
HAL Id: tel-01535830
https://theses.hal.science/tel-01535830

Submitted on 9 Jun 2017

HAL is a multi-disciplinary open access
archive for the deposit and dissemination of sci-
entific research documents, whether they are pub-
lished or not. The documents may come from
teaching and research institutions in France or
abroad, or from public or private research centers.

L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
destinée au dépôt et à la diffusion de documents
scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
émanant des établissements d’enseignement et de
recherche français ou étrangers, des laboratoires
publics ou privés.

Hétérogénéités de fabrication des aluminiures de titane :
caractérisation et maîtrise de leurs formations en coulée

centrifuge
Nicole Reilly

To cite this version:
Nicole Reilly. Hétérogénéités de fabrication des aluminiures de titane : caractérisation et maîtrise de
leurs formations en coulée centrifuge. Matériaux. Université de Lorraine, 2016. Français. �NNT :
2016LORR0264�. �tel-01535830�

https://theses.hal.science/tel-01535830
https://hal.archives-ouvertes.fr


 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 

AVERTISSEMENT 
 
 

Ce document est le fruit d'un long travail approuvé par le jury de 
soutenance et mis à disposition de l'ensemble de la 
communauté universitaire élargie. 
 
Il est soumis à la propriété intellectuelle de l'auteur. Ceci 
implique une obligation de citation et de référencement lors de 
l’utilisation de ce document. 
 
D'autre part, toute contrefaçon, plagiat, reproduction  illicite 
encourt une poursuite pénale. 
 
Contact : ddoc-theses-contact@univ-lorraine.fr 
 
 
 
 
 

LIENS 
 
 
Code de la Propriété Intellectuelle. articles L 122. 4 
Code de la Propriété Intellectuelle. articles L 335.2- L 335.10 
http://www.cfcopies.com/V2/leg/leg_droi.php 
http://www.culture.gouv.fr/culture/infos-pratiques/droits/protection.htm 



 
 

THESE DE DOCTORAT  

DE L’UNIVERSITÉ DE LORRAINE 

 
Spécialité : Science et Ingénierie des Matériaux et Métallurgie 

 

Institut Jean Lamour  

Département Science et Ingénierie des Matériaux et Métallurgie  

 

 

Présentée par  

 

Nicole REILLY 

 

Pour l’obtention du titre de  

 

Docteur de l’Université de Lorraine 

 

 

Hétérogénéités de fabrication des 
aluminiures de titane : 

caractérisation et maîtrise de leurs 
formations en coulée centrifuge.  

 
Soutenue publiquement le 1er Décembre 2016 

 
 

Président :   

Rapporteurs : J. LAPIN Docteur d’État, Académie Slovaque des Sciences  
 V. FAVIER Professeur, ENSAM Paris. 

Examinateurs : A. HAZOTTE Professeur, Université de Lorraine 

 U. HECHT  Docteur, ACCESS – Aachen 

 J. ZOLLINGER 
Maitre de Conférences, Université de Lorraine, Co 

Directeur de Thèse 

 D. DALOZ Professeur, Université de Lorraine, Directeur de thèse 

Invité : G. MARTIN Docteur, Encadrant Industriel - SAFRAN 

 

 



ii 
 

Remerciements 

Lo s de es uat e a es à Na , j ai eu la ha e de oise  ou de travailler avec de 

nombreuses pe so es ue j ai e ais e e ie  pou  l i pa t u ils o t eu su  a th se et su  a ie. 

Le t a ail de ette th se a t  alis  à l I stitut Jea  La ou , au site de “au upt à Na . Je 
souhaite remercier mes directeurs de thèse, Pr. Dominique Daloz et Dr. Julien Zollinger, pour toute 

leur aide, pour leur bonne humeur et leur calme, notamment en déplacement, et pour la confiance 

u ils o t a o d e tout au long de la thèse.  

Je souhaite remercier Pr. Alai  Hazotte pou  a oi  a ept  d t e p side t du jury. Je remercie 

également les rapporteurs, Pr. Véronique Favier et Dr. Juraj Lapin, pour leurs questions et 

commentaires intéressants sur le travail de thèse. Je tiens également à dire un grand merci aux 

membres du jury associés au projet GRADECET, Juraj pour son intérêt pour mon travail à la conférence 

TMS 2014 et lors des réunions GRADECET (et pou  l a ueil au hâteau à “ ole i e !) et Dr. Ulrike 

Hecht, dont le soutien scientifique et moral a été précieux lors des collaborations avec Access et qui a 

énormément travaillé pour assurer le bon déroulement du projet.  

Le sujet a été financé par le dispositif CIFRE par Safran Aircraft Engines, anciennement Snecma. 

Je tiens à remercier Mme C li e Ma illaud pou  a oi  e ut  et sui i pe da t la th se, Dr. 

Guillau e Ma ti  pou  a oi  ge ti e t p is le elais de l e ad e e t i dust iel et pa tag  ses sa oi s, 
Dr. Ni olas Le i he d a o d pou  so  a iti  e  th se à l IJL puis pou  so  t a ail de od lisatio  
détaillé chez Safran, Dr. Marie Mineur et enfin, toute l uipe YQ à “af a  Ai aft E gi es Ge e illie s 
pour leur accueil lors de mes visites en entreprise. 

Da s o  I stitut d a ueil, je oud ais e e ie  Pr. Sabine Denis, directrice du département 

SI2M, pour son dévouement au laboratoire et à la scie e. Da s o  uipe d atta he e t, je 
e e ie d a o d Pr. Hervé Combeau, le chef sympa et sérieux, Dr. Miha )alož ik, a a ade de 

GRADECET, M. Bernard ‘ouat, ui a eau oup aid  a e  les e p ie es à l IJL, Mme Géraldine 

Georges, notre gestionnaire patiente et efficace, ainsi que l e se le de thésards et post-doctorants 

de l uipe ue j ai o us, pass s (Marie, Laurent, Nicolas, Youssef, Léa, Amina et Djaafar) et présents 

(Thomas, Antonio, Marvin, Jacob, Suresh, Martín, Katarina et Soufiane). Bon courage à ceux qui 

attendent toujours leurs soutenances et, surtout, à ceux devant braver le déménagement ! En dehors 

de l uipe, merci à Erwan, Jonathan, Julien J., Marie-Cécile, Elodie et Christine qui ont tous aidé avec 

mes analyses et expériences ai si u à Anne-Marie, Martine, Catherine, Thomas S., Jacques, Fabrice, 

Francis, Patricio, Bernard D., Dédé, Fred, Robert, Sylviane et Véronique qui o t aidé aussi pendant 

mon séjour au laboratoire. Un petit coucou aux colocs de bureau, Bénédicte, Johanna, Alexey, Akshay 

et Katarina, aux habitués de l a ienne ou de l a tuelle salle à a ge  du la o, dont Valérie, Sophie, 

Anne-Marie, Isabelle, Benoît, Mathieu M., Alexandre, Sarah et Hélène, aux visiteurs canadiens Kim, 

Cecilia, André, Colin, Mark et Akhash, et aux anciens des soirées, soit Gaël, Vincent, Jessica, Mathilde, 

Mathieu S., Simon, Bobby, Garry, Dimitri, Jean-Sébastien et Nathaniel (sans oublier Tuk-tuk !). Merci 

aux amis rencontrés au labo ! 

Encore une fois dans le cadre du projet GRADECET, je tiens à exprimer ma reconnaissance aux 

autres partenaires : à Dublin, Shaun, Robin et Sara ; à Bratislava, Alena ; à Budapest, Tamás et László ; 

hez E“A, Oli ie , Neil et Ja k. Me i à l uipe d Ai us pou  le d eloppe e t du fou  et pou  les 



iii 
 

e p ie es à Noo d ijk. U  li  d œil sp ial à l uipe d A ess, soit Ale a d e, Guillau e, Vi to , 
Michael, Laszlo, Rüdiger, Ma ia, Elke, Ch istoph… Bo e o ti uatio  au  a ie s du p ojet, Esh a , 
Gyula et Da iela. Je suis o te te d a oi  pu pa ti ipe  à e p ojet et de la elle e p ie e de 
olla o atio  eu op e e u il a appo t e. 

Je suis reconnaissante des opportunités sans précédent qui se sont présentées à moi pendant 

a th se, oppo tu it s de e i hi  intellectuellement en voyageant et en rencontrant de nouvelles 

personnes et des anciennes, en conférence au TMS ( e i à F a k Ta et de s t e appel  de oi 
depuis o  se est e à Na tes et d a oi  assist  à a p se tatio  et à Eu o at, au cours de 

solidification Calcom aux Diablerets, aux Doctoriales au Ventron, et à diverses réunions du GDR 

Solidification des Alliages Métalliques. Merci à ces personnes rencontrées sur la route en thèse ! 

En dehors de la vie professionnelle, merci aux sportifs et artistes Pierre-Yves, Laura, Anne, 

Marie, Catherine, Cathy, Sylvie et Juliette, aux amateurs de jeux de société en anglais, aux 

CouchSurfers, et à mo  de i  t aita t s pa ui a aid  à t a e se  des p iodes diffi iles. Merci 

au  t s ge tils ousi s eu op e s ue j ai pu isite  pou  la p e i e fois pe da t a th se, à 

Gingsheim, à Paris et à Varsovie. Je suis o te te d a oi  eu la ha e de e oi  Ha le  et “ta  e  
F a e et de l a iti  des divers ge s de l Ouest ue j ai pu oi  à Nantes et ailleurs et des amis « Gros » 

de la fin de thèse. Enfin je suis très reconnaissante à toute ma grande « belle-famille » et surtout Cathy, 

Jean, Jérôme, Denis, Margot, Mariette, Gump, Zuko et la petite Chita. Back in the USA, many thanks to 

my ever-strong and faithful grandma, my parents who always believe in me, my only brother Brian, my 

godparents, Jim and Mary, their families, and the rest of mine. Un dernier énorme merci à Florent, 

toujours là pour moi malgré tous les kilomètres parcourus en thèse, toujours cool cool. 

 

  



iv 
 

Table des matières 

Table des figures ................................................................................................................. ix 

Table des tableaux ............................................................................................................. xv 

Chapitre 1 : Introduction .................................................................................................. 1 

1.1 Contexte .......................................................................................................................... 1 

1.1.1 Les oteu s d a io  ................................................................................................ 1 

1.1.2 Le projet européen GRADECET ................................................................................ 4 

1.2 Production des aubes en TiAl .......................................................................................... 5 

1.2.1 Usinage .................................................................................................................... 5 

1.2.2 Traitements thermiques .......................................................................................... 6 

1.2.3 Défauts associés à la production ............................................................................. 6 

1.3 O jet de l tude ............................................................................................................. 10 

Chapitre 2 : Revue bibliographique ................................................................................. 12 

2.1 Les alliages Ti-Al ............................................................................................................. 12 

2.1.1 Considérations vis-à-vis la contamination ............................................................. 13 

2.1.2 Présentation du système Ti-Al ............................................................................... 14 

2.1.3 Historique des alliages et applications .................................................................. 17 

2.1.4 L alliage Ge e al Ele t i  ....................................................................................... 20 

2.1.5 Solidification des alliages TiAl ................................................................................ 21 

2.2 Structures de solidification ............................................................................................ 23 

2.2.1 Origine de la transition colonnaire-équiaxe .......................................................... 23 

2.2.2 Origine des grains équiaxes ................................................................................... 24 

2.2.3 Observations générales ......................................................................................... 27 

2.2.4 Modèles ................................................................................................................. 27 

2.3 La solidification péritectique ......................................................................................... 32 

2.3.1 Réaction et transformation péritectique .............................................................. 32 

2.3.2 Germination et croissance de la phase péritectique ............................................. 33 

2.3.3 Effet du péritectique sur la TCE ............................................................................. 33 

2.4 Centrifugation ................................................................................................................ 36 

2.4.1 Coulée centrifuge .................................................................................................. 36 

2.4.2 Notio s de t a spo t et d oule e t de fluides ................................................. 37 

2.4.3 Expériences de solidification sous centrifugation ................................................. 38 

2.5 Synthèse ........................................................................................................................ 39 



v 
 

Chapitre 3 : Matériaux et techniques .............................................................................. 41 

3.1 Mat iau  et s st es d tude ..................................................................................... 41 

3.1.1 Coulées en creuset froid ........................................................................................ 41 

3.1.2 Solidification dirigée sous centrifugation .............................................................. 43 

3.1.3 Coulées centrifuges semi-industrielles .................................................................. 43 

3.2 Mo e s d la o atio  ................................................................................................... 44 

3.2.1 Fusions et coulées en creuset froid ....................................................................... 44 

3.2.2 Expériences de solidification dirigée ..................................................................... 46 

3.2.3 Coulées centrifuge semi-industrielles ................................................................... 49 

3.3 Techniques et méthodes de caractérisation ................................................................. 52 

3.3.1 Préparation des échantillons ................................................................................. 52 

3.3.2 Microscopie optique .............................................................................................. 54 

3.3.3 Microscopie électronique ...................................................................................... 55 

3.3.4 Tomographie X ...................................................................................................... 58 

3.3.5 Mesures thermiques ............................................................................................. 58 

3.4 Modélisation .................................................................................................................. 59 

3.4.1 Calculs thermodynamiques ................................................................................... 59 

3.4.2 Modélisation par éléments finis des expériences en creuset froid ...................... 61 

3.4.3 Modélisation des essais de solidification dirigée .................................................. 62 

3.4.4 ProCAST Safran : modélisation de la coulée centrifuge semi-industrielle ............ 64 

Chapitre 4 : Coulées en creuset froid............................................................................... 66 

4.1 Objectifs ......................................................................................................................... 66 

4.2 Mesures thermiques ..................................................................................................... 67 

4.3 Macrostructures ............................................................................................................ 68 

4.4 Microstructures brutes de coulée ................................................................................. 69 

4.5 Vérifications de composition chimique ......................................................................... 73 

4.6 TCE et tailles de grains équiaxes.................................................................................... 74 

4.6.1 Position de la TCE .................................................................................................. 74 

4.6.2 Taille de grains ....................................................................................................... 75 

4.6.3 Fragmentation ....................................................................................................... 77 

4.7 Modélisation .................................................................................................................. 80 

4.7.1 Modèle de Hunt ..................................................................................................... 80 

4.7.2 TCE et procédé....................................................................................................... 81 

4.8 Discussion ...................................................................................................................... 83 

4.9 Synthèse ........................................................................................................................ 88 



vi 
 

Chapitre 5 : Solidification dirigée .................................................................................... 90 

5.1 Objectifs ......................................................................................................................... 90 

5.2 Tomographie ................................................................................................................. 90 

5.3 Détermination du front de fusion ................................................................................. 91 

5.4 Macrostructures ............................................................................................................ 94 

