƌaiŶs 

colonnaires droits à 80 mm du fond du pied du lingot. 

h = 80 mm BA1 long 
(mm) 

BA1 court 
(mm) 

BA2 long 
(mm) 

BA2 court 
(mm) 

HA Safran 
(mm) 

peau G 1,4 1 0,8 0,9 0,6 
Lcol G 4,4 3,6 4,6 4,8 15,9 
Θcol G 1,38 6,01 4,18 5,1 1,07 

peau D 1,2 0,8 0,8 0,6 0,6 
Lcol D 4,2 4,3 3,5 3,9 27,5 
Θcol D 1,42 1,59 2,44 5,28 0,35 

Les mêmes mesures ont également été prises à une hauteur de 100 mm par rapport au pied 

pour le lingot HA (Tableau D-16). Les ailes de mouette ont été caractérisées à cette hauteur parce que 

les dimensions plus grandes des moitiés découpées du ďaƌƌeau HA l͛oŶt peƌŵis. 

Tableau D-16. LoŶgueuƌ de la zoŶe de peu, loŶgueuƌ ĐoloŶŶaiƌe dƌoit et aŶgle paƌ ƌappoƌt à l’hoƌizoŶtal des gƌaiŶs 
colonnaires droits à 100 mm du fond du pied du lingot haut-aluminium fourni par Safran. 

h = 100 
mm 

HA Safran 
(mm) 

peau G 0,8 
Lcol G 12,4 
Θcol G 0 

peau D 0,8 
Lcol D 24,3 
Θcol D 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 à la paroi. La longueur colonnaire est 
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assez siŵilaiƌe pouƌ les ĐoulĠes AĐĐess et iŶfĠƌieuƌe à l͛Ġpaisseuƌ de la zoŶe ĠƋuiaǆe daŶs Đes Đas. La 
longueur colonnaire HA est beaucoup plus importante Ƌue l͛Ġpaisseuƌ de la zoŶe ĠƋuiaǆe. 

En tête de barreau HA, les mêmes mesures ont été prises et sont notées en Tableau D-17. Le 

sigŶe de l͛aŶgle paƌ ƌappoƌt à l͛hoƌizoŶtal a ĠtĠ ŶotĠ daŶs Đes Đas. La loŶgueuƌ Đolonnaire chute près 

de la tġte de ďaƌƌeau puisƋue la zoŶe d͛ailes de ŵouettes ĐoŵŵeŶĐe. L͛aŶgle de dĠpaƌt des gƌaiŶs 
ĐoloŶŶaiƌes seŵďle ŶoŶ affeĐtĠ paƌ la pƌĠseŶĐe d͛ailes de ŵouette plus loiŶ. 

Tableau D-17. Longueur de la zone de peu, loŶgueuƌ ĐoloŶŶaiƌe dƌoit et aŶgle paƌ ƌappoƌt à l’hoƌizoŶtal des gƌaiŶs 
colonnaires droits en tête du lingot haut-aluminium fourni par Safran. 

HA Safran tête peau G Lcol G Θcol G peau D Lcol D Θcol D 

h = 0 mm 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 

 Ailes de mouette 

La Figure D-1 représente schématiquement les mesures qui apparaissent dans les tableaux de 

données suivants. Les distances pq et bq étaient présentées dans la partie D.5 comme épaisseur de la 

zone de peau et longueur colonnaire, respectivement.  

 
Figure D-1. Schéma des mesures aile de mouette et zone colonnaire. 

Pour tous les barreaux coulés chez Access, les mesures ont été prises à gauche et à droite, à 

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), doŶĐ uŶ ĠlĠŵeŶt d͛iŶteƌpƌĠtatioŶ est ŶĠĐessaiƌe 
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 » Ŷ͛appaƌaisseŶt pas, la zoŶe ĠƋuiaǆe eŵpiĠtaŶt 
sur le triangle « abm ». Les mesures sont groupées par barreau :  

1) BA Essai 1, barreau long : Gauche Tableau D-18, Droite Tableau D-19, 

2) BA Essai 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 côté en pied de barreau 

à des hauteurs de 20, 40, 60, 80 et 100 mm du pied de barreau, et en tête de barreau à des hauteurs 

de 0, 20, 40, 60, 80, 100 et 120 mm du pied du tête de barreau (la ligne de découpe). Les mesures 

apparaissent en : 

a) HA, pied : Gauche Tableau D-26, Droite Tableau D-27, 

b) HA, tête : Gauche Tableau D-28, Droite Tableau D-29. 
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Tableau D-18. Paramètres ŵesuƌĠs suƌ les ailes de ŵouette pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ďaƌƌeau loŶg ďas-aluŵiŶiuŵ de l’essai ϭ, 
côté gauche. 

BA1 long G dbm (mm) dba (mm) Θabm (°) dcm (mm) dce (mm) Θmce (°) Θbmc (°) 

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 5,1 44,18 116,1 
h = 60 mm 15,88 7,3 27,46 7,07 5,1 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 

 
Tableau D-19. Paƌaŵğtƌes ŵesuƌĠs suƌ les ailes de ŵouette pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ďaƌƌeau loŶg ďas-aluŵiŶiuŵ de l’essai ϭ, 

côté droite. 

BA1 long D dbm (mm) dba (mm) Θabm (°) dcm (mm) dce (mm) Θmce (°) Θbmc (°) 

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. Paramètres ŵesuƌĠs suƌ les ailes de ŵouette pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ďaƌƌeau Đouƌt ďas-aluŵiŶiuŵ de l’essai ϭ, 

côté gauche. 