5.5 Microstructures ............................................................................................................. 95 

5.6 TCE et tailles de grains équiaxes.................................................................................. 101 

5.7 Microségrégation ........................................................................................................ 105 

5.8 Modélisation ................................................................................................................ 106 

5.8.1 Résultats du modèle ............................................................................................ 106 

5.8.2 Comparaison de la simulation aux données issues des essais ............................ 108 

5.8.3 I flue e de la e t ifugatio  su  l ta lisse e t de la i ost u tu e et la TCE
 109 

5.9 Synthèse ...................................................................................................................... 111 

Chapitre 6 : Coulées centrifuge semi-industrielles .......................................................... 114 

6.1 Objectifs ....................................................................................................................... 114 

6.2 Essais réalisés et données expérimentales ................................................................. 114 

6.3 Thermique ................................................................................................................... 115 

6.3.1 Thermocouples au contact du liquide ................................................................. 116 

6.3.2 Thermocouples situés dans le moule .................................................................. 117 

6.4 Macrostructures .......................................................................................................... 118 

6.5 Microstructures brutes de coulée ............................................................................... 121 

6.6 Mesures ....................................................................................................................... 131 

6.7 Modélisation ................................................................................................................ 134 

6.7.1 P ofils de itesse elati e jus u au e plissage .................................................. 134 

6.7.2 P ofils de te p atu e jus u au e plissage ..................................................... 135 

6.7.3 Thermique après le remplissage ......................................................................... 136 

6.8 Synthèse et Discussion ................................................................................................ 138 

Chapitre 7 : Conclusion générale .................................................................................... 140 

Références ....................................................................................................................... 143 

 Considérations vis-à-vis la contamination ........................................................ a 

 Creusets métalliques ....................................................................................................... a 

 Creusets réfractaires ....................................................................................................... a 

A.2.1 Borures et nitrures .................................................................................................. b 

A.2.2 Carbures, sulfures et oxyfluorures .......................................................................... b 



vii 
 

A.2.3 Oxydes ..................................................................................................................... b 

 Synthèse ........................................................................................................................... f 

 Études de la configuration et de caractérisation microstructurale .................... g 

 Études de la configuration ............................................................................................... g 

 Electron Backscatter Diffraction ...................................................................................... h 

B.2.1 Préparation pour electron backscatter diffraction .................................................. i 

B.2.2 Electron backscatter diffraction ............................................................................... j 

 Synthèse ...........................................................................................................................k 

B.3.1 Études de configuration de la sole froide .................................................................k 

B.3.2 EBSD ..........................................................................................................................k 

 Études du système Ti-Al-Cr en creuset froid .................................................... m 

 Le système Ti-Al-Cr ......................................................................................................... m 

 Mat iau  d tude .......................................................................................................... m 

 Protocole expérimental ................................................................................................... n 

 Résultats Ti-Al-Cr ............................................................................................................. o 

C.4.1 Études de la configuration de la sole froide ............................................................ o 

C.4.2 Macrostructures ...................................................................................................... o 

C.4.3 Données thermiques ............................................................................................... p 

C.4.4 Comparaisons avec Ti-Al-O ...................................................................................... q 

 Mesures en coulée centrifuge semi-industrielle ................................................ r 

 Largeurs ............................................................................................................................ r 

 Hauteurs ........................................................................................................................... r 

 Cône de base .................................................................................................................... s 

 Zone équiaxe .................................................................................................................... t 

 Zone colonnaire ............................................................................................................... u 

 Ailes de mouette ............................................................................................................ w 

 Synthèse ........................................................................................................................... z 

 Coulées gravitaires ........................................................................................ bb 

 Objectifs ......................................................................................................................... bb 

 Fusions et coulées en lingotins ...................................................................................... bb 

 Macrostructures ............................................................................................................ ee 

 Microstructures brutes de coulée ................................................................................... ff 

E.4.1 Essais préliminaires ................................................................................................ gg 

E.4.2 Essai 3 ..................................................................................................................... gg 

E.4.3 Essai 4 .................................................................................................................... hh 



viii 
 

E.4.4 Essai 5 .......................................................................................................................ii 

E.4.5 Essai 6 ...................................................................................................................... jj 

 Synthèse ......................................................................................................................... kk 

 

  

E.5 



ix 
 

Table des figures 

Figure 1- . “ h a d u  tu o a teu  CFM -5C de CFM International. .................................. 2 

Figure 1- . Diag a e d u  oteu  LEAP odifi  de [4]  a e  l emplacement des aubes en TiAl.

 ................................................................................................................................................................. 4 

Figure 1-3. Structure en « ailes de mouette » caractéristique de certains lingots centrifugés [8].

 ............................................................................................................................................................... 10 

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

alliages légers et haute-température [28]. ........................................................................................... 12 

Figure 2-2. Historique de diagrammes de phase binaires Al-Ti, avec la gamme de compositions 

d i t t e tou e e  ouge.................................................................................................................. 15 

Figure 2-3. Diagramme de phases Ti-Al [50] a e  la ga e de o positio s d i t t soulig e 
et structure cristalline des principales phases présentes à température ambiante. ............................ 16 

Figure 2- . Mi ost u tu es t pi ues de l alliage GE d ap s [8]). ............................................ 20 

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]. ................................ 22 

Figure 2-6. Schéma de la transition colonnaire- uia e su  u e oupe t a s e sale d u  li got.
 ............................................................................................................................................................... 23 

Figure 2- . “ h a de la oissa e des g ai s uia es et de l a a e e t du f o t olo ai e.
 ............................................................................................................................................................... 24 

Figure 2-8. (a) Chemins menant à la fragmentation : ΔT ou ΔC [93] ;  ‘efusio  d u  as peu 
d elopp   et efusio  e a t à la f ag e tatio  d u  as mature (2) [93] ; (c) Critère de 

fragmentation d u  as atu e. .......................................................................................................... 26 

Figure 2-9. Schéma du modèle de Hunt. ..................................................................................... 28 

Figure 2- . “ h as de la oissa e uia e d u  alliage i ai e Al-3 %mas Cu avec une 

surfusion de nucléation TN = 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]. ................................................................................................................... 30 

Figure 2-  a  Diag a e de phases p ite ti ue t pi ue, a e  les o positio s à l uili e 
et en surfusion pendant la transformation péritectique ;  Fo atio  d u e i ost u tu e 
péritectique pendant la solidification sous gradient thermique vertical ; (c) Zoom sur la réaction (en 

haut) et la transformation (en bas) péritectiques [114]. ...................................................................... 32 

Figure 2- . É olutio  d u e jo tio  t iple: phase p ite ti ue e  oi , li uide en gris, phase 

primaire en blanc [140]. ........................................................................................................................ 35 

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]. ...................................................................... 42 

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

 ............................................................................................................................................................... 44 

Figure 3-3. Schéma du four à induction avec creuset froid. ....................................................... 45 

Figure 3- . O se atio  au i os ope opti ue de t ois li gots issus d essais de oul e de 
l alliage Ti-47,5Al-2Cr-2Nb en creuset froid. ......................................................................................... 46 

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

i stall s da s deu  go doles lo s d u  essai et  u e ue de la e t ifugeuse e  a he, e  ou s de 
décélération. ......................................................................................................................................... 46 



x 
 

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

 ............................................................................................................................................................... 47 

Figure 3- . a  “ h a de l i t ieu  du fou  pour les expériences en LDC. (b) Schéma du sens de 

otatio  de la e t ifugeuse et de l a gle lo s de la e t ifugatio  pa  appo t au fou  et à l a e de 
rotation. ................................................................................................................................................. 47 

Figure 3-8. (a) Profil thermique et (b) courbe G(t) pour les essais en four Airbus. .................... 48 

Figure 3- . “ h a de la pa tie de l ha tillo  tudi e pa  to og aphie et le pla  de d oupe 
par rapport à la gravité et le sens de rotation pour un échantillon centrifugé. ................................... 49 

Figure 3-10. Configuration des coulées centrifuge chez Access. ................................................ 50 

Figure 3-11. Dimensions des barreaux à couler chez Access. ..................................................... 50 

Figure 3- . Pla e e t de the o ouples su  dessi  CAO d A ess. ........................................ 51 

Figure 3-13. Schéma de découpe longitudinale des barreaux de coulée centrifuge. ................. 52 

Figure 3-14. Échantillons « quarts de barreau » issus des coulées semi-industrielles, découpés et 

polis, avec des flèches pour indi ue  les ha tillo s desti s à l a al se hi i ue. ......................... 54 

Figure 3- . “ h a de la d te i atio  de la positio  de la TCE su  le li got d alliage Al. . 54 

Figure 3- . P e ie s g ai s uia es et zo e uia e ie  ta lie da s l alliage Al. ........... 55 

Figure 3-17. Technique de mesure de taille de grains primaires équiaxes. ................................ 56 

Figure 3-18. Schéma du calcul de la surchauffe pour un lingot de Ti-47,5Al-2Cr-2Nb (GE). ...... 58 

Figure 3-19. Configuration expérimentale e  fi  d essai lo s de la se o de oul e. ................. 59 

Figure 3- . Che i  de solidifi atio  selo  le od le de “ heil pou  l alliage GE de ase ,  
%mol aluminium) : (a) calculé avec la base de données TTTiAl et (b) calculé avec la base de données 

d A ess. ................................................................................................................................................ 60 

Figure 3-21. (a) Chemin de solidification selon le modèle de Scheil pour chaque composition avec 

la base de données TTTiAl, indiquant le point péritecti ue β+L/α pou  ha ue alliage au u  
p ite ti ue β pou  l alliage se solidifia t u i ue e t pa  α .  Che i  de solidifi atio  “ heil pou  
ha ue o positio  a e  la ase de do es A ess, i di ua t le poi t p ite ti ue β+L/α pou  

chaque alliage. ....................................................................................................................................... 60 

Figure 3-22. Extrait de la coupe isoplèthe Ti-Al-2Cr-2Nb centrée sur la sur la transition 

p ite ti ue β + L → α. .......................................................................................................................... 61 

Figure 3-23. P ofil de te p atu e t pe d u  essai a e  la po se du the o ouple ha tillo .
 ............................................................................................................................................................... 62 

Figure 3-24. Schéma de la croissance lors des étapes clés du protocole expérimental. ............ 63 

Figure 3-25. Géométrie des moules et du répartiteur et placement des thermocouples lors de la 

simulation. ............................................................................................................................................. 64 

Figure 4-1. Macrostructures des lingots étudiés. ....................................................................... 68 

Figure 4-2. Microstructures à trois grossissements différents pour Ti-43Al-2Cr-2Nb. ............... 69 

Figure 4-3. Microstructures à trois grossissements différents pour Ti-45Al-2Cr-2Nb. ............... 70 

Figure 4- . Mi ost u tu es à t ois g ossisse e ts diff e ts pou  l alliage Ti-46Al-2Cr-2Nb. .. 71 

Figure 4- . TCE pou  l alliage Al, i age e  i os opie opti ue sous lu i e pola is e. ..... 71 

Figure 4-6. Microstructures à trois grossissements différents pour Ti-47,5Al-2Cr-2Nb. ............ 72 

Figure 4-7. Microstructures à trois grossissements différents pour Ti-52Al-2Cr-2Nb. ............... 73 

Figure 4-8. Écart de composition en zones colonnaire et équiaxe. ............................................ 74 

Figure 4- . Positio  de la TCE e  fo tio  de la f a tio  olai e d Al. La lo gueu  de la zo e de 
ollage est gale e t p se t e. La st u tu e de l alliage 52Al étant entièrement colonnaire, aucune 

TCE a eu lieu. ...................................................................................................................................... 75 



xi 
 

Figure 4-10. Évolution de la taille de grains équiaxes avec la teneur en Al nominale. La croissance 

des de d ites de l alliage Al étant entièrement colonnaire, aucun point pour un alliage alpha 

appa aît su  e g aphe. ...................................................................................................................... 76 

Figure 4-11. Exemples de grains tracés pour chaque composition. ........................................... 77 

Figure 4-12. Évolution de la densité de fragments survivants avec la teneur en Al. .................. 78 

Figure 4-13. Flux de fragments par bras primaire en fonction de la teneur en Al. ..................... 80 

Figure 4-14. Courbes de log v (log G) al ul es a e  la ase de do es d A ess et l É uatio  
 : a  l effet de ΔTc pour N0 o sta t,  l effet de N0 pour la composition GE, (c) avec N0 

e p i e tal pou  les o positio s β p i ai es. ................................................................................. 81 

Figure 4-15. Comparaison au critère de TCE de Hunt pour N0 expérimentale avec les gradients 

thermiques et vitesses calculés avec le mod le COM“OL et l alliage GE , Al. La positio  de la TCE 
expérimentale est également indiquée. ............................................................................................... 82 

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. ................... 83 

Figure 4-17. Perméabilité et fraction solide en fonction de la distance du liquidus. ................. 85 

Figure 4- . É olutio  de la taille de g ai s uia es β p i ai es e  fo tio  de la f a tio  de β 
pro-péritectique, avec des repères pour le plateau péritectique, pour les bases de données (a) TTTiAl 

et (b) Access. ......................................................................................................................................... 86 

Figure 4- . Esti atio  de f ag e ts su i a ts e  fo tio  de la f a tio  de β p o-péritectique 

pour la présente étude sur les alliages base-GE a e  la ase de do es d A ess, ainsi que les résultats 

de Zollinger [52] sur alliages Ti-Al et Ti-Al-O. ........................................................................................ 86 

Figure 4- . É olutio  a e  le te ps d u e jo tio  t iple au-dessus de la température 

péritectique à t=0 et t=1 (temps normalisé). Redessiné de [140] avec les phases du système Ti-Al. .. 87 

Figure 4- . “ h a de l effet du d ut de la t a sfo atio  p ite ti ue su  la f ag e tatio  
pou  l alliage Al et l alliage 47,5 Al. La position de la température péritectique et la valeur de la 

fraction solide sont présentées pour chaque alliage. ........................................................................... 87 

Figure 5- . Vue de l ha tillo  g ground test) obtenue en tomographie X. .......................... 91 

Figure 5-2. Images X-CT de la retassure de chaque échantillon sur deux plans perpendiculaires.

 ............................................................................................................................................................... 91 

Figure 5-3. Zo e d tude pou  l ha tillo  oul  à ,  g, a e  la lig e d tude supe pos e et 
les valeurs EDX à côté. ........................................................................................................................... 92 

Figure 5- . A al se pa  fe t e de la p e i e pa tie solidifi e de l ha tillo  solidifié à 5,05 g, 

comparé au scan en haut. ..................................................................................................................... 93 

Figure 5- . A al se pa  fe t e de la p e i e pa tie solidifi e de l ha tillo  solidifi  à ,  g, 
comparé au scan en haut. ..................................................................................................................... 94 

Figure 5-6. Macrostructures des échantillons attaqués au réactif de Kroll. ............................... 95 

Figure 5- . )oo  su  les i ost u tu es de l ha tillo  solidifi  à 10,1 g, dont la direction de 

otatio  est e s le haut de l i age. ..................................................................................................... 96 

Figure 5- . E e ple de t aite e ts d i age, o pa  au s a ................................................. 96 

Figure 5-9. Images MEB en BSE des échantillons des essais LDC, de 1 à 10,1 g. ........................ 97 

Figure 5-10. Images MEB en BSE des échantillons des essais LDC, de 15,15 à 18,3 g. ............... 98 

Figure 5-11. Détails de la microstructure observée dans les échantillons. .............................. 101 

Figure 5-12. Distance du front de fusion (a) et des premières dendrites (b) du front péritectique 

et de la TCE pou  les ha tillo s de solidifi atio  di ig e sous e t ifugatio  sauf l ha tillo  « 20 

g »  et l ha tillo  solidifi  à  g. ....................................................................................................... 102 



xii 
 

Figure 5-13. Évolution de la taille de grains avec la force centrifuge. Espacement colonnaire 

primaire moyenne pour les différents essais. ..................................................................................... 103 

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

structures. ........................................................................................................................................... 104 

Figure 5-15. (a) Effet de la force centrifuge sur le nombre de germes. (b) Cartographie de TCE de 

Hunt pour les quatre essais. ................................................................................................................ 105 

Figure 5- . )o es d tude a e  le g illage de poi ts supe pos . ............................................ 105 

Figure 5-17. Image de distribution de la température issue de la modélisation. ..................... 106 

Figure 5-18. Évolution de la fraction solide simulée pour des temps sélectionnés. ................. 107 

Figure 5-19. Profils de température obtenus par la simulation réalisée avec Star-CCM+. ....... 108 

Figure 5-20. Comparaison des données issues de la simulation aux données issues des 

the o ouples et des a al ses i ost u tu ales pou  l hantillon solidifié sans centrifugation. (a) et 

(b) t = 0 s ; (c) et (d) t = 487 s ; (b) et (d) sont centrées autour des températures et de positions où se 

déroulent la solidification. ................................................................................................................... 109 

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). ........... 109 

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. ........ 111 

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. ............................................................................................................................. 113 

Figure 6-1. Photos des barreaux avant la préparation, avec les porosités plus apparentes des 

barreaux courts entourées en jaune. .................................................................................................. 115 

Figure 6- . Co figu atio  des the o ouples et pa a t es d essai : Coulée 1 (BA1) et Coulée 2 

(BA2). ................................................................................................................................................... 115 

Figure 6- . É olutio  the i ue au pied de a eau e  d ut d essai. ................................... 116 

Figure 6-4. Évolution thermique en pied de barreau sur la durée de la coulée. ...................... 117 

Figure 6- . É olutio  de la the i ue pou  les the o ouples su  le ôt  du oule lo s de l essai 
1. .......................................................................................................................................................... 117 

Figure 6- . É olutio  de la the i ue e  d ut d essai su  tout le oule lo g de l essai BA .
 ............................................................................................................................................................. 118 

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

 ............................................................................................................................................................. 119 

Figure 6-8. Lingot fourni par Safran ayant une teneur en aluminium plus importante. .......... 120 

Figure 6-9. Types de structures observés dans la matière GE coulée sous centrifugation. ..... 120 

Figure 6-10. Schéma des types de structures observées sur les lingots Safran en fonction de la 

teneur en aluminium. .......................................................................................................................... 120 

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. ........................................................... 121 

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. ................................................................................................................................................... 122 



xiii 
 

Figure 6-13. Microstructures (microscopie optique, lumière polarisée) du barreau HA fourni par 

Safran: fond et haut. ........................................................................................................................... 123 

Figure 6-14. Évolution microstructurale (microscopie optique) sur la moitié du barreau : BA1, 

barreau long. ....................................................................................................................................... 123 

Figure 6-15. Évolution microstructurale (microscopie optique) sur la moitié du barreau : BA1, 

barreau court. ...................................................................................................................................... 124 

Figure 6-16. Évolution microstructurale (microscopie optique) sur la moitié du barreau : BA2, 

barreau long. ....................................................................................................................................... 124 

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

barreau court. ...................................................................................................................................... 125 

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

HA. ....................................................................................................................................................... 125 

Figure 6-19. Schéma des positions de prise des micrographies sur un lingot. ......................... 126 

Figure 6-20. Profil sous MEB en mode BSE du pied de barreau BA1 à mi-hauteur. ................. 128 

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

mi-hauteur. .......................................................................................................................................... 129 

Figure 6-22. Images sous MEB en mode BSE du barreau court BA2, plan ⊥ g0, et une référence 

macroscopique. ................................................................................................................................... 130 

Figure 6-23. Deux vues à grossissement 100x de la partie de la zone équiaxe indiquée par la 

flèche sur la Figure 6-22. ..................................................................................................................... 131 

Figure 6-24. Schéma des mesures microstructuraux. ............................................................... 131 

Figure 6-25. Fraction colonnaire linéaire moyenne pour les cinq lingots étudiés. ................... 132 

Figure 6-26. Épaisseur relative de la zone équiaxe pour les cinq lingots étudiés. .................... 132 

Figure 6-27. Épaisseur relative de la zone équiaxe dans la tête du lingot HA. ......................... 132 

Figure 6-28. Fraction de grains colonnaires droits pour les cinq lingots. ................................. 133 

Figure 6-29. Fraction de grains colonnaires droits en tête du lingot HA. ................................. 133 

Figure 6-30. Profils de vitesse relative lors du remplissage. ..................................................... 134 

Figure 6-31. Profil de itesse e  fi  d essai, se tio  pa all le à l a e de otatio  .................... 135 

Figure 6-32. Profils de température lors du remplissage. ........................................................ 135 

Figure 6-33. Profils de température en fin de remplissage, deux coupes. ............................... 136 

Figure 6-34. Évolution de la température lors des coulées (a) aux thermocouples immergés et 

(b) dans le moule. ................................................................................................................................ 137 

Figure 6-35. Vue en coupe longitudinale du calcul des champs de vitesse en isotherme. ...... 138 

 

Figure A-1. Angles de contact entre le Ti-50Al et divers moules oxydes [189].............................. c 

Figure A-2. Énergies libres de formation des oxydes (gauche, [36]) typiquement utilisés dans la 

fonderie de TiAl et (droite, [191]  l e pla e e t du ) O2 parmi les autres oxydes courants. .............. d 

Figure B- . Aspe t de l i du teu  de la sole f oide a a t et ap s sa ise à jou . ....................... g 

Figure B-2. Cartographie des angles de désorientation caractéristiques [115]. .......................... i 

Figure B-3. Préparation pour EBSD. (a) Schéma de la découpe de faces parallèles. (b) Schéma de 

la zo e d atta ue le t ol ti ue.  “ h a de l asse lage su  le po te-échantillon. ........................ i 

Figure B-4. Ca tog aphie EB“D d u  ha tillo  de Ti-43Al-2Cr-2Nb et les figures de pôles 

associées aux grains A1 et B1. .................................................................................................................. j 

Figure B- . Ca tog aphie EB“D d u  ha tillo  de Ti-43Al-2Cr-2Nb et les figures de pôles 

associées aux grains A2 et B2. ..................................................................................................................k 

file:///C:/Users/ntr/Documents/thèse%20masterdoc%201810/thèse_masterdoc_1810.docx%23_Toc464544948


xiv 
 

Figure B- . Illust atio  de la zo e de ollage a a t le ha ge e t du euset et de l i du teu  et 
de l aspe t d u  li got ap s es odifi atio s. ......................................................................................k 

Figure C-1. Coupe isoplèthe du diagramme de phases Ti-Al-2Cr avec les compositions élaborées 

indiquées. ............................................................................................................................................... m 

Figure C-2. Suivi thermique (gauche) et surchauffes calculées (droite) pour les essais avec Ti-

43Al- C  à t ois puissa es et hauteu s d i du teu  pou  deu  g o t ies de euset. ....................... o 

Figure C-3. Macrostructures des lingots Ti-Al- C  la o s da s l a ie e o figu atio  de la 
sole froide. ............................................................................................................................................... o 

Figure C-4. Représentation graphique de la différence entre surchauffe constante et puissance 

constante. ................................................................................................................................................ p 

Figure C- . P ofil de te p atu e a a t isti ue d u  essai da s la sole f oide. ........................ p 

Figure C-6. Macrostructures de Ti-48Al-O élaborés pendant la thèse de J. Zollinger [52]. .......... q 

Figure C- . Effet de la f a tio  de β p o-péritectique sur la densité de grains équiaxes. ............. q 

Figure D-1. Schéma des mesures aile de mouette et zone colonnaire. ....................................... w 

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. ..................................................................................................................... bb 

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. ................................................................................................................................................... cc 

Figure E- . “ h a d appli atio  de e te e ts su  les eusets. ........................................... dd 

Figure E-4. (a) Four utilisé lors des coulés gravitai es.  “ h a de l asse lage e  d ut et e  
fi  d essai. .............................................................................................................................................. dd 

Figure E- . M tal pi g  da s le euset lo s de l essai . ............................................................. ff 
Figure E-6. Macrostructures des lingots élaborées par coulée gravitaire, essais 3 et 4 en haut et 

5 et 6 en bas. ........................................................................................................................................... ff 

Figure E- . I ages du tal pi g  da s le euset lo s de l essai  sa s t aitement thermique du 

revêtement. ............................................................................................................................................ gg 

Figure E-8. Images MEB en mode BSE de la oissa e α da s le li got . ................................. gg 

Figure E-9. Inclusion à base de silicium : Image MEB en mode BSE et zoom, cartographie EDX.

 ............................................................................................................................................................... hh 

Figure E-10. Inclusion à base de silicium cachée : Image MEB en mode BSE et zoom, cartographie 

EDX. ....................................................................................................................................................... hh 

Figure E-11. Vue sous MEB en mode BSE du lingot 4, sans inclusions. ...................................... hh 

Figure E-12. Images MEB en mode BSE de la croissance mixte dans le lingot 4. ...........................ii 

Figure E-13. (a) Grains équiaxes sous microscope optique dans le lingot 4, (b) TCE latérale. ......ii 

Figure E-14. (a) Grains équiaxes sous microscope optique dans le lingot 5, (b) TCE au fond du 

lingot. ....................................................................................................................................................... jj 

Figure E-15. (a) Grains équiaxes et inclusions sous microscope optique dans le lingot 6, (b) TCE 

latérale..................................................................................................................................................... jj 

Figure E- . I lusio s da s le œu  du li got ........................................................................... jj 

  



xv 
 

Table des tableaux 

Tableau 1-1. Quelques caractéristiques des modèles du moteur LEAP [5]. ................................. 3 

Tableau 2-1. Éléments susceptibles de stabiliser certaines phases. ........................................... 16 

Tableau 2- . Effets d l e ts d additio  su  le TiAl. ................................................................ 17 

Tableau 2-3 : Classement des alliages de base TiAl .................................................................... 19 

Tableau 2-4. Définitions liées aux transports [150,152–154]. .................................................... 38 

Tableau 3- . Co positio  o i ale de l alliage GE fourni pour les essais de solidification sans 

centrifugation. ....................................................................................................................................... 41 

Tableau 3- . Co positio s la o es à pa ti  de l alliage GE et leu s p op i t s. ..................... 41 

Tableau 3-3. Teneurs en aluminium mesurées par EDX. ............................................................ 42 

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

centrifugation. ....................................................................................................................................... 43 

Tableau 3-5. Compositions au pied des barreaux après les coulées semi-industrielles. ............ 44 

Tableau 3-6. Paramètres liés au générateur lors des essais en creuset froid............................. 45 

Tableau 3-7. Paramètres des essais à la LDC : les positions des thermocouples (Téch, T3, T2, T1, 

da s l ha tillo  et les  sou es de haleu , espe ti e e t , par rapport à la plaque de base de 

l asse lage. ......................................................................................................................................... 48 

Tableau 3-8. Paramètres thermodynamiques cumulés calculés avec les bases TTTiAl et Access 

pour les compositions étudiées. ........................................................................................................... 61 

Tableau 3-9. Paramètres thermodynamiques par élément calculés avec la base de données 

d A ess. ................................................................................................................................................ 61 

Tableau 3-10. Conditions limites issues de Liu et coll. [164] ...................................................... 62 

Tableau 3-11. Propriétés thermophysiques issues de Liu et coll. [164] ..................................... 62 

Tableau 3-12. Points pour la détermination de la température péritectique. ........................... 63 

Tableau 3-13. Valeurs de transformations de phases déterminées par DSC.............................. 64 

Tableau 4-1. Données moyennes issues de la pyrométrie sur les alliages base-GE. *Le lingot 45Al 

est issu d u  essai u i ue. ..................................................................................................................... 67 

Tableau 4-2. Compositions, températures de liquidus, surchauffe et vitesse de refroidissement 

du liquide des lingots sélectionnés pour analyses approfondies. ......................................................... 67 

Tableau 4-3. Mesures EDX de composition chimique. ............................................................... 73 

Tableau 4- . Pa a t es asso i s au al ul de la taille de g ai s p i ai es pa  a al se d i ages 
pou  les alliages β-primaires. ................................................................................................................ 75 

Tableau 4-5. Valeurs de flux de fragments et vitesse du liquide pour des études similaires. .... 79 

Tableau 4- . Coeffi ie ts de diffusio  da s le li uide des l e ts d alliage [163,167]. .......... 79 

Tableau 4-7. Paramètres associés à la modélisation. ................................................................. 84 

Tableau 5-1. Compositions moyennes (%mol) relevées par analyse EDX. ................................. 94 

Tableau 5-2. Position des fronts et des thermocouples sur les échantillons, par rapport à la 

plaque de base du four. ....................................................................................................................... 101 

Tableau 5-3. Statistique de tailles de grains et espacement primaire colonnaire. ................... 102 

Tableau 5- . Pou e tage su fa i ue da s le e ta gle d tude    ² à pa ti  de la positio  
de TCE) de trois types de grains. ......................................................................................................... 103 

Tableau 5-5. Différences de composition (%mol) entre la zone colonnaire et équiaxe de 

l ha tillo  ,  g. ............................................................................................................................. 106 



xvi 
 

Tableau 5-6. Synthèse des principaux résultats obtenus à partir des analyses microstructurales 

et des simulations................................................................................................................................ 112 

Tableau 6-1. Paramètres opératoires mesurés lors des essais. ................................................ 114 

Tableau 6-2. Masses de matière TiAl avant et après la coulée pour les deux essais. ............... 114 

Tableau 6-3. Microstructures en microscopie optique des lingots en zones sélectionnées. ... 127 

Tableau 6-4. Microstructures en microscopie optique des fonds de lingot en zones sélectionnées.