BA1 court G dbm (mm) dba (mm) Θaďŵ ;°Ϳ dcm (mm) dce (mm) ΘŵĐe ;°Ϳ ΘďŵĐ ;°Ϳ 
h = 20 mm 15,09 8,3 33,35     
h = 20 mm 13,57 7,8 35     
h = 40 mm 16,06 7,5 27,92 3,83 2,5 40,71 111,37 
h = 40 mm 17,22 7,5 25,91 4,39 3 43,45 110,64 
h = 60 mm 14,22 6,6 27,42 5,58 3,3 35,63 116,95 
h = 60 mm 15,00 7,3 29,12 6,10 3,5 34,39 116,49 
h = 80 mm 18,40 5,7 18,02 8,54 6,7 51,86 110,12 
h = 80 mm 16,76 5,6 19,66 6,36 4,5 44,52 115,82 

 
Tableau D-21. Paƌaŵğtƌes ŵesuƌĠs suƌ les ailes de ŵouette pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ďaƌƌeau Đouƌt ďas-aluŵiŶiuŵ de l’essai 1, 

côté droite. 

BA1 court D dbm (mm) dba (mm) Θaďŵ ;°Ϳ dcm (mm) dce (mm) ΘŵĐe ;°Ϳ ΘďŵĐ ;°Ϳ 
h = 20 mm 17,36 8,9 30,81     
h = 20 mm 18,59 9,3 30,06     
h = 40 mm 14,08 8,4 36,72 4,44 2,6 35,59 107,69 
h = 40 mm 17,70 10,3 35,67 3,61 3 33,54 110,79 
h = 60 mm 15,20 9,7 39,58 4,38 3,1 44,38 96,04 
h = 60 mm 14,46 8,5 35,93 5,32 3,5 40,6 103,47 
h = 80 mm 12,72 5 23,11 6,44 4,7 47,13 109,76 
h = 80 mm 12,62 4,2 19,6 4,81 3,4 45,57 114,83 
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Tableau D-22. Paramètres mesurés sur les ailes de mouette pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ďaƌƌeau loŶg ďas-aluŵiŶiuŵ de l’essai Ϯ, 
côté gauche. 

BA2 long G dbm (mm) dba (mm) Θaďŵ ;°Ϳ dcm (mm) dce (mm) ΘŵĐe ;°Ϳ ΘďŵĐ ;°Ϳ 
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 

 
Tableau D-23. Paƌaŵğtƌes ŵesuƌĠs suƌ les ailes de ŵouette pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ďaƌƌeau loŶg ďas-aluŵiŶiuŵ de l’essai Ϯ, 

côté droite. 

BA2 long D dbm (mm) dba (mm) Θaďŵ ;°Ϳ dcm (mm) dce (mm) ΘŵĐe ;°Ϳ ΘďŵĐ ;°Ϳ 
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. Paƌaŵğtƌes ŵesuƌĠs suƌ les ailes de ŵouette pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ďaƌƌeau Đouƌt ďas-aluŵiŶiuŵ de l’essai Ϯ, 

côté gauche. 

BA2 court G dbm (mm) dba (mm) Θaďŵ ;°Ϳ dcm (mm) dce (mm) ΘŵĐe ;°Ϳ ΘďŵĐ ;°Ϳ 
h = 20 mm 16,16 9,6 36,45     
h = 20 mm 16,36 8,3 30,34     
h = 40 mm 14,15 5,6 23,46 5,87 4,2 45,58 110,96 
h = 40 mm 16,57 8,2 29,62 6,79 4,9 46,01 104,37 
h = 60 mm 16,06 9 34,26 6,66 5,4 54,69 91,05 
h = 60 mm 15,12 6,8 26,78 5,1 2,9 34,8 118,42 
h = 80 mm 12,11 3,8 18,4 4,94 2,6 32,01 129,59 
h = 80 mm 13,09 4,2 18,81 6,25 4 39,95 121,24 

 
Tableau D-25. Paramètres ŵesuƌĠs suƌ les ailes de ŵouette pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ ďaƌƌeau Đouƌt ďas-aluŵiŶiuŵ de l’essai Ϯ, 

côté droite. 

BA2 court D dbm (mm) dba (mm) Θaďŵ ;°Ϳ dcm (mm) dce (mm) ΘŵĐe ;°Ϳ ΘďŵĐ ;°Ϳ 
h = 20 mm 23,74 7,1 23,74     
h = 20 mm 27,63 8,3 27,63     
h = 40 mm 31,6 9,4 31,6 10,45 6,6 39,11 109,29 
h = 40 mm 33,77 9,2 33,77 8,79 4,9 34 112,23 
h = 60 mm 38,86 11,3 38,86 10,15 6,5 39,82 101,32 
h = 60 mm 40,95 12,1 40,95 10,95 6,9 39,28 99,77 
h = 80 mm 21,62 6 21,62 7,86 5,2 41,19 117,19 
h = 80 mm 26,53 7,8 26,53 7,48 4,6 38,2 115,27 
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Tableau D-26. Paramètres ŵesuƌĠs suƌ les ailes de ŵouette pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ pied de liŶgot haut-aluminium fourni par 
Safran, côté gauche. 

HA G dbm (mm) dba (mm) Θaďŵ ;°Ϳ dcm (mm) dce (mm) ΘŵĐe ;°Ϳ ΘďŵĐ ;°Ϳ 
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 0   

h = 80 mm 10,01 0,5 2,66 6,50 0   

h = 100 mm 16,94 2,2 7,48 2,80 0   

 
Tableau D-27. Paramètres ŵesuƌĠs suƌ les ailes de ŵouette pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ pied de liŶgot haut-aluminium fourni par 

Safran, côté droite. 

HA D dbm (mm) dba (mm) Θaďŵ ;°Ϳ dcm (mm) dce (mm) ΘŵĐe ;°Ϳ ΘďŵĐ ;°Ϳ 
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 0   

h = 80 mm 4,80 0 0,5 2,50 0   

h = 100 mm 5,50 0,1 0,87 4,70 0   

 
Tableau D-28. Paramètres ŵesuƌĠs suƌ les ailes de ŵouette pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ tġte de liŶgot haut-aluminium fourni par 

Safran, côté gauche. 

HA tête G dbm (mm) dba (mm) Θaďŵ ;°Ϳ dcm (mm) dce (mm) ΘŵĐe ;°Ϳ ΘďŵĐ ;°Ϳ 
h = 0 mm 4,30 0,1 1,7 2,40    
h = 20 mm 5,32 0,4 4,12 3,20    
h = 40 mm 16,79 1,7 5,65 5,68 1,4 14,24 160,11 
h = 60 mm 15,55 1,2 4,36 7,68 1,1 8,53 167,11 
h = 80 mm 16,19 2,5 8,7 7,11 1,7 14,12 157,18 

h = 100 mm 18,55 3,6 11,34 7,62 2,2 16,52 152,14 
h = 120 mm 21,46 1,6 4,3 5,18 0,9 9,93 165,77 

 
Tableau D-29. Paramètres ŵesuƌĠs suƌ les ailes de ŵouette pouƌ l’ĠĐhaŶtilloŶ tġte de liŶgot haut-aluminium fourni par 

Safran, côté droite. 

HA tête D dbm (mm) dba (mm) Θabm (°) dcm (mm) dce (mm) Θmce (°) Θbmc (°) 

h = 0 mm 20,00 0,3 0,85 3,60    
h = 20 mm 21,83 1,2 3,22 6,50 0,2 1,87 174,91 
h = 40 mm 22,93 1,1 2,86 6,04 0,7 6,43 170,71 
h = 60 mm 20,00 0,3 0,73 9,10 6,6 0,28 178,99 
h = 80 mm 24,30 0,3 0,8 6,07 0,9 8,87 170,33 

h = 100 mm 21,49 4,1 11,02 11,25 1,1 5,82 163,16 
h = 120 mm 20,32 3 8,52 14,61 0,4 1,67 169,81 

GloďaleŵeŶt l͛Ġtude d͛ailes de ŵouette est Đoŵpleǆe. DaŶs les liŶgots BA, les ailes de ŵouette 
soŶt ǀaƌiaďles ŵais siŵilaiƌes. Le liŶgot HA Ŷ͛eŶ pƌĠseŶte pas sauf daŶs la paƌtie supĠƌieuƌe de la tġte 
de liŶgot. L͛aŶgle eŶ soŵŵet de Đes ailes de ŵouette est plus gƌaŶd Ƌue Đe des ailes de mouette des 

coulées de ŵatiğƌe BA Đhez AĐĐess, Đe Ƌui fait eŶ soƌte Ƌue l͛aŵplitude de Đes ailes de ŵouette soit 
plus petite.  

 Synthèse 

Cette annexe présente en plus de détail la méthode des mesures sur les barreaux issus de coulée 

centrifuge semi-iŶdustƌielle et le ďaƌƌeau ĐoulĠe eŶ ĐeŶtƌifuge paƌ “afƌaŶ. L͛esseŶtiel de 
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l͛iŶteƌpƌĠtatioŶ des ƌĠsultats appaƌaît daŶs le Chapitre 6 : Coulées centrifuge semi-industrielles, et 

toutes les valeurs mesurées sont présentées dans cette annexe.  
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 Coulées gravitaires 

Cette annexe détaille les expériences de coulée directionnelle sous gravité qui ont été 

entreprises durant la thèse. Les fusions en creuset froid, les préparations pour et le protocole de coulée 

gravitaire, les macrostructures et les microstructures des lingots sont présentés. 

 Objectifs 

UŶ dispositif eǆpĠƌiŵeŶtal à l͛EEIGM à NaŶĐǇ peƌŵet la ĐoulĠe diƌeĐtioŶŶelle de liŶgots 

ĐǇliŶdƌiƋues sous atŵosphğƌe ĐoŶtƌôlĠe. La ĐoŶǀeĐtioŶ foƌĐĠe assoĐiĠ à l͛iŶduĐtioŶ Ŷ͛est pas pƌĠseŶte 
lors de la coulée sous gravité et seule la convection naturelle peut agir. Ces expériences visaient à 

eǆploƌeƌ l͛iŶflueŶĐe de la ĐoŵpositioŶ suƌ la TCE dans des lingots de petite taille en solidification dirigée 

sous gravité sans convection forcée. 