 ............................................................................................................................................................. 128 

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

 ............................................................................................................................................................. 129 

Tableau B-1. Désorientations entre colo ies d α issus du même grain β [115]. ........................... i 

Tableau D-1. Nomenclature des lingots. ........................................................................................ r 

Tableau D-2. Largeurs mesurées sur les barreaux découpés et préparés. .................................... r 

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

Tableau D-4. Angles et centrage du cône de base, côté gauche. .................................................. s 

Tableau D-5. Angles et centrage du cône de base, côté droit. ...................................................... s 

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

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. ........................................................................................ t 

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. ........................................................................................ t 

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. ........................................................................................ t 

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. ........................................................................................ t 

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. ................................................................ u 

Tableau D-12. Longueur de la zone de peu, longueur colonnaire droit et angle par rapport à 

l ho izo tal des g ai s colonnaires droits à 20 mm du fond du pied du lingot. ...................................... u 

Tableau D-13. Longueur de la zone de peu, longueur colonnaire droit et angle par rapport à 

l ho izo tal des g ai s olo ai es d oits à   du fo d du pied du li got. ....................................... v 

Tableau D-14. Longueur de la zone de peu, longueur colonnaire droit et angle par rapport à 

l ho izo tal des g ai s colonnaires droits à 60 mm du fond du pied du lingot. ....................................... v 

Tableau D-15. Longueur de la zone de peu, longueur colonnaire droit et angle par rapport à 

l ho izo tal des g ai s olo ai es d oits à   du fo d du pied du li got. ....................................... v 

Tableau D-16. Longueur de la zone de peu, longueur colonnaire droit et angle par rapport à 

l ho izo tal des g ai s colonnaires droits à 100 mm du fond du pied du lingot haut-aluminium fourni 

par Safran. ................................................................................................................................................ v 

Tableau D-17. Longueur de la zone de peu, longueur colonnaire droit et angle par rapport à 

l ho izo tal des g ai s colonnaires droits en tête du lingot haut-aluminium fourni par Safran. ........... w 

Tableau D- . Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l ha tillo  a eau lo g as-

alu i iu  de l essai , ôt  gau he. ....................................................................................................... x 

Tableau D-19. Paramètres mesu s su  les ailes de ouette pou  l ha tillo  a eau lo g as-

alu i iu  de l essai , ôt  d oite. ......................................................................................................... x 

file:///C:/Users/ntr/Documents/thèse%20masterdoc%201810/thèse_masterdoc_1810.docx%23_Toc464545013


xvii 
 

Tableau D- . Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l ha tillo  a eau ourt bas-

alu i iu  de l essai , ôt  gau he. ....................................................................................................... x 

Tableau D- . Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l ha tillo  a eau ou t as-

alu i iu  de l essai 1, côté droite. ......................................................................................................... x 

Tableau D- . Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l ha tillo  a eau lo g as-

alu i iu  de l essai , ôt  gau he. ....................................................................................................... y 

Tableau D- . Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l ha tillo  a eau lo g as-

alu i iu  de l essai , côté droite. ......................................................................................................... y 

Tableau D- . Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l ha tillon barreau court bas-

alu i iu  de l essai , ôt  gau he. ....................................................................................................... y 

Tableau D- . Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l ha tillo  a eau ou t as-

alu i iu  de l essai , ôt  d oite. ......................................................................................................... y 

Tableau D- . Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l ha tillo  pied de li got 
haut-aluminium fourni par Safran, côté gauche. ..................................................................................... z 

Tableau D- . Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l ha tillo  pied de li got 
haut-aluminium fourni par Safran, côté droite. ....................................................................................... z 

Tableau D-28. Paramètres mesurés sur les ailes de ouette pou  l ha tillo  t te de li got 
haut-aluminium fourni par Safran, côté gauche. ..................................................................................... z 

Tableau D- . Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l ha tillo  t te de li got 

haut-aluminium fourni par Safran, côté droite. ....................................................................................... z 

Tableau E-1. Paramètres du générateur pour les élaborations de lingots de 40 g...................... cc 

Tableau E-2. Masses pour la préparation des lingots. ................................................................. cc 

Tableau E-3. Synthèse des paramètres expérimentaux des coulées 27 g. ................................. ee 

 



1 
 

Chapitre 1 :  Introduction 

Cette thèse CIF‘E po d à u e p o l ati ue du p odu teu  de oteu s d a io  f a çais 
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 

l e ts d a al se ui pe ette t de ieu  o p e d e l i flue e de la te eu  e  alu i iu  et de 
la fo e de e t ifugatio  lo s de l la o ation 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 

oto iste pou  l a o auti ue le plus i po ta t e  F a e et figu e pa i les leaders mondiaux dans 

so  do ai e. “o  a ti it  de o eptio  de oteu s d a io  p se te de o eu  d fis. Les oteu s 
pou  l a o auti ue doi e t t e effi a es, op atio els et fia les, et u e atte tio  pa ti uli e doit 
être portée aux aspects environneme tau . L e i o e e t de se i e des o posa ts du oteu  
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]. E fi , la du e de ie d u  oteu  
d a io  est de plus de  a s, o t e les  à  a s e  o e e d u  oteu  d auto o ile [1]. La 

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

terrestres.  

1.1.1.1 Fonctionnement 

U  oteu  d a io  est u  e se le o ple e de sous-systèmes. Nous allons repérer le 

o posa t ui ous i t esse, l au e de tu i e, et aussi a o de  le p i ipe asi ue de 
fonctionnement du moteur. 

La Figure 1-1 p se te s h ati ue e t les p i ipau  o posa ts d u  tu o a teu . L ai  
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 

d happe e t [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’u  tu o a teu  CFM -5C de CFM International. 

La souffla te h li oïdale a l e l ai  ui e t e da s le oteu . Elle est eli e à l a e de 
tu i e ui la fait tou e . Le o p esseu  aspi e et o p i e l ai . L ai  est hauff  da s la ha e 
de co ustio  à l aide de k os e i je t  da s la ha e et e fla . L ai  se dilate. 

La turbine, composée de pâles ou « aubes » pouss es pa  l ai  t a e sa t le oteu , fait 
tou e  la souffla te a e  u e pa tie de l e gie de l ai  hauff  et laisse passe  le este de l ai . La 
te p atu e a i ale des gaz d e t e da s la tu i e haute p essio  est d e i o  °C, et elle 
des gaz d e t e da s la tu i e asse p essio  est e t e  et °C [2]. La température à la sortie 

de la turbine est de 700 à 800°C [2]. L ai  se d te d da s u e tu e a a t so  je tio  du oteu , e 
ui p opulse e  a a t l a io  au uel le oteu  est atta h , g ale e t sous l aile de l a io . 

1.1.1.2 Le moteur LEAP 

Le oteu  ui oti e l tude, d o  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 émissio s de gaz et du uit. Qua t à l o o ie de 
a u a t, CFM p oit jus u à ,  illio s de dolla s de du tio  de o t pa  a  pou  u  a io  e  

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, 

est-à-dire oi s d u  a t pou    heu es de ol ou e o e oi s d u  a t pou   millions 

de kilomètres) [3]. E  g al, le t pe d a io  i l  fait jus u à  ou  ols de ,  à  heu es pa  ol 
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    
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 

dist i ue  l i pa t de o ps t a ge s, et le at iau est gale e t p o etteu . Au i eau de la 
tu i e asse p essio , u e eilleu e o eptio  de l a od a i ue en 3D est appliquée pour 

a lio e  l o o ie de a u a t et l a ousti ue. L i o atio  la plus i t essa te du poi t de ue 
de ette th se est l alliage à ase d alu i iu e de tita e TiAl  s le tio  pou  les au es des de ie s 
étages de la turbine basse pression. Co e da s le as de la souffla te, le o e d au es a te da e 
à di i ue  afi  de alise  des o o ies de poids, et l u  des i t ts des alliages à ase de TiAl est 
leur densité, plus faible de moitié de celle des matériaux utilisés précédemment, des superalliages de 

ase i kel. L alliage a t  i t oduit pou  la p e i e fois da s l a o auti ue da s le oteu  GE  e  
2008, au niveau du dernier étage de la turbine basse pression, suite à 30 ans de développement [6], et 

il s a e do  fia le. La positio  de es au es est p o isoi e, et suite à uel ues a es d e p ie e 
et uel ues a a es te h ologi ues, u e aug e tatio  du o e d tages o  e at iau est 
présent est souhaitée. 

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

joue  su  les p o d s d la o atio  et de ise e  fo e ai si ue les t aite e ts pou  a lio e  les 
performances du matériau.  

L appli atio  e  elatio  a e  la th se est do  l aube de turbine basse pression du LEAP qui 

est une innovation majeure sur un programme civil de grande importance pour Safran et CFM. La 

Figure 1-2 présente schématiquement le moteur, une aube en TiAl et son emplacement dans le 

moteur.  
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Figure 1-2. Diag a e d’u  oteu  LEAP odifi  de [4]  ave  l’e pla e e t des au es e  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 e plo e  l i flue e de la g a it  su  la fo atio  de i ost u tu es et de ségrégations dans des 

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

a i es da s les effo ts de d eloppe e t d alliage e  TiAl pou  au es de tu i e du p ojet E“A i t g  
IMPRESS (Intermetallic Materials Processing in Relation to Earth and Space Solidification) de 2004 à 

 et ota e t la a pag e d e p ie es e  fus e pa a oli ue MAXU“-  a e  l alliage d tude 
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) : fou itu e de l alliage TiAl i dust iel pou  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 

solidifi atio  d u  alliage de TiAl p ite ti ue sous h pe -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 

utilis  da s les e p ie es e  olla o atio  a e  l E“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 assifs, e ui pe et d ite  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 

d ali e te  des zo es de l au e e  fi  de solidifi atio  sa s e ge d e  de d fauts, o pte te u du 
p o l e de etassu es. Usi e  des li gots assifs pe et d ite  d a oir à produire des moules 

d usage u i ue e  a i ue e tu d tt i e et de s aff a hi  des p o l es asso i s à d e tuel 
non- e plissage o plet du oule et d i lusio s i hes e  tt i e p o e a t de la a tio  e t e 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 

L usi age da s la asse depuis des li gots a t  ete u pou  la ise e  fo e des au es LEAP 
en TiAl. Le lingot est p d oup  pa  d oupe sous jet d eau, puis les au hes so t usi es pa  
f aisage et e tifi atio . Cette st at gie est justifi e pa  le fait u u e su paisseu  su  toutes les ôtes 
est essai e à la oul e d au es i di iduelles pa  oul e e t ifuge, e qui nécessite de toute façon 

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

u e fo e p o he des ôtes fi ales ui au a pou ta t esoi  d usi age su  toutes les ôtes. Les 
o ditio s d usi age pou  le TiAl so t pa ti uli es, et l alliage est o sid  o e diffi ile e t 

usinable [6], mais la maturation industrielle a permis de développer une gamme viable. La fonderie de 

précision à la cire perdue reste une technique i po ta te pou  la p odu tio  d au es de tu i e, ais 
l usi age di e t se p se te o e alte ati e ia le da s le as des alliages de ase TiAl. 

L e tuel d sa a tage de l usi age à pa ti  de li gots est elatif à l a e i  de l alliage, soit la 
possibilit  d la gi  sa ga e de te p atu es de se i e pou  pou oi  e pla e  plus d au es e  
superalliages traditionnels par des aubes en TiAl. Hors améliorations de composition, de futurs 

développements pour élargir la gamme de températures de service compre e t l utilisatio  d au es 
euses, le pe çage des t ous ou l appli atio  de e te e t de a i e the i ue. La oul e d au es 

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 o  pas pa  usi age. Ces au es euses p ofite t d u  ef oidisse e t 
a lio  pa  i ulatio  d ai  à l i t ieu  des au es, e ui fait pa tie des te h ologies pe etta t 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 

a e  les p op i t s de l alliage TiAl. La ise e  fo e pa  usi age e pe et pas d aug e te  la 
i ulatio  d ai  sa s f agilise  les au es. La o positio  de l alliage et les e te e ts a i e 

the i ue so t do  les le ie s les plus p o etteuses pou  a i ise  l o o ie de poids e ge d e 
e  te da t l utilisatio  du TiAl ho s des de ie s tages de la tu i e asse p essio  [8]. 

1.2.2 Traitements thermiques  

Des traitements thermiques sont appliqués pour homogénéiser et améliorer la microstructure 

et les p op i t s des au es. Da s l alliage TiAl i dust ielle, la st u tu e la ellai e de l tat ut 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 

i os g gatio  e  alu i iu  ui peut se t a sfo e  e  phase -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 

es t aite e ts the i ues e so t pas l o jet de ette tude. 

1.2.3 Défauts associés à la production 

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

pa ti  des uels les au es so t usi es. Leu  o p he sio  est esse tielle à la p odu tio  d au es 
saines.  

1.2.3.1 Inclusions 

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

de l osio  de pa ti ules d u  euset a i ue ou de la p ipitatio  d o des ou de it u es da s 
le at iau au ou s de la solidifi atio  suite à des a tio s a e  l e i o e e t. Pou  l usi age 
direct dans des lingots, ces derniers sont coulés dans des moules métalliques permanents. Ce 

p o l e est do  pas e o t . 

1.2.3.2 Porosités/retassures 

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

pi e solidifi e soit e  aiso  d oule e t de fluides, soit e  aiso  de diffusion de gaz, soit en raison 

de t isse e ts li s à la dilatatio  the i ue et au a ue d app o isio e e t e  li uide e  fi  
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 peuve t ge e  su  des d fauts de la pa oi du oule. Des fil s d o des sulta t 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 

o t ôle pa  essuage pe et d ide tifie  des po osit s et etassures en surface ou après section de la 

pi e, ota e t les etassu es ui s te de t e -dessous de la masselotte dans certains lingots. Des 

o se atio s adiog aphi ues e  pi e fi ie pe ette t d i age  des d fauts i te es sa s d oupe  
la pièce mais les se tio s peu e t s a e  elati e e t paisses et li ite  la d te tio  de d fauts fi s.  

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 

ue des g ai s  e istallis s ou des st u tu es de la elles d fo es [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. 

U e a ue de e plissage o plet d u  oule s appelle u e al e ue. U e g o t ie 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 

a os g gatio  st u tu es isi les à l œil u , de la sos g gatio  à l helle de la de d ite , et 
de la i os g gatio  à l helle de la i ost u tu e de solidifi atio . 

1.2.3.4 Macroségrégation 

La a os g gatio  est u e a iatio  de o positio  à l helle a os opi ue da s u e 
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]. L oule e t 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], l i ho og it  du li uide de d pa t ou la solidifi atio  sous fo t g adie t the i ue 
[16], des effets d e t it  ou u  gi e de solidifi atio  t a sitoi e [17]. 