 Fusions et coulées en lingotins 

EŶǀiƌoŶ Ϯϳ g de l͛alliage soŶt foŶdus eŶ Đƌeuset doŶt la foƌŵe est pƌĠseŶtĠe eŶ Figure E-1(a), 

puis ĐoulĠs daŶs uŶ ŵoule eŶ aluŵiŶe de diaŵğtƌe iŶteƌŶe ϭϳ,ϱ ŵŵ eŶtouƌĠ d͛uŶ tuďe eŶ aĐieƌ et 
ƌefƌoidis d͛eŶ ďas paƌ uŶ ƌefƌoidisseuƌ ŵassif eŶ Đuiǀƌe ;Figure E-1(c)).  

 

Figure E-1. Coulée sous gravité : (a) Forme du creuset pour la coulée sous gravité ; (b) Schéma de la coulée avec un 
problème identifié pendant les coulées préliminaires ; (c) Configuration du système moule de coulée. 

  Des élèves-iŶgĠŶieuƌs à l͛EEIGM oŶt ŵis au poiŶt le pƌotoĐole eǆpĠƌiŵeŶtal pouƌ l͛alliage GE. 
Ils ont effectué des essais avec le même alliage Ti-47,5Al-2Cr-2Nb utilisé pour les essais à la sole froide. 

Le volume du refroidisseur en cuivre a notamment été augmenté pour empêcher une croissance 

exclusivement équiaxe. La Figure E-2 pƌĠseŶte l͛ĠǀolutioŶ du ƌefƌoidisseuƌ au Đouƌs des essais, et le 
plus gƌos ŵodğle a ĠtĠ ƌeteŶu. Les Đƌeusets de gĠoŵĠtƌie pƌopƌiĠtaiƌe Ŷe soŶt dispoŶiďles Ƌu͛eŶ “iO2 

ou eŶ “iC, et les Ġtudes à l͛EEIGM oŶt ŵoŶtƌĠ Ƌu͛auĐuŶ des deuǆ Ŷe ĐoŶǀeŶait à la fusioŶ du TiAl eŶ 
raison de sa réactivité. La société ZYP Coatings a proposé une solution alternative avec un système de 

revêtements aérosol à base de solvants, résistants à haute température. Afin de pouvoir utiliser le 

revêtement en Y2O3 dĠsiƌĠ, Ŷous deǀoŶs d͛aďoƌd appliƋueƌ uŶ ƌeǀġteŵeŶt eŶ )ƌO2 stabilisé au CaO qui 

ďloƋueƌa la diffusioŶ de siliĐiuŵ, Ƌui a teŶdaŶĐe à diffuseƌ à tƌaǀeƌs l͛ǇttƌiŶe. 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 revêtement à 

ďase d͛ǇttƌiŶe, ŵais l͛iŶteƌfaĐe de Đe ƌevêtement avec le creuset à base de silicium particulièrement 

néfaste en contact avec du TiAl est à maîtriser. Les essais préliminaires ont également démontré la 

ŶĠĐessitĠ de dĠĐoupeƌ la ŵatiğƌe eŶ plus petits ďouts afiŶ d͛assuƌeƌ uŶe ĐoulĠe de toute la ŵatière 
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introduite. Les plus gros bouts ont en effet tendance à ne pas fondre complètement et à rester coincés 

dans le creuset lors de la coulée (Figure E-1(b)). 

 
Figure E-2. Évolution du refroidisseur pour la coulée sous gravité, vu de côté, 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 

Đouleƌ uŶ ĠĐhaŶtilloŶ pouƌ ϯ ĐoŵpositioŶs d͛Ġtude ;ϰϯAl, ϰϲAl, GEͿ à suƌĐhauffe ĐoŶstaŶte pouƌ 
oďseƌǀeƌ l͛effet de la teŶeuƌ eŶ aluŵiŶiuŵ de l͛alliage « 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 même protocole que pour les élaborations de lingots de 20 g dans le Chapitre 

4 : Coulées en creuset froid avec des paramètres de générateur différents en raison de la masse plus 

importante, données en Tableau E-1.  

Tableau E-1. Paramètres du générateur pour les élaborations de lingots de 40 g. 

Masse (g) P (kW) I (A) f (kHz) 

20 6 32 220 
40 7 35 250 

Le Tableau E-2 pƌĠseŶte les ŵasses d͛alliage ŶĠĐessaiƌes à Đette opĠƌatioŶ. La ĐoŵpositioŶ GE 
peut être 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 matière à couler a été découpée à la microtronçonneuse en petits cubes de dimensions 

linéaires de moins de 5 mm pour assurer une fusion homogène et éviter des blocages au niveau du 

cou du creuset lors de la coulée. La toute première coulée a été effectuée pour une masse de 40 g, 

mais la fusion était incomplète et le ŵĠtal Ŷ͛est pas aƌƌiǀĠ jusƋu͛au ŵoule. UŶ deuǆiğŵe essai aǀeĐ 
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 Ϯϳ g de ŵatiğƌe, le ŵĠtal s͛ĠtaŶt solidifiĠ daŶs 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. 

UŶ pƌotoĐole d͛appliĐatioŶ de ƌeǀġteŵeŶts a ĠtĠ ŵis au poiŶt pouƌ pƌĠpaƌeƌ les Đƌeusets au 
ĐoŶtaĐt de l͛alliage ƌĠaĐtif. Les ƌeǀġteŵeŶts ĠtaŶt sous foƌŵe de ďoŵďe aĠƌosol, ils oŶt ĠtĠ appliƋuĠs 
en spray le plus uniformémeŶt possiďle pouƌ ƌeĐouǀƌiƌ eŶtiğƌeŵeŶt l͛iŶtĠƌieuƌ de ĐhaƋue Đƌeuset eŶ 
SiC. Deux couches de chaque type de revêtement ont été appliquées, en attendant le temps que la 

ĐouĐhe pƌĠĐĠdeŶte sğĐhe. Pouƌ les pƌeŵieƌs essais, uŶ Đƌeuset ƌeǀġtu d͛uŶ seul tǇpe de ƌevêtement a 

ĠtĠ utilisĠ pouƌ eŶ oďseƌǀeƌ l͛effet. Pouƌ les essais Ƌui oŶt ƌĠussi, l͛appliĐatioŶ de deuǆ ĐouĐhes de 
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revêtement ZrO2 a ĠtĠ suiǀie de l͛appliĐatioŶ de deuǆ ĐouĐhes de ƌeǀġteŵeŶt Y2O3 destinées au contact 

du métal liquide, comme indiqué par le fournisseur. La Figure E-3 illustre cette application, avec le 

revêtement en ZrO2 qui apparaît plus jaune que celui en yttrine, ce dernier plus clair que la couleur du 

creuset. Les creusets ainsi préparés ont été stockés dans une Ġtuǀe à ϭϬϬ°C pouƌ ĠliŵiŶeƌ l͛huŵiditĠ 
avant de procéder aux essais. 

 

Figure E-3. SĐhĠŵa d’appliĐatioŶ de ƌevġteŵeŶts suƌ les Đƌeusets. 

Un traitement thermique a été prévu pour mieux consolider le revêtement. Le frittage se 

produisant à très hautes températures pour ces composés, les traitements thermiques ne constituent 

pas uŶ fƌittage. UŶ essai pƌĠliŵiŶaiƌe a ĠtĠ laŶĐĠ eŶ augŵeŶtaŶt la teŵpĠƌatuƌe de l͛Ġtuǀe à ϭϴϬ°C. Le 
programme adopté pour les essais est un maintien de 4 h à 1100°C. 

Les ŵoules eŶ aluŵiŶe oŶt dƸ ġtƌe dĠĐoupĠs à paƌtiƌ d͛uŶ tuďe eŶ aluŵiŶe du ďoŶ diaŵğtƌe 
iŶteƌŶe, d͛uŶe loŶgueuƌ lĠgğƌeŵeŶt iŶfĠƌieuƌe à Đelle du tuďe eŶ aĐieƌ, d͛eŶǀiƌoŶ ϰϳ ŵŵ. Du sĐotĐh 
noir électrique a été appliqué aux deux surfaces du tube avant de procéder à 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 système moule-refroidisseur. 

Les ĐoulĠes oŶt ĠtĠ ƌĠalisĠes eŶ fouƌ IŶduĐast, uŶ fouƌ à iŶduĐtioŶ utilisĠ daŶs l͛iŶdustƌie pouƌ 
fabriquer des implants dentaires métalliques, adapté à la production de pièces de fonderie de petite 

taille sous fluǆ d͛hĠliuŵ ou d͛aƌgoŶ. UŶe ďouteille d͛aƌgoŶ supplĠŵeŶtaiƌe a ĠtĠ ďƌaŶĐhĠe suƌ l͛eŶtƌĠe 
de tƌeŵpe, haďituelleŵeŶt uŶe eŶtƌĠe d͛aiƌ, afiŶ d͛assuƌeƌ la pƌopƌetĠ de Đet alliage ƌĠaĐtif loƌs de la 
trempe. La température est réglée par la puissance comme dans le cas du four utilisé pour les coulées 

eŶ Đƌeuset fƌoid, ŵais auĐuŶe iŶstƌuŵeŶtatioŶ Ŷe peƌŵet de suiǀƌe l͛ĠǀolutioŶ de la teŵpĠƌatuƌe au 
Đouƌs de l͛essai. UŶe feŶġtƌe d͛oďseƌǀatioŶ peƌŵet de ĐoŶfiƌŵeƌ l͛Ġtat de fusioŶ daŶs le Đƌeuset à 
tƌaǀeƌs soŶ tƌou d͛oďseƌǀatioŶ iŶtĠgƌĠ. La duƌĠe du pƌogƌamme de coulée est fixe, mais modifier la 

pression permet de relancer celui-ci afin de prolonger la chauffe. La Figure E-4;aͿ pƌĠseŶte l͛aspeĐt du 
four. 

  
Figure E-4. (a) Four utilisé lors des coulés gravitaires. ;ďͿ SĐhĠŵa de l’asseŵďlage eŶ dĠďut et eŶ fiŶ d’essai. 

(a)                                               (b)                             
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 La Figure E-4;ďͿ pƌĠseŶte l͛asseŵďlage eǆpĠƌiŵeŶtal. Loƌs d͛uŶ essai, le Đƌeuset est ĐhaƌgĠ eŶ 
premier, partie fermée vers le bas et trou d͛oďseƌǀatioŶ ǀeƌs la feŶġtƌe d͛oďseƌǀatioŶ, puis uŶe 
rondelle en acier qui permet de maintenir en place le moule en alumine sous forme de tube qui est 

placé au-dessus de la ƌoŶdelle, à l͛iŶtĠƌieuƌ du tuďe eŶ aĐieƌ de soutieŶ. Le ƌefƌoidisseuƌ eŶ Đuiǀƌe est 

monté en dernier en « chapeau » pouƌ feƌŵeƌ l͛asseŵďlage ŵoule et la poƌte de la Đhaŵďƌe ;ouǀeƌte 
sur la photo) fermée.  