La taille des li gots i itiau  joue su  l i ide e des zo es de a os g gatio . L te due de 
la ségrégation est plus importante dans un plus gros lingot mais la teneur en aluminium, les éléments 

d alliage f a tai es et le tau  de ef oidisse e t peu e t odifie  la dispositio  de la s g gatio  
[18]. La technique de fabrication est également importante : la variation de teneur en aluminium en 

oupe t a s e sale d u  li got p i ai e fa i u  pa  PAM plasma arc melting) est moins importante 

ue elle d u  li got fa i u  pa  VA‘ vacuum arc remelting) [19]. La refusion successive des lingots 

PAM peut ga a ti  u e s g gatio  t s est ei te. L asse lage de petits li gots e  de plus g os, 
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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. 

L oule e t e  oul e e t ifuge et les phénomènes de transport responsables de la 

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

est i po ta te, et il est diffi ile de g alise  a  l effet peut a ie  se si le e t d u e pi e à l aut e. 
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 

œu , et les te eu s e  alu i iu  au œu  peu e t attei d e u e aleu  i f ieu e à la li ite 
acceptable, cas possible avec une forte convection forcée de la coulée centrifuge. Le cas contraire est 

atte du pou  la fo de ie lassi ue, est-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 

i e se de l e t a tio  de haleu  à t a e s la pa oi du oule e  te a t o pte du ejet de solut  
du a t la solidifi atio  la te eu  e  alu i iu  au œu  de la pi e est sup ieure 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 fai le au pied du li got et aug e te jus u à sa t te, au i eau de 
laquelle un écart de compositio  e  alu i iu  d e i o  ,  %mas peut être observé.  

La te eu  e  o g e est, o e atte du, plus fai le e  œu  de li got u e  su fa e, puis u il 
p o ie t e  pa tie de l e t ieu , ais l a t est fai le. La te eu  e  l e ts d'additio , io iu  et 
chrome, varient faiblement : leu s p ofils de te eu  so t p es ue u ifo es e t e la su fa e et le œu . 
G ale e t, les l e ts d alliage so t 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 

ue le h o e, a e  so  oeffi ie t de pa tage de l o d e de , , peut fai e offi e de a ueu  de 
s g gatio  e  alu i iu , do t le oeffi ie t de pa tage est de l o d e de ,  [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 li gots e t ifug s, des olo ies de petits g ai s de  
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 

au  p op i t s a i ues. La i ti ue de ef oidisse e t e pe et pas d e pli ue  la fo atio  
de ségrégations en V comme dans de gros lingots [17,23]. La ségrégation radiale dépend de 

l espa e e t e t e de d ites, pa a t e gi pa  la the i ue et pa  la atu e de l alliage, a  e tai s 
éléments tendent intrinsèquement à ségréger [23]. Un espacement interdendritique large résultant 

d u e croissance lente est associé à une ségrégation plus importante [11].  
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1.2.3.6 Microségrégation 

U  t a sfe t de solut  au i eau de l i te fa e li uide-solide est attendu pendant la 

solidification en raison des solubilit s diff e tes da s le li uide et le solide. Da s le as d u e 
oissa e de d iti ue, o e da s le TiAl sous o ditio s t pi ues, l l e t d additio  

l alu i iu  est ejet  du solide da s le li uide et epouss  da s le li uide des espa es 
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 

hi i ue e iste da s i po te uelle pi e de fo de ie.  

Ce t pe de solidifi atio  est ho s uili e ais tout à fait o u  da s le as d u  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 

i os g gatio . Pa  e e ple, le io iu  s g ge, o e le tita e, e  œu  de de d ite ta dis ue 
l'aluminium et le chrome ségrégent dans le liquide interdendritique [10].  

1.2.3.7 Structures hétérogènes 

La st u tu e ute de oul e de i po te uelle pi e de fo de ie p se te des st u tu es 
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 g ai s uia es au œu . Un matériau moins conducteur produit une zone équiaxe plus étendue, 

la o du ti it  the i ue de l alliage e p ha t u  g adie t the i ue t s i po ta t da s la pi e 
[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 

o i ale. Lo s de la solidifi atio  d u  li got de fo de ie lassi ue sous gravité, le contraire se produit. 

Des ph o es d oule e t de fluides et du t a spo t de g ai s sous e t ifugatio  so t 
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 thermi ues. Des g ai s de  o olithi ue se fo e t au ou s des t aite e ts the i ues 
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 g ai s . La 
microstructure varie donc dans le sens radial : plus de  e iste da s la st u tu e duple  p s de la 
su fa e et oi s au œu  des li gots. Il faud ait da s e as ajuste  la te p atu e de t aite e t 
thermique à des valeurs plus élevées pou  fai e oît e les g ai s . Les zo es fo te e t e i hies e  
alu i iu  peu e t epe da t o te i  u e p opo tio  de  i a epta le et e de e i  
i t g ale e t  ap s t aite e ts the i ues. 

La st u tu e la ellai e est alig e da s le se s de l e t a tion 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 

p op i t s a ia les. U e eilleu e o p he sio  des a is es à l o igi e de ces hétérogénéités 

est ai si essai e pou  a lio e  le p o d  d la o atio  et l ho og it  des li gots. 

1.3 Objet de l’étude 

L tat ut de oul e des li gots i dust iels ui se e t de ati e p e i e pou  l la o atio  
d au es de tu i e p se te 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 

a os opi ue du li uide pa  appo t au solide et/ou l e t aî e e t du solide sous fo e de g ai s 
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 

d alliages Ti-Al, la transition colonnaire- uia e t a sitio  st u tu ale d importance dans la fonderie), 

la solidifi atio  p ite ti ue asso i e au  o positio s d i t t et l affi e e t des g ai s.  

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

les o ditio s de p pa atio  d ha tillo s, ai si ue les o e s de a a t isatio  et les te h i ues 
de modélisation appliqués. 
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Pour comprendre les mécanismes responsables des hétérogénéités observées, les premières 

expériences de la th se so t d di es à la solidifi atio  p ite ti ue de l alliage i dust iel et ota e t 
à l i flue e de la te eu  e  alu i iu  su  la t a sitio  olo ai e- uia e. L tude o po te 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. 

Ap s a oi  tudi  les effets de la solidifi atio  p ite ti ue, l tude de la o e tio , 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 

e t ifugeuse de g a d dia t e su  u e o positio  d alliage i dust ielle, e ui pe et d isole  
l effet 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 

l helle se i-i dust ielle alis s pou  ett e e  ide e l i flue e de la o e tio  su  la 
formation des structures. Des géométries cylindriques de deux longueurs ont été ciblées pour étudier 

l effet de la o e tio  et des oule e ts asso i s au e plissage à deu  aleu s de fo e e t ifuge, 
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 pa ti ula it s et t pes d alliages Ti-Al, 

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

p ite ti ue et l effet de la e t ifugatio  su  la solidifi atio . 

2.1 Les alliages Ti-Al  

L i t t p i ipal des alliages de ase –TiAl est leur faible masse volumique : de 3,7 à 3,9 

g/cm3, soit e i o  la oiti  de elle des supe alliages à ase Ni ≈  g/ 3) 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 alu i iu es de tita e so t gale e t sista ts à l i fla atio  
[26], risque plus important pour le titane pur en raison de sa conductivité thermique basse et de la 

haleu  de fo atio  le e de l o de de tita e [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]. L e se le de es a a t isti ues e d 
ai si ette fa ille d alliages i t essa te pou  l a o auti ue [28]. 

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

température [28]. 

Le p og s te h ologi ue a pe is de dui e le p i  de l alliage ui este alg  tout 
important. Ils possèdent plusieurs avantages écologiques : les issio s d o des de a o e 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 

ai si u  o e  de s app o he  de la i le ACA‘E de du tio  d issio s des oteu s a o auti ues 
de 20 % avant 2020 [30]. 

Le p i ipal f ei  à l i dust ialisatio  des alliages à ase de TiAl tait 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 pe çage o duit à la fissu atio  du TiAl, et l usi age doit se fai e à u e itesse 
relativement lente [26]. Des premières tudes o t pe is d e plo e  les di e s p o d s utilis s pou  
l la o atio  et la ise e  fo e des alliages TiAl, a e  u e e phase su  les p o d s de fo de ie pou  
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 va iatio s de p op i t s peu e t aussi p o e i  d aut es 
hétérogénéités associées à la mise en forme par fonderie comme des porosités ou des inclusions 

d o igi e e te e da s la pi e. 

L apo atio  d alu i iu  pe da t le ai tie  à haute te p atu e ou pe da t l la o atio  
de l alliage e  passa t pa  l tat li uide est asso i e au  p o l es de o t ôle de o positio  
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 sista e à l o datio  di i ue [34]. Travailler sous vide permet de lutter contre 

la o ta i atio  ais a l e pa  ailleu s l apo atio  d alu inium [35]. 

2.1.1 Considérations vis-à-vis la contamination 

Les l e ts de l e i o e e t autou  de la ha ge li uide ui au o t le plus d i flue e su  
sa pu et  so t l at osph e et le euset. L at osph e peut être contrôlée, notamment pour exclure 

l azote et l o g e.  

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

o ta i atio  e  l e ts l ge s tels ue l o g e ou l azote peut o dui e à l i t odu tio  
d i lusions ou à des modifications microstructurales, et elle est difficile à supprimer.  

Le tita e pu  est telle e t a tif u au u  at iau f a tai e sista t o pl te e t au 
tita e e  fusio  a t  t ou , ais l ajout d Al di i ue la a ti it  du la ge [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]. M e dilu  pa  l alu i iu  
et les autres éléments d additio , t ou e  des f a tai es o pati les a e  les alliages à ase de TiAl 
pose toujours un défi. 

De o eu  at iau  à ase de it u es, de a u es ou d o des, ai si ue des f a tai es 
plus exotiques ont été testés, et sont présentés en Annexe A : Considérations vis-à-vis la 

contamination. “eul l o de d tt iu  tt i e  poss de des pe fo a es a epta les e  o ta t a e  
des aluminiures de titane en fusion, du fait de sa faible mouillabilité et de sa stabilité. Son coût et son 

i pa t e i o e e tal so t ses seuls poi ts fai les pa i les o des. L tt i e peut t e appli u e 
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 

e te e t. Toutefois, u e o ta i atio  siduelle, le plus sou e t sous fo e d i lusio s, 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 p e ie s essais a i ues et essais d o datio  su  le TiAl o t t  e s au d ut des 
a es , et es alliages o t pas u eau oup de d eloppe e t pe da t i gt a s e i o  [40]. 

A a t les e he hes pouss es da s les alliages -TiAl, le diagramme de phases [41] ne ressemblait pas 

eau oup à la e sio  ode e, et les appli atio s du les plus ou a tes taie t l utilisatio  de 
o pos s à ase de tita e o e i o ula ts da s des alliages d alu i iu  et l la o atio  d alliages 

à ase d alu i iu  à t s fai le te eu  e  tita e. Des i estigatio s des alliages d α-Ti3Al, notamment 

à l U ited Te h ologies ‘esea h Ce te , o t t  e t ep ises pe da t les a es  et  [42]. La 

e he he da s les alliages -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 

a iatio s d e gie li e e t e les phases [43].  

La Figure 2-2 asse le u e s le tio  de diag a es d uili e sous fo e 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 

-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 ui te d, da s la gio  d i t t pou  les alliages -TiAl, la 

ga e de sta ilit  de la phase α e s de plus hautes te p atu es. La as ade de p ite ti ues β + L 
→ α et α + L →   est pou  la p e i e fois p se t e. Le diag a e o plet i t ressant 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 fo e de la phase β ui peut t e o se e siduelle e t à te p atu e a ia te et, 
da s le as d Oh u a et al., des informations sur les deux transformations périte toïdes β + α → α  
et β + α  → α. L a lio atio  sui a te, eg oupa t plus de  f e es et u e g a de ua tit  de 
données thermodynamiques, est publiée par Schuster et Palm en 2006 [49] et fixe la température de 

transition péritectique β + L → α. La e sio  du diag a e de phases do t la ase de do es est la 
plus a outie aujou d hui est elle de Witusie i z et oll., data t de  [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, ave  la ga e de o positio s d’i t t e tou e e  
rouge. 

2.1.2.2 Cristallographie 

Les phases importantes (voir la Figure 2-3  da s la ga e de o positio s d i t t i dust iel 
so t les phases α-Ti do t la st u tu e est he ago ale o pa te de d sig atio  A , β-Ti, dot e d u e 
structure cubique centrée de désignation A2 [52], -TiAl, présentant une structure faces centrées de 

désignation Strukturbericht L10 [43], et la e sio  o do e de la phase α sta le à asse te p atu e 
et o e α , ui a u e st u tu e istalli e de t pe he ago al et de d sig atio  “trukturbericht D019 

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

s appelle B  [47,48]. 
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Figure 2-3. Diagramme de phases Ti-Al [50] ave  la ga e de o positio s d’i t t soulignée et structure cristalline des 

principales phases présentes à température ambiante. 

Des elatio s d o ie tatio  istallog aphi ue g e t la t a sfo atio  de phases β → α du a t 
la solidification péritectique (les relations de Burgers : {0001}α // {1-10}β et <11-20>α // <111>β) et la 

p ipitatio  de la elles de  da s α les elatio s de Bla k u  : (0001)α  // {111}  et <11-20>α  // <1-

10> ) pendant le refroidissement [43]. De pa t es elatio s istallog aphi ues, o  oit u u e 
solidification primaire par α o duit à eau oup plus d a isot opie, puis ue da s le as de la 
solidification β, la ultipli atio  des o ie tatio s est eau oup plus i po ta te.  

2.1.2.3 Nuances 

À pa ti  de es o positio s, le d eloppe e t de ua es se fait pa  ajout d l e ts 
d alliage, odifia t p i ipale e t la sta ilit  des phases α, β et , ai si ue leu s p op i t s hi i ues 
et a i ues. O  pa le d l e ts β-g es, α-g es et -gènes (Tableau 2-1). Les effets des éléments 

d alliage peu e t t e t aduits e  te es d  « équivalent Al » ui p e d e  o pte la atu e β-gène ou 

α-g e de l l e t et l i te sit  de ette ualit  [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 

Pa i Ti, Al, N  et C , le h o e s g ge le plus, su tout ua d u e fai le ua tit  d α  da s 
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 

l alliage Ti-46Al- N , la phase B  a t  ide tifi e e  œu  de de d ite e  aiso  de la s g gatio  du 
io iu  e s le œu  de de d ite et l a se e de h o e [54]. 

 Le Tableau 2-2 résume les effets d l e ts d additio  su  les alliages TiAl. 
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Tableau 2-2. Effets d’ l e ts d’additio  su  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 : a lio e l usi a ilit  et o f e u  o po te e t supe plasti ue. 
>8 %mol : aug e te fo te e t la sista e à l o datio . 