 AǀaŶt de dĠŵaƌƌeƌ le pƌogƌaŵŵe de Đhauffage, deuǆ ĐǇĐles à ǀide et deuǆ ďalaǇages d͛aƌgoŶ 
sont effectués pour éviter la contamination atmosphérique. Le programme de chauffage est ensuite 

laŶĐĠ à uŶe puissaŶĐe doŶŶĠe, pouƌ uŶ teŵps de fusioŶ Đouƌt. EŶ fiŶ de pƌogƌaŵŵe, tout l͛asseŵďlage 
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;ďͿͿ. Le Đuiǀƌe ĠtaŶt ďeauĐoup plus ĐoŶduĐteuƌ theƌŵiƋue Ƌue l͛aluŵiŶe, 
la solidification du métal procède du bas en haut de manière 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 même composition, la 

composition de base Ti-47,5Al-2Cr-2Nb. Comme les deux premiers essais avec des masses coulées de 

ϰϬ et ϯϬ g Ŷ͛oŶt pas ŵeŶĠ à uŶe ĐoulĠe jusƋu͛au ŵoule, seuls les paƌaŵğtƌes eǆpĠƌiŵeŶtauǆ des Ƌuatƌe 
essais avec une masse coulée de 27 g produisant un échantillon sont présentés en Tableau E-3.  

Tableau E-3. Synthèse des paramètres expérimentaux des coulées 27 g. 

Essai Revêtement Traitement 
thermique 

Puissance Tmoule hrefroidisseur Inclusions 

3 ZrO2 180°C / 1 jour 100 % 25°C 10 mm Oui 
4 ZrO2 + Y2O3 1110°C/ 4 jours 100 % 25°C 25 mm Non 
5 ZrO2 + Y2O3 1110°C/ 4 jours 70 % 250°C 25 mm Non 
6 ZrO2 + Y2O3 1110°C/ 4 jours 100 % 250°C 25 mm Oui 

 Diǀeƌses diffĠƌeŶĐes peuǀeŶt ġtƌe ĐoŶstatĠes. L͛essai ϯ est le seul saŶs ƌeǀġteŵeŶt seĐoŶdaiƌe 
d͛ǇttƌiŶe et aǀeĐ le plus petit ŵodğle de ƌefƌoidisseuƌ. Les ŵoules oŶt ĠtĠ pƌĠĐhauffĠs à paƌtiƌ de l͛essai 
ϱ pouƌ ƌaleŶtiƌ le ƌefƌoidisseŵeŶt afiŶ de liŵiteƌ la ĐƌoissaŶĐe ƌadiale, et uŶiƋueŵeŶt pouƌ l͛essai ϱ, 
uŶe puissaŶĐe plus faiďle de l͛iŶduĐteuƌ a ĠtĠ appliƋuĠe pouƌ essaǇeƌ de liŵiteƌ la ĐƌoissaŶĐe ƌadiale 
en réduisant la surchauffe. 

 Le préchauffement des moules a été réalisé dans un four pour traitements thermiques 

ĐlassiƋues à uŶe teŵpĠƌatuƌe de ϮϱϬ°C, et juste aǀaŶt l͛essai, le ŵoule ĐhauffĠ a ĠtĠ ĐhaƌgĠ daŶs 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 à la 

ŵiĐƌotƌoŶçoŶŶeuse, eŶƌoďĠs, polis jusƋu͛à la fiŶitioŶ 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. 

 Macrostructures 

DaŶs uŶ pƌeŵieƌ teŵps, le ŵĠtal piĠgĠ daŶs le Đƌeuset loƌs d͛uŶ essai pƌĠliŵiŶaiƌe a ĠtĠ eŶƌoďĠ 
pour observation sous MEB afin de diagnostiquer la contamination. La Figure E-5 présente un scan des 

parties observées par la suite, forme irrégulière et fissurée contenant des inclusions. 
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Figure E-5. MĠtal piĠgĠ daŶs le Đƌeuset loƌs de l’essai Ϯ. 

Les lingots préparés et attaqués sont présentés sur la Figure E-6. 

  

  
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 

ĐeŶtƌe. Le liŶgot ϯ a suďi uŶe fusioŶ iŶĐoŵplğte, d͛oƶ la gƌosse poƌositĠ au Đœuƌ du liŶgot et la 

fissuration importante. Les grains du lingot 4 sont plus grossiers que ceux du lingot 3. 

 Les lingots 5 et 6 comportent très peu de croissance colonnaire. Une vitesse de refroidissement 

ralenti par le préchauffage du moule encourage la croissance équiaǆe. Le liŶgot ϲ s͛est fissuƌĠ 
eǆteŶsiǀeŵeŶt, et sa hauteuƌ est iŶfĠƌieuƌe à Đelle des autƌes liŶgots eŶ ƌaisoŶ d͛uŶe ĐoulĠe 
incomplète – de la matière est restée dans le creuset lors de la coulée. 

 Microstructures brutes de coulée 

Les microstructures brutes de coulées sont traitées par lingot. 