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 
A lio e la du tilit  et la sista e d u  alliage à g ai s fi s, a lio e la sista e à 
l o datio  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 
A lio e sig ifi ati e e t la sista e à l o datio , améliore la forgeabilité en 
introduisant la phase β à chaud. 

O Réduit la ductilité, augmente la résistance mécanique, augmente la dureté. 
P ‘ duit la i ti ue d o datio . 

Re ‘ dui e la te tu e i ost u tu ale et l a isot opie des p op i t s. 

Si 
0,5-1 %mol : a lio e la sista e a i ue et la sista e au fluage et à l o datio , 
augmente la fluidité, réduit la tendance à la fissuration à chaud. 

Ta 
A lio e la sista e à l o datio  et au fluage. Aug e te la te da e à la fissu atio  à 
chaud. 

V 
1-3 %mol : augmente la ductilité de la structure duplexe, réduit la résistance à 
l o datio , a lio e la fo gea ilit  e  i t oduisa t la phase β à chaud. 

W A lio e la sista e à l o datio  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 

d tude, l appellatio  de p e i e g atio .  

D aut es alliages dits de deu i e g atio  issus des o u e ts de General Electric sont 

pa fois p us pou  d aut es p o d s de ise e  fo e, tels ue le fo geage ou le la i age.  

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]. T pi ue e t ils o t u e haute p opo tio  de la phase β, e ui est espo sa le 
d u  au ais o po te e t e  fluage [57]. Des alliages forgés à base de TiAl existent, comme celui 

de GKSS (Ti-45Al-10Nb) [58], ais la diff e e de o positio  pa  appo t à l alliage de ette tude, 
l alliage GE, est i po ta te. Les alliages fo g s o tie e t t pi ue e t oi s d Al ue l alliage GE 
afi  de fa o ise  la p se e de la phase β pou  u e supe plasti it  à haud. 
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La tôle en y-TiAl a t  o sid e pou  des appli atio s de peau d a io , de ou lie s 
the i ues, de tu au  d happe e t, e t e aut es [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 

pa ti  de so  alliage -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 l ho og it  de l alliage, pou  ite  u e st u tu e olo ai e g ossi e, des a os g gatio s, 
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 difficult  de p odu tio  d u e poud e o e a le de et alliage f agile et 
difficilement usinable. Diverses méthodes de consolidation de poudres sont possibles et le mode de 

fa i atio  additi e g e eau oup d i t t pou  es thodes. Quelle ue soit la oie choisie pour 

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

se o de pla e, de i e la fo de ie, da s la fa i atio  d au es de tu i e et plus i t essa t pou  la 
réparation ou le rechargement des aubes. 

La p e i e appli atio  o e iale d u  alliage -TiAl était le turbocompresseur de la 

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

Ve s l a  , le d eloppe e t de la t oisi e g atio  d alliages a d a . Ces alliages 
sont caractérisés pa  u e te eu  e  io iu  le e et u e te eu  e  l e ts d additio  gale ou 
supérieure à 5 %mol [61]. Le projet européen IMPRESS a concentré ses efforts sur ces alliages [7]. 

La p e i e appli atio  a o auti ue a t  o fi e e  , ua d l alliage GE a eçu la 
certification FAR33 pour le moteur GEnx, destiné aux avions Boeing 787 [62]. 

  Le développement d alliages 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 –TiAl classiques pour obtenir une microstructure acceptable [63]. 

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

o espo de t ieu  à diff e tes appli atio s. D aut es alliages tels ue le TNB p se te t e  
a a tage pa  appo t à l alliage GE d a oi  u e eilleu e sista e à haute te p atu e et au fluage, 
aux dépens de la ductilité et de la ténacit . L alliage -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 

e tai es ga es d alliages, les effets des l e ts d alliage peu e t t e de i s e  te es du 
« équivalent en Al » [53]. 
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Tableau 2-3 : Classement des alliages de base TiAl 

e
 g atio  

(premières études) 

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

 
Alliages binaires  
Ti-48Al-2Cr 

e
 g atio  

<  % ol d’additio s  
(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) ( -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) 

e
 g atio  

≥  % ol N  
+(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) 

 
e 

g atio  
> 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 

ou a tes pa e u ils peu e t d ale  le li uidus de l alliage TiAl e s des te p atu es plus le es, 
aug e ta t la sista e a i ue, au fluage et à l o datio , e t e aut es [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]. L alliage Ti-46Al-

8Nb est moins réactif que Ti-47Al-2Cr- N  du fait/g â e à l ajout de io iu  [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 g atio  d alliages 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- Ta est d e i o  ,  g/cm3 et celui 

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

u e de sit  d e t e ,  et ,  g/ m3 [40]. 

L ONE‘A a d elopp  u  alliage a e  ajout de tu gstène et de rhénium appelé le G4. Cet alliage 

souff e d u e s g gatio  plus i po ta te ue les alliages plus pa dus, su tout e  aiso  d u  
a ue d ho og isatio  du tu gst e [24]. 

Plusieu s auteu s o t i estigu  l effet de l additio  de o e, o u pou  l affi e e t des 
grains. Cet élément encourage la nucléation de borures dans le liquide avant la nucléation de particules 

d α i o ula t, e ui aide à ite  la t a sfo atio  p ite ti ue [67]. Des enjeux de solidification 

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

t a sfo atio  p ite ti ue, telles ue des o positio s de st le GE, so t à ite  da s le as de l ajout 
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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 ais a pas t  s le tio  pou  la a pag e MAXU“-9). Les alliages retenus sont : le GE 

Ti-47.5Al-2Cr- N  et l a ie  alliage IMP‘E““ Ti-46Al-8Nb. 

2.1.4 L’alliage General Electric 

Un programme de recherche entrepris pa  l U“ Ai  Fo e e  olla o atio  a e  P att & Whit e  
e t e  et  a e  à la atio  de la p e i e g atio  d alliages -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 

l alliage o  « GE », e et  pa  Ge e al Ele t i  e  olla o atio  a e  l U“ Ai  Fo e [70]. Cet 

alliage, typiqueme t d u e o positio  Ti-(47-48)Al-2Cr- N , est l e e ple-type de la deuxième 

g atio  d alliages -TiAl et se le t s p o etteu  pa e u il pe et u  o  o p o is e t e 
résistance et ductilité [40]. E t e  et , des tests ussis su  oteu  d a io  a e   au es de 
tu i e asse p essio  e  alliage GE, ai si ue d aut es essais alis s hez P&W, MTU, Rolls-Royce et 

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

le hoi  de l alliage GE pou  les p e i es appli atio s a o auti ues. 

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

a epta le à te p atu e le e, u e o e sista e à l o datio , et u  o  o po tement 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 

duple e, o pos e d u  la ge de la elles de α et  et de g ai s  o olithi ues. U e st u tu e 
« tout  » 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 

l alliage GE hez “af a . 

 
Figure 2-4. Mi ost u tu es t pi ues de l’alliage GE d’ap s [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 attei te ap s t aite e t the i ue da s le do ai e α+  
sui i d u  ef oidisse e t assez apide. Le diag a e de phases i ai e 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 

st u tu e ute de oul e d u e pi e p oduite pa  fo de ie est t pi ue e t toute la ellai e et se 
transforme en structure duplexe par traitement thermique. Des vitesses de refroidissement lentes (< 

5°C/min) à partir du même do ai e α+  ou des te p atu es de t aite e t the i ue t op asses 
pa  appo t au palie  eute toïde peu e t p odui e plus de  da s la st u tu e duple e [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 solidifi atio  da s la ga e de o positio s d i t t 
est t pi ue e t la phase β, ais sous e tai es o ditio s, o e da s le as d u e fo te 
o ta i atio  e  o g e, la phase p i ai e peut passe  e  α [52]. Ceci confère une texture 

istallog aphi ue à l alliage ui e se ait pas p se te da s le as d u e solidifi atio  pa  β [73]. Une 

augmentation de la teneur en Al produit le même effet.  

La phase p i ai e de solidifi atio  de l alliage 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 u e st u tu e u i ue ou aigus, i di atifs d u e st u tu e 
he ago ale  ui fe ait o lu e à la solidifi atio  pa  la phase α [76,77]). En effet, la phase β se 
t a sfo e e  α au ou s de la solidifi atio  [72] et les dendrites observées ne sont peut-être pas la 

phase p i ai e. La p pa atio  d ha tillo s et la thode d o se atio  doi e t t e adapt es pou  
bien observer les dendrites primaires sur un échantillon de TiAl solidifié. Par ailleurs, la contamination 

en O peut d sta ilise  la phase β au p ofit d α [21], tout comme une contamination par éléments 

i te stitiels ou u e i ti ue a l e. Ai si, la phase p i ai e doit t e d te i e d u e a i e 
plus rigoureuse que pa  o se atio  opti ue. U e te tu e li it e de l alliage pe et pa  e e ple 
d ide tifie  lai e e t la phase β o e phase p i ai e [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 

li i e  es d fauts lo s de la p odu tio , do t l i t t de la p se te tude.  

La phase p i ai e β pe et eau oup plus de t odiffusio  e  aiso  de sa st u tu e 
cristalline plus ouverte [21]. Cette diffusion rend la compréhension de la ségrégation plus difficile. La 

microségrégation est plus fa ile à od lise  da s la phase α, d ite pa  u  od le lassi ue de “ heil, 
ue da s la phase β o  e u  od le lassi ue ui ad et de la diffusio  da s le solide e o ie t 

pas [52]. La solidifi atio  pa  α p oduit de plus fo tes a plitudes de s g gatio  [75] mais peut 

o te i  le plus d i pu et s e  solutio , e ui peut e p he  la fo atio  d'u e t oisi e 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 



22 
 

structurale sig ifi ati e. Pa  e e ple, l alliage GE a e   % ol d alu i iu  oul  pa  g a it  sous 
fo e de a eau de dia t e   a u e zo e uia e plus p o o e ue elle pou  l alliage 
avec 48 % ol d alu i iu  [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]. 

Da s le as de l alliage Ti-47-Al-2Cr-2Nb, dont la teneur en aluminium est inférieure à celle du 

point péritectique où les phases L, β, α so t toutes e  uili e h pop ite ti ue , le he i  de 
solidifi atio  est L → L + β → L + β + α → β + α et, da s le as de l alliage Ti-48Al-2Cr-2Nb 

h pe p ite ti ue, L → L + β → L + β + α → L + α → α. Le e ph o e de st u tu es 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 

se le ait joue  u  ôle da s les diff e es st u tu ales o se es, ais le a is e est pas 
connu. 

  Il faut également noter sur la Figure 2-5 que les dimensions de la zone de grains équiaxes au 

centre du lingot sont réduites dans le cas du lingot de composition hyperpéritectique. La transition 

colonnaire-équiaxe, importante e  fo de ie, se a d taill e da s la pa tie sui a te. L effet 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 st u tu e a a t isti ue de solidifi atio  d u  alliage talli ue oul e da s u  oule sa s o t ôle 
particulier de la thermique de refroidissement. Sous ces conditions, la structure de grains observée se 

décompose en trois : u e zo e de peau su  uel ues illi t es, sui ie d u e zo e de g ai s o ie t s 
olo ai es, sui ie d u e t a sitio  e s u e zo e de g ai s uia es. Co e a t les propriétés, une 

te tu e e ti e e t uia e est a a tageuse, à l e eptio  de uel ues appli atio s da s les uelles 
u e st u tu e toute olo ai e peut a oi  de l utilit  pou u ue l o ie tatio  soit fa o a le. U e 
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 

eilleu e ho og it , u e du e de ie e  fatigue aug e t e et u e li ite d lasti it  plus levée 

[79]. 

 
Figure 2-6. Schéma de la transition colonnaire- uia e su  u e oupe t a sve sale d’u  li got. 

Les zones colonnaire et équiaxe peuvent oe iste , ou l u e des deu  peut t e a se te. La 
zo e uia e peut t e a se te da s le as de tau  pu s, et l utilisatio  d i o ula ts a e  e tai s 
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 

g adie t the i ue s ta lit sui a t la direction perpendiculaire à la paroi de la lingotière : la 

solidifi atio  est alo s di ig e pa  l e t a tio  du flu  de haleu  o duisa t à la fo atio  de la te tu e 
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 d e tuels ge es de solide p se ts de se d eloppe  a e  u e st u tu e uia e. 

La Figure 2-7 ep se te à l helle de la de d ite les o ditio s the i ues lo ales e  ou s 
de solidification. La température de l i te fa e solide/li uide i f ieu e à la te p atu e du li uidus à 
la composition initiale T0liq est notée Tfront. Devant le front colonnaire existe donc une zone en surfusion. 

Da s ette zo e, à pa ti  d u e te p atu e de u l atio  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. S h a de la oissa e des g ai s uia es et de l’ava e e t du f o t olo ai e. 

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 g ai s uia es fo s de a t le f o t de solidifi atio  peu e t oît e jus u à e u ils 
rentrent en contact. À un stade plus avancé de la solidification, le front colonnaire est bloqué et ne 

peut plus a a e  pou  d passe  les g ai s uia es. L te due de la zo e uia e au œu  d u  li got 
peut a ie  a e  la o positio  hi i ue. Cet effet da s le as de l alliage TiAl est pas e o e o p is 
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, 

est-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 fragmentatio  des de d ites, lo s ue l oule e t 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 

ailleu s et, s ils su siste t sa s efo d e, ils peu e t oît e oi e 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 : sa s isolatio  du haut du li got, u e ou he de g ai s s  fo e 
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 a es, de o euses h poth ses o t t  fo ul es pou  l o igi e des g ai s 
uia es au e t e d u e pi e de fo de ie e  a se e d i o ula ts. 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 o ta t a e  l ai  [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]. Pou  appel, d aut es h poth ses o e a t la sou e des g ai s uia es 
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 

d u  li got sa s asselotte isol e et la th o ie de u l atio  « 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. 

Aujou d hui la f ag e tatio  de d iti ue est e o ue o e la sou e p i ai e de g ai s uia es 
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 détache e t de as se o dai es est pas u  p o d  a i ue [90], o e l o t 
suggéré certains auteurs dans un premier temps [91]. C est la efusio  lo ale à la ase t oite de as 
se o dai es ui e  est espo sa le, sulta t d u e aug e tatio  de te p atu e uniforme [92] ou 

d u e di i utio  de itesse de oissa e, e ui aug e te la o e t atio  de solut  
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 

p ofo d e t da s la gio  i te de d iti ue, jus u à la jo tio  o  les as se o dai es ejoig e t 
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 aug e tatio s lo ales de te eu  e  solut  p o o u es pa  le d pa t d u  f ag e t peu e t 
également soutenir la fragmentation en chaîne [94]. De e, la ou u e de l i te fa e 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] o e elle appo te du li uide haud et appau i e  solut  du œu  du li got e s 
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] ;  Refusio  d’u  as peu d velopp   et efusio  

e a t à la f ag e tatio  d’u  as mature (2) [93] ;  C it e de f ag e tatio  d’u  as atu e. 