5 mm 

5 mm 

 

 

5 mm                             5 mm
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E.4.1 Essais préliminaires 

Loƌs des essais pƌĠliŵiŶaiƌes, aǀaŶt d͛aƌƌiǀeƌ à uŶe fusioŶ totale du ŵĠtal iŶtƌoduit daŶs le 
Đƌeuset, le tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue des ƌeǀġteŵeŶts Ŷ͛a pas ŶoŶ plus ĠtĠ fiŶalisĠ. Le Đollage du ŵĠtal 
daŶs le Đƌeuset a pu ƌĠsulteƌ ĠgaleŵeŶt d͛uŶ Ġtat de suƌfaĐe du ƌeǀġteŵeŶt ŵal fiŶi.  

Le métal fissuré et revêtu en surface de composé friable restant dans le creuset a été étudié au 

MEB sous B“E, et l͛EDX a ĠtĠ utilisĠ pouƌ ĐoŶfiƌŵeƌ la ĐoŵpositioŶ ĐhiŵiƋue des inclusions et des zones 

hétérogènes. La Figure E-7 présente des inclusions de tailles variables, les zones claires riches en yttrine 

et les fissures. 

 
Figure E-7. Images du ŵĠtal piĠgĠ daŶs le Đƌeuset loƌs de l’essai Ϯ saŶs tƌaiteŵeŶt theƌŵiƋue du ƌevġteŵeŶt. 

E.4.2 Essai 3  

La microstructure du lingot semble être toute-α. UŶe oďseƌǀatioŶ de l͛ĠĐhaŶtilloŶ aǀaŶt 
l͛attaƋue ĐhiŵiƋue au MEB QuaŶta eŶ ŵode B“E a ƌĠǀĠlĠ uŶe stƌuĐtuƌe deŶdritique hexagonale en 

zone équiaxe représentative de la ĐƌoissaŶĐe de la phase α, pƌĠseŶtĠe eŶ Figure E-8. 

 
Figure E-8. Iŵages MEB eŶ ŵode BSE de la ĐƌoissaŶĐe α daŶs le liŶgot 3. 

 Des iŶĐlusioŶs oŶt ĠtĠ ideŶtifiĠes sous le MEB aǀeĐ l͛aide du sǇstğŵe EDX. Ces iŶĐlusioŶs 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 où seule ces plaquettes riches en titane sont visiďle au ĐeŶtƌe d͛uŶe Ġtoile de deŶdƌites. Le 
ziƌĐoŶiuŵ Ŷ͛a pas ĠtĠ dĠteĐtĠ paƌ le dĠteĐteuƌ EDX. 
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Figure E-9. Inclusion à base de silicium : Image MEB en mode BSE et zoom, cartographie EDX. 

 
Figure E-10. Inclusion à base de silicium cachée : Image MEB en mode BSE et zoom, cartographie EDX. 

La contamination par contact avec le creuset a introduit des inclusions à base de silicium qui ont 

servi de sites de geƌŵiŶatioŶ pouƌ des gƌaiŶs de phase pƌiŵaiƌe α. “eul uŶ ƌeǀġteŵeŶt à ďase de ziƌĐoŶe 
ne suffit pas pour isoler le métal en fusion du creuset en carbure de silice. Le niveau de contamination 

en éléments interstitiels peut être responsable de la solidifiĐatioŶ uŶiƋueŵeŶt paƌ α pouƌ uŶ alliage 
Ƌui se solidifie ŶoƌŵaleŵeŶt paƌ β. 

E.4.3 Essai 4 

Loƌs du Ƌuatƌiğŵe essai, le ƌeǀġteŵeŶt douďle a peƌŵis d͛eǆĐluƌe les iŶĐlusioŶs Ƌui seƌǀeŶt 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. 

“ous MEB eŶ ŵode B“E, il est possiďle de distiŶgueƌ ƋuelƋues deŶdƌites β de la ŵajoƌitĠ α ;Figure 

E-12Ϳ. La ĐƌoissaŶĐe α est plus dĠsoƌgaŶisĠe Ƌue daŶs le Đas pƌĠĐĠdeŶt, oƶ des deŶdƌites oŶt geƌŵĠ suƌ 
les iŶĐlusioŶs à ďase de siliĐiuŵ dispeƌsĠes daŶs la zoŶe ĠƋuiaǆe, ŵais sa pƌĠseŶĐe au seiŶ de l͛alliage 
GE suggère 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 être plus grossière 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 

ƌĠalisĠs Ŷe soŶt pas uŶe ǀĠƌitaďle TCE paƌĐe Ƌu͛ils oŶt ĠtĠ paƌfois ƌĠalisĠs uŶiƋueŵeŶt daŶs la zoŶe 
latérale de croissance radiale, parfois aussi dans la zone de croissance colonnaire à 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. 

Mġŵe si le douďle ƌeǀġteŵeŶt pƌotğge de l͛iŶoĐulatioŶ paƌ iŶĐlusioŶs issues de la ĐoŶtaŵiŶatioŶ 
du Đƌeuset, la phase pƌiŵaiƌe d͛ĠƋuiliďƌe Ŷ͛est pas ƌespeĐtĠe, suggĠƌaŶt uŶe ĐoŶtaŵiŶatioŶ lĠgğƌe. 

E.4.4 Essai 5 

La Figure E-14;aͿ pƌĠseŶte l͛aspeĐt des gƌaiŶs ĠƋuiaǆes daŶs le liŶgot ϱ. Ces gƌaiŶs soŶt plus fiŶs 
Ƌue Đeuǆ du liŶgot ϰ. La pƌĠseŶĐe d͛iŶĐlusioŶs daŶs Đe liŶgot Ŷ͛a pas ĠtĠ ĐoŶstatĠe, ŵais les deŶdƌites 
ont une morphologie de tǇpe α. 