La plupart de la compréhension de la fragmentation provient d e p ie es su  des alliages 
organiques analogues. Des expériences in-situ e tes su  des alliages talli ues o t pe is l tude 
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 

alla t de ∙ 4 à , ∙ 7 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 

oissa e peu e t justifie  l e iste e d u e zo e i te de g ai s uia es et olo ai es da s 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 

d u  ph o e de u l atio  h t og e plutôt ue de f ag e tatio  [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 

o e et l effi a it  de ge es pote tiels [79]. Le s st e d alliage, la te eu  e  solut , la se tio  
de la pièce coulée ainsi que le procédé et ses conditions (surchauffe, température de moule, 

dynamique des fluide) doivent donc être p is e  o pte pou  e pli ue  l o igi e des g ai s uia es. 
Ces o se atio s o t t  alid es su  des li gots à l helle du la o atoi e et plusieu s a is es 
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 

itesse d e t a tio  de l ha tillo  ou o -stationnaire (« power-down », caractérisée par un 

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

questions : 

1) Quel so t les zo es et ph o es d o igi e des g ai s ? 

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

3) Pou uoi les g ai s olo ai es s a te t-ils ? 

4) Comment améliorer les modèles prédictifs pour la TCE ? 

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

1) Li s à l alliage m, k, D, C0) : 

Le paramètre de composition initiale C0 est i pos  pa  l alliage, la pe te du li uidus et 
coefficient de partage m et k viennent du diagramme de phases et le coefficient de 

diffusion dans le liquide DL peut t e esu  pou  l alliage tudi .  
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 so t p ises e  o pte pou  tudie  l i flue e de la d a i ue des 
fluides : soit l tude du e plissage o e tio  et tu ule e  su  la TCE, soit l appli atio  
d u e o e tio  fo e pou  fa o ise  la fo atio  de g ai s uiaxes. 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. 

E  g al, la o pa aiso  e t e les sultats pou  les diff e ts t pes d e p iences 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. 

 



28 
 

 Hu t att i ue l a t 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 

ui lo ue t l a a e e t du f o t olo ai e [107]. Martorano et coll. mettent en évidence les effets 

du rejet de soluté pendant la solidification [108]. Tous es od les, ai si ue d aut es it es pou  
déterminer la position de la TCE, seront discutés dans les paragraphes suivants. 

2.2.4.1 Modèle de Hunt 

 Le od le de Hu t o siste e  u e app o he de u l atio  h t og e pou  t aite  l o igi e 
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 ( T). La 

oissa e des g ai s olo ai es et uia es se pou suit jus u au lo age ph si ue du f o t 
olo ai e pa  les g ai s uia es, d s ue es de ie s o upe t tout l espa e de a t le f o t. 

 

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 

a pas la e o positio  ue le solide ui se d eloppe autou . U  fa teu  esse tiel 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 TN reliée à la température du liquidus, la composition initiale et la 

te p atu e de u l atio  pa  l uation (1) [106]. 

 �  =  � �  − � (1) 

Le taux de nucléation par unité de volume, �, est do  pa  l uatio  (2) [106]. 

 � = − exp [ ∆ � ln ×∆ ] (2) 

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

facteur exp ∆�² . 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 Tc est 

d fi ie pa  l uatio  (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  [106]. 

 ∆ = + {− − } ⁄
 (3) 

 Le p e ie  te e da s l uatio  ta t sig ifi atif ue sous fo ts g adie ts et fai les itesses, 
il est donc généralement négligeable par rapport au second te e. La su fusio  peut alo s s e p i e  
sous la fo e si plifi e l uatio  (4)) [106] da s la uelle la o sta te A est do e pa  l uatio  
(5). 

 ∆ = {− ′} ⁄
 (4) 

 =   −  
(5) 

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

olo ai es doit d passe  le dia t e d u  g ai  uia e. Hu t [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 f a tio  olu i ue du as uia e . Pou  ite  l e pi te e t des 
grains les uns sur les autres, la fraction volumique étendue Øe corrigée a été introduite en équation 

(6).  

 ∅ = − exp −∅  (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 poi tes uia es, e  passa t du te ps à l espa e à t a e s la su fusio  lo ale e  uatio  (7) [106]. 

 = ∫ =  ∫ ∆ ∆ = [ ∆ − ∆ � ]∆�
∆��  (7) 

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

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

 é � � < , ⁄ [ − ∆ �∆ ] ∆  (8) 

 � < ,  ∙  ⁄ [ −  ∆ �∆ ] ∆  
(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, TN et, même, N0, paramètre difficilement accessible 

expérimentalement. La Figure 2-10 présente des prédictions ainsi possibles a e  e od le. L te due 
de la zone équiaxe augmente quand la surfusion de nucléation diminue, la concentration de soluté ou 

la densité de germes augmente. 

Figure 2-10. S h as de la oissa e uia e d’u  alliage i ai e 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; i d pe da t de l alliage , 
• Un profil de température linéaire caractérisé par un gradient thermique G quasi 

constant, 

• Un suivi de front colonnaire droit et isotherme, 

• U e itesse d a a e du f o t olo ai e o sta te et gale à la itesse de 
l isotherme, 

• 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, est-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 

aug e te pe da t la di i utio  de la su hauffe, puis di i ue e  l a se e de g adie t the i ue 
dans le liquide devant le front [107]. L e d oit o  la itesse est a i ale est la positio  de la TCE [107]. 

Ga di  p opose aussi u e sou e de g ai s uia es. Da s le as d un 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 g ai s uia es se ait do  e  d sa o d a e  l i possi ilit  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, 

a o pag e de la efusio  lo ale des as de de d ites et de l ajuste e t de l espa e e t 
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]. Da s e as, le li uide s e i hit alo s apide e t e  solut , la su fusio  
lo ale aisse et la oissa e s a te apide e t o e le as des as se o dai es des de d ites 

olo ai es. Il s e suit ue le lo age a lieu pou  u e f a tio  de g ai s uia es Øe inférieure à la 

aleu  seuil de lo age ph si ue pou  la TCE selo  le od le de Hu t. Le f o t olo ai e s te d do  
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 

ef oidisse e t iti ue, au i eau de l isothe e du li uidus da s les as de leu s e p ie es 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 

aug e te ua d l te due de la zo e e  su fusio  aug e te, ua d la te eu  e  solut  aug e te 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 su  des pa ti ules de o e da s le as de l alliage G‘ADECET ui o tie t du o e, a t  d elopp  
par Mooney et McFadden [112,113], sur la base des travaux expérimentaux de Lapin [63]. Les 

o ditio s d essai et les h poth ses du od le so t toutefois loig es des o ditio s i dust ielles : 
– 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 

péritecti ues β + L → α et α + L →  ide tifi e e  Pa tie 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-

o te  so t utilis es pou  l a al se des ha tillo s, et des t a sfo atio s de phases su essi es 
peuvent rendre la structure de solidification primaire plus difficile à observer. Cette partie vise à 

d taille  les o aissa es su  la solidifi atio  p ite ti ue et l effet de la t a sitio  p ite ti ue su  
les structures. 

2.3.1 Réaction et transformation péritectique 

Le diagramme de phases Ti-Al présente une solidification périte ti ue β+L→α, s h atis e su  
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 compositio s à l’ uili e et e  su fusio  pe da t la 

transformation péritectique ;  Fo atio  d’u e i ost u tu e p itectique 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 p ite ti ue α ge e g ale e t su  la phase p i ai e β, ais la u l atio  da s 
le liquide est également possible, bien que beaucoup moins probable [114]. La phase α doit a oi  d jà 
ge  pou  i itie  la a tio  p ite ti ue, da s la uelle les t ois phases, α, β et L, so t e  o ta t. La 

phase p ite ti ue α oît sui a t l i te fa e β/L pou  a so e  l e s d Al da s le li uide et da s la 
di e tio  pe pe di ulai e da s le li uide pa  diffusio , au  d pe s de β. Le solut  ejet  a i e à t a e s 
le li uide à l i te fa e a e  la phase β u il aide à dissoud e. La a tio  p ite ti ue se pou suit jus u à 
e ue l i t g alit  de l i te fa e β/L soit e ou e te de phase α, afi  d isole  ph si ue e t la phase β 

du liquide [80]. 

D s ue la phase β est isol e du li uide, la t a sfo atio  p ite ti ue se d le he, a e  
oissa e pa  diffusio  d α au  d pe s de β, o so a t ou he pa  ou he la phase p i ai e. La 

phase α peut toujou s oît e da s le li uide, sa s o u e e, jus u à e ue la fi  du do ai e β+α  
soit atteinte [114]. La structure de solidification résultante est donc intrinsèquement chimiquement 

hétérogène. 

E  e a he, ho s as d i o pati ilité de paramètres de maille des phases, la cinétique de la 

solidifi atio  p ite ti ue est pas t oite e t li e a e  les elatio s d o ie tatio , e si elles-ci 

este t toujou s ala les. La oissa e de la phase α est pas fo e t de d iti ue tandis que la 

i ti ue de diffusio  g e la dispa itio  p og essi e de β. La phase p ite ti ue α ge e 
ha ituelle e t su  la phase p i ai e β, ais la u l atio  da s le li uide ou su  les pa ois est 
également possible, quoique beaucoup moins probable. 

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

u e e o st u tio  de la st u tu e p i ai e à pa ti  des elatio s d o ie tatio , telle ue d ite da s 
la thèse de Sankaran [73], est pas possi le. E  EB“D, la phase  peut t e la seule i de e pou  des 
compositions péritectiques et la relation de Blackburn peut permettre de remonter à la structure de 

g ai s α [115].En re a he, la st u tu e p i ai e e  β e peut pas t e ide tifi e post-mortem avec 

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

2.3.3 Effet du péritectique sur la TCE 

Co e da s le as d aut es tudes de solidifi atio , peu d tudes o t t  rapportées dans la 

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

a e  la t a sitio  p ite ti ue a t  o se e u i ue e t da s le as d u e su hauffe le e °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, e ui pou ait sig ifie  u u e 
zone équiaxe plus étendue résulte de la présence de germes supplémentaires [117]. D aut e pa t, u e 
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 

f a tio  de lo age pou  le od le de TCE de Hu t a esoi  d ajuste ent en conséquence [118]. Les 

auteu s ote t gale e t ue l o se atio  de Hu t [106] (à savoir que la taille de grains augmente, 

puis diminue en passant le péritectique pour le système péritectique Fe-C  est pas ala le 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]. 

Malg  le o e o sid a le d alliages p ite ti ues, o p e a t des alliages d i po ta e 
technologique tels que les aciers, le bronze et les aluminiures de titane, le rôle du péritectique sur la 

fragmentation a été peu étudié. Les sultats su  la fo atio  de la zo e uia e e so t u i di e ts 
et qualitatifs dans les aciers [116,119] et aciers inoxydables [120]. Les systèmes eutectiques, par 

o t e, o t t  tudi s e te si e e t. D a o d, la t a sitio  p ite ti ue est u  p o d  à deu  tapes 
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 

d uili e so t a e e t attei tes lo s de la solidifi atio  p itectique, 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 égale e t justifie  l e iste e d u e zo e i te 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 s st e d alliage, la te eu  e  solut , la se tio  de la pi e 
coulée, le procédé, et les conditions de procédé (surchauffe, T moule, dynamique des fluide) doivent 

donc être prises en compte pour e pli ue  l o igi e des g ai s uia es. Ces o se atio s o t t  
alid es su  des li gots à l helle du la o atoi e, et plusieu s a is es peu e t oe iste  et a ie  

selon les conditions de coulée [79]. 

Le p se t t a ail est la p e i e tude de l effet de la t a sitio  p ite ti ue su  la TCE da s 
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 

ue le ha ge e t de phase p i ai e au poi t p ite ti ue  est espo sa le de l a se e des g ai s 
équiaxes à partir de cette vitesse pour une composition proche du point péritectique [127]. D aut es 
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 o -transformées qui semblent souvent être écartées du reste de la dendrite figurent 

su  des i og aphies issues d e p ie es B idg a  à itesses d e t a tio  i te diai es ou le es 
(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 t a sitio  p ite ti ue se le joue  u  ôle da s la TCE, ais le a is e est pas e o e 
évident. 
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 Des techniques expérimentales in-situ pe ette t d app ofo di  l tude de « simples » 

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

te p atu es pe et de a a t ise  l olutio  de la su fusio  de u l atio  de la phase p ite tique, 

l olutio  de la jo tio  t iple ou le a is e de oissa e de la phase p ite ti ue, o t ôl e pa  
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 

u e  fo tio  de l olutio  the i ue pa  G iesse  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 les uelles, lo s d u  ai tie  
e  te p atu e isothe e, la phase p ite ti ue pou ait e pli  l espa e de li uide e, situatio  
qui pose problème pour le modèle dans lequel la dissipation de la chaleur latente est la force motrice 

de la refusion de la phase p i ai e. Da s le as d u  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, pou  l alliage 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 p ite ti ue est su esti e pou ait s e pliquer par la non-prise en compte dans le modèle à 

diffusio  do i a te d u  ph o e de o e tio  de Ma a go i de te sio  de su fa e  i duit pa  
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 

l i t odu tio  de ou eau  l e ts o e a t le ou e e t et la o phologie de la jo tio  t iple 
ou la cinétique de solidification isotherme [134,140,141]. Boussinot et al. o t e t gale e t u à 
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 l a a e e t de la phase p ite ti ue et la 
fragmentation visuellement. 

 
Figure 2-12. Évolutio  d’u e jo tio  t iple: phase p ite ti ue e  oi , li uide e  g is, phase p i ai e e  la  [140]. 

Des l e ts soute a t l i pa t de la phase p ite ti ue su  la f ag e tatio  o t t  
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 

g â e à la te sio  de su fa e /  le e, pa  exemple � / > � / , � / . Dans des alliages -TiAl, la 



36 
 

t a sitio  de phases p ite ti ue se le affe te  la taille de g ai s d ha tillo s de fo de ie à la sole 
froide [52], ais da s e as l e gie i te fa iale e t e la phase p o-p ite ti ue β-Ti et la phase 

p ite ti ue α-Ti est p dite o e ta t elati e e t asse g â e au  elatio s d o ie tatio  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 

p se te la oul e e t ifuge, et ota e t l i flue e 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 te h i ue p se te ai si des a a tages d ho og it  i ost u tu ale 
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 

oi s d   alg  la o t ep essio  de l e gie de su fa e [144]. Par contre, le risque de 

tu ule es et do  d e t ai e e t d o des de su fa e ou de pi geage de ulles de gaz est significatif 

[13]. La od lisatio  du e plissage des oules et de l oule e t des fluides est do  u  outil 
esse tiel pou  e t pe de p o d  pe etta t d assu e  la ualit  des pi es [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 p odu tio  d au es de tu i e pa  oul e e t ifuge a e  la te h i ue de fo de ie à la i e 
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 

tt i e, d age e e t de g appes de oules, de p hauffage de oules, et . se ajoute t au  
problèmes de protection contre la contami atio  et d apo atio  d alu i iu  et du glage 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 

al es e  TiAl pou  l auto o ile pe etta t de li ite  la o ta i atio  et de o t ôle  la hi ie afi  
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.  