(a)                                                                          (b) 
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Figure E-14. (a) Grains équiaxes sous microscope optique dans le lingot 5, (b) TCE au fond du lingot. 

 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 même temps que la croissance colonnaire. 

E.4.5 Essai 6 

Le liŶgot de l͛essai ϲ est particulièrement peu volumineux, et sa taille de grains encore plus 

ƌĠduite paƌ ƌappoƌt à l͛essai 5, comme le montre la Figure E-15(a). La croissance colonnaire et radiale 

est faible (Figure E-15;ďͿͿ. Le ƌefƌoidisseŵeŶt de Đe liŶgot est d͛autaŶt plus ǀite eŶ ƌaison de son volume 

faiďle, ŵais la ĐƌoissaŶĐe ƌadiale Ŷ͛est pas Đoŵpaƌaďle à Đelle des liŶgots saŶs pƌĠĐhauffage du ŵoule. 
De nombreuses petites inclusions bien dispersées sont présentes dans ce lingot, et la forme des grains 

est difficile à discerner. La Figure E-16 présente donc une vue de plus près, où la forme angulaire des 

inclusions de taille inférieure à 10 µm peut être observée, et oƶ l͛oŶ peut ĐoŶstateƌ Ŷi ŵoƌphologie de 
deŶdƌites heǆagoŶales α Ŷi ŵoƌphologie de deŶdƌites ĐuďiƋues β. 

  
Figure E-15. (a) Grains équiaxes et inclusions sous microscope optique dans le lingot 6, (b) TCE latérale. 

 
Figure E-16. IŶĐlusioŶs daŶs le Đœuƌ du liŶgot ϲ. 

Ce liŶgot s͛est auto-inoculé par contamination du creuset malgré la présence de double 

revêtement. La contamination a empêché la coulée totale et produit de la fissuration dans la partie 

(a)                                                                            (b) 

 

 

(a)                                                                            (b) 
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ĐoulĠe. L͛Ġtat du liŶgot est Ŷon-acceptable, et le mécanisme de contamination à travers le double 

revêtement zircone-yttrine inconnu. Le préchauffage du moule a limité la croissance radiale et 

colonnaire. 

 Synthèse 

Le protocole de revêtement des creusets en carbure de silicium en contact avec du TiAl liquide 

qui réagit fortement avec le creuset nu a pu être validé. Appliquer 2 couches de ZrO2 sous forme 

d͛aĠƌosol suiǀi de Ϯ ĐouĐhes d͛Y2O3 sous foƌŵe d͛aĠƌosol suƌ la paƌoi iŶteƌŶe du Đƌeuset eŶ Đaƌďuƌe de 
siliĐiuŵ et ƌeĐuiƌe l͛asseŵďlage à 1100°C pendant 4 jours a montré des résultats satisfaisants. Des 

deŶdƌites de phase α Ƌui peuǀeŶt iŶdiƋueƌ la ĐoŶtaŵiŶatioŶ eŶ ĠlĠŵeŶts iŶteƌstitiels oŶt pouƌtaŶt ĠtĠ 
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 

ĐoloŶŶaiƌe et la ĐƌoissaŶĐe ƌadiale oŶt ĠtĠ ƌĠduites daŶs les Đas de ŵoules pƌĠĐhauffĠs. L͛effet de 
surchauffe est difficile à isoler au vu des nombreux paramètres qui ont variés lors du petit nombre 

d͛essais ƌĠussis. 

Le Ŷoŵďƌe d͛essais et leuƌ aŶalǇse aǇaŶt ĠtĠ liŵitĠs, il Ŷ͛est pas possiďle de fouƌŶiƌ de 
conclusions quantitatives sur ces essais, et en raison des contraintes de temps et de fin de stage M1, 

l͛Ġtude a été abandonnée à ce stade. 
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Résumé 

Le système Ti-Al est prometteur pour la substitution aux superalliages base-Ni aéronautiques. 

DaŶs la gaŵŵe de ĐoŵpositioŶs d͛iŶtĠƌġt pouƌ Đes appliĐatioŶs, la solidification de ces alliages débute 

par la phase β (structure cubique ĐeŶtƌĠeͿ suiǀie d͛uŶe tƌaŶsition péritectique β + L → α (structure 

hexagonale). En fonction de la teneur en Al, les proportions des phases β et α au cours de la 

solidification varient, et le procédé de coulée centrifuge pour fabriquer des aubes de turbine pour 

l͛aĠƌoŶautiƋue iŶtƌoduit d͛autres variations structurales. Le présent travail explore l͛iŶfluence 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 diamètre 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 tôt est associée 

à 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 hétérogènes en « ailes de mouette » à faibles teneurs en Al dépendent de 

la cinétique de refroidissement et de la convection. Un comportement différent sous les mêmes 

conditions est constaté à plus fortes teneurs en Al, transition qui semble coïncider 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 β 
phase (body-centered cubic structure) followed by a peritectic transitioŶ β + L → α ;heǆagoŶal Đlose-

packed structure). As a function of Al ĐoŶteŶt, the pƌopoƌtioŶs of β aŶd α phases oǀeƌ the Đouƌse 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, heteƌogeŶeous ͞ seagull ǁiŶg͟ 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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