D u  poi t de ue s ie tifi ue, e  plus des ph o es oupl s de solidifi atio  ui se o t 
dis ut s da s la p o hai e pa tie, les oule e ts o e tifs de fluides autou  d u  solide e  t ai  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 

diffi ile lo s d oule e ts tu ule ts [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 pe pe di ulai e e t à l a e 
de rotation et la force de Coriolis contre le sens de rotation. Pour deux systèmes en rotation à une 

itesse si ilai e, la fo e de Co iolis est la e u i po te le a o  [148]. La dis ussio  d e p ie es 
de solidifi atio  sous e t ifugatio  i pli ue des o epts de t a spo t et d oule e t de fluides ui 
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 

o figu atio s de g a des di e sio s, soit li e au  g adie ts d e gie de su fa e p s d u e i te fa e 
solide-liquide courbée, soit forcée par une force externe. Lors de la solidification, la convection 

p o o ue des i sta ilit s au i eau de l i te fa e solide-liquide [149] qui rendent la modélisation 

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

gale e t l i te fa e solide-li uide. La o positio  hi i ue peut gale e t odifie  l écoulement 

[94]. M e les s st es o çus pou  l tude de la oissa e istalli e e pe ette t ue 
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 isa t à li ite  la o e tio  e peut pas totale e t supp i e  les effets d e gie de su fa e 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 

haleu , d esp es ou de fluides. La fo e sa s di e sio s d pe d d u e helle a a t isti ue de 
longueur, vitesse, concentration, temps, etc. qui représente le mécanisme de transport dominant. Les 

g a deu s d i t t da s es t a au  so t d ites da s 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 

a is es de t a spo t do i a ts et d pe de t du hoi  d helle a a t isti ue. Des ou hes 
limites se forment quand ces valeurs sont élevées [150]. 

Le groupe suivant de grandeurs d te i e l effet att ua t de la is osit  su  e tai es fo es 
motrices : la flotta ilit  fo e as e sio elle sulta t de l i e sio  pou  les o es de G ashof 
(Gr) et de Rayleigh (Ra), pour des échelles différentes de vitesse et de pression, et le cisaillement en 

su fa e p oduit pa  le g adie t d e gie de su fa e e  p se e de is osit  pou  le o e de 
Marangoni (Ma) [150]. ‘a pe et de diff e ie  e t e des gi es d oule e t diff e ts [151]. Le 

o e de Ta lo  Ta  est utilis  pou  o pa e  la fo e e t ifuge à l effet att ua t de la is osit  
[152]. 

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

do e u e esti atio  de l uili e des itesses pou  d te i e  la itesse pe çue pa  le s st e. U e 
valeur de Ro i f ieu e à  i di ue des effets de Co iolis i po ta ts, ala le ua d l helle de te ps 
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du système est plus grande que la période de rotation [152]. Le numéro de Froude (Fr) concerne le 

rapport entre l a l atio  e t ifuge et l a l atio  te est e [153]. 

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

Grandeurs Signification Expression 

Nombre de Prandtl � � � é �� � � é ℎ �  = �
 

Nombre de Schmidt � � � é �� � � é �  = �
 

Nombre de Péclet 
thermique 

 ℎ �  �   ℎ �  � �  =  

Nombre de Péclet 
solutal 

 �  �   �  � �  =  

Nombre de Reynolds   � é   �    � é   � �  = �  

Nombre de Grashof   � � é �  = �²  ∆  

Nombre de Rayleigh   � � é �  
= ∙  

Nombre de Marangoni    �  ′é �    �  = � ��²  ∆  

Nombre de Taylor  � �  = ��²  

Nombre de Rossby �   è�   à    � �  = / Pr √�  

Nombre de Froude é é �  � é é �   à  � é = �²
 

2.4.3 Expériences de solidification sous centrifugation 

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

se i o du teu s o t l  u  o po te e t u ieu . Pou  la oissa e de P Te dop  d a ge t, a ec 

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

appo t au  aut es itesses de otatio  et ue seules es o ditio s pe ettaie t l o te tio  d u  
lingot monocristallin [149]. La porosité en surface (en plus de la retassure) présente à 1 g était 

gale e t duite pou  l essai à  g et p es ue li i e à  g, sugg a t des odes o e tifs 
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 », aleu  de fo e e t ifuge à la uelle la s g gatio  est oi d e u à des itesses plus 
faibles ou plus élevées. La diminution de ségrégation en travaillant sous microgravité est connue, car 

ces conditions permettent de limiter les écoulements pou  u  t a spo t d esp es pu e e t diffusif 
[152], ais le a is e pe etta t l a lio atio  li e à la e t ifugatio  est pas ide tifi . 

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 // -g , la fo e e t ifuge sta ilise l oule e t e  l att ua t [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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oule e ts, t aduisa t de l oule e t lo gitudi al e  oule e t adial [152]. Dans une 

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

l oule e t e  l att ua t. Les flu tuatio s the i ues et le gi e i sta le se p oduise t ai si à 
une vitesse de centrifugation plus faible que dans le cas de G // -g. [152]. L oule e t de fluides passe 
d u  gi e o -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 ha ge  d a gle ua d la fo e e t ifuge aug e te [183, 184]. Da s le as d u e 
o figu atio  fi e su  u  pi ot et apa le d ajuste  so  a gle a e  la e t ifugatio , la fo e 

dominante est la flotta ilit  fo e as e sio elle sulta t de l i e sio , et o e la fo e 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 ue l espa e e t des de d ites 
se o dai es, l espa e e t eute ti ue, le dia t e de t o s p i ai es, le a o  de poi tes et la fo e 
des cellules eutectiques ne semblent pas dépendre de la centrifugation [188, 189]. L espa e e t e t e 
les bras primaires diminue par contre quand la vitesse de centrifugation augmente [158]. La 

f ag e tatio  e  est pas espo sa le a  la st u tu e est toute olo ai e. La supp essio  de 
diffusio  pa  la o e tio  et la flotta ilit  du li uide e i hi e  solut  ejet  au i eau de l i te fa e 
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 

pri ai es pou  ajuste  l espa e e t i te de d iti ue à la itesse de oissa e o espo da te. 

2.5 Synthèse 

Les e he hes i liog aphi ues o t d a o d do  des i fo atio s su  les alliages Ti-Al, les 

considérations vis-à-vis la contamination en raison de la a ti it  de es alliages, l alliage l ge  à ase 
du o pos  -TiAl « GE », connu pour son mélange de propriétés attractives et son application dans 

l a o auti ue o e at iau d au es de tu i e asse-pression et les autres alliages de la famille 

-TiAl ainsi que leurs applications. 

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

olo ai es pa  des g ai s uia es au œu  du li got laissa t les deu  t pes de st u tu e ap s la fi  
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 G  ai si ue l e te sio  au od le o p e a t u  flu  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 

p ite ti ue o  la phase p ite ti ue α appa aît su  la phase p i ai e β et la e ou e, sui i pa  la 
oissa e de la phase α au  d pe s de β pa  la t a sfo atio  p ite ti ue. La question de son effet 

su  la TCE a t  ou e te. L effet de la solidifi atio  p ite ti ue su  la TCE appa aît pas da s 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 d oule e ts de fluides utiles, puis des sultats d e p ie es de solidifi atio  di ig e e  
centrifugeuse. 

E  fi  de i liog aphie, les sujets ou e ts à e plo e  so t l effet de la solidification péritectique 

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

est gale e t i o u. L effet de la e t ifugatio  su  la f ag e tatio  et la solidifi atio  e  g al 
est pas lai . 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 hapit e i t oduit les at iau  et s st es d tude pou  les t ois t pes d e p ie es de la 
thèse : les coulées en creuset froid, les expériences de solidification dirigée dans une même 

o figu atio  a e  et sa s e t ifugatio , et les oul es e t ifuge à l helle se i-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 

the od a i ues pou  le s st e d alliages, suivis des si ulatio s sp ifi ues à ha ue t pe d essai. 

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 

di e te e t à la p o l ati ue i dust ielle. Pou  les essais sa s e t ifugatio , il s agit d u  a eau 
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. Co positio  o i ale 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 

l tude a e  l alliage 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. Compositio s la o es à pa ti  de l’alliage GE et leu s p op i t s. 
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/H pop ite ti ue +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 

e eu  d e i o   % ol 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 

U  t o ço age sous eau est alis  pou  e le e  la peau d o des des a eau  et o te i  les 
asses i f ieu es à  g essai es pou  les la o atio s. L ajuste e t de l alliage e au  

compositions désirées est réalisé par ajouts de titane ou aluminium. Le titane utilisé est découpé à la 

i ot o ço euse de p isio  à pa ti  d u  a eau de tita e de pu et  ,  % 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 % pe ette t d ajuste  le poids fi al. L alu i iu  tait sous fo e de g a ules aplaties de 
diamètre nominal 9,5 mm et de pureté 99,99 %. Toutes les surfaces (dans la limite du possible dans le 

as des g a ules d alu i iu  des ati es p e i es so t polies juste a a t les la o atio s pou  
e le e  l o de de su fa e. Ces l e ts et l alliage GE o t t  pes s a e  u e 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 d a go  de pu et  ,  %, 

pou  u  ide fi al i f ieu  à ∙ -3 a . U  flu  sta le d a go  est e suite ta li. Le g ateu  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 pa ti  d e i o  °C. Le tal li uide est e  
semi-l itatio  pe da t ue l i du teu  est e  a he et les li gots so t ef oidis au o ta t du 

euset f oid lo s ue l i du teu  est a t , le tout sous flu  d a go . 

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

ati es p e i es, soit de l alliage GE tout seul, soit de l alliage GE et du tita e, soit du GE et de 
l alu i iu . Les l e ts d additio  so t pla s au plus p o he de l i du teu , sous l alliage 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 

etto age du tu e et ta lisse e t de l at osph e sui a t le p oto ole ha ituel, le li got est 
efo du à l e e s. Le sui i isuel de l aspe t fo du ou o  fo du du li got et de l aspe t de su face 

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

l ho og it  du li got.  

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 so t d u  dia t e de ,  à ,   et d u e lo gueu  de  à  mm. Une 

ai u e de dia t e e t e ,  et ,   et d u e lo gueu  de  à   est usi e su  u  ôt  pou  
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 machining  ui a gale e t alis  l usi age des ha tillo s Ti-46Al-8Nb, 

Dohlen & Krott Werkzeugbau pou  A ess. Di  ha tillo s o t t  p pa s pou  pe ett e d assu e  
les a pag es d essais de oul e e t ifuge, de alidatio  sous g a it  te est e « ground test ») et 

pou  les futu es e p ie es e  i og a it  da s le e fou . L a e lo gitudi al de chacun des dix 

ha tillo s p oduits tait pa all le à l a e lo gitudi al du a eau o igi al.  

3.1.3 Coulées centrifuges semi-industrielles 

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

industrielles. Deux compositions o t t  utilis es pou  tudie  l effet du p ite ti ue : u e o positio  
GE haut-Al légèrement hyperpéritectique (33 %mas aluminium ; ≈ ,  %mol) et une composition bas-

Al hypopéritectique (32,1 %mas aluminium ; ≈ ,  % ol , toutes les deu  fou ies 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 

di e ses p ou ettes issues d u  p o d  de oul e e t ifuge i dust iel. Le Tableau 3-5 présente les 

o positio s a tuelles esu es pa  dissolutio  hi i ue g a i t ie  d au oi s 10 g de matière 

p le e au pied de ha ue a eau ap s oul e e t ifuge. L a al se o t e u e  alit  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 

dista e d e t e  et  µ  de la su fa e, sa s o ta i atio  pa  des a u es.  

 
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. 

Co e ous o se o s u u e oupe D, elles pou aie t gale e t t e sous fo e de âto ets. 

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

donc été enlevée à la meule, et les sidus et a ie s a uages au feut e e le s à l tha ol. La 
su fa e de la ati e pou  les oul es à l helle la o atoi e sa s e t ifugatio  a t  e le e pa  
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 

o figu atio  de l i stallatio  pe et de po te  le tal fo du e  tat de se i-lévitation lorsque 

l i du teu  est sous te sio . Le euset et l i du teu  so t tous les deu  ef oidis à l eau. U  tu e e  
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 l a go , e s le as. Pou  gle  le flu  des gaz, u  d it t e à ille et u  a o t e 
so t utilis s p s de la so tie des gaz. U  d te teu  de p essio  pi zo le t i ue situ  p s de l e t e 
des gaz et relié à un écran digital donne des informations su  la p essio  da s l e ei te. U  g ateu  
fou it la puissa e à l i du teu , et u  o t ôle a uel de la puissa e est possi le. Les do es 
the i ues du p o t e i h o ati ue positio  à l e t it  haute du tu e e  P e  et ali  
a e  l aide d u  fou  o ps oi  so t e egist es su  o di ateu  et affi h es si ulta e t su  u  
écran digital. La Figure 3-3 présente la configuration de la sole froide. L Annexe 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 

p o t e. U  ide i f ieu  à  ∙ -3 a  est attei t ap s  pu ges à l a go . U  flu  sta le d a go  
est ensuite établi. La consigne du générateur est portée à une puissance de 3 kW puis augmentée en 

deu  fois jus u à  kW, lo s ue l olutio  de la te p atu e au p o t e ale tit. Le Tableau 3-6 

p se te les pa a t es de l essai li  au g ateu , a e  la asse des lingots affichée puisque la 

lévitation dépend de celle-ci. La vitesse maximale du liquide, calculée à partir de l uili e e geti ue 
e t e le ha p le t o ag ti ue, le ha p g a itatio el et la dissipatio  is ueuse, attei t ,  ∙ 
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 

euset à des itesses de l o d e de °C/s sous a go  jus u à la te p atu e a ia te. L Annexe C : 

Études du système Ti-Al-Cr en creuset froid p se te les tudes ui o t e  à l ta lisse e t 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 

t a e sa t l a e e t al du li got. La Figure 3-4 o t e ue l la o atio  p op e et sa s ollage da s la 
sole froide est reproductible en termes de structures pour un même alliage, l alliage de ase GE sa s 
addition. 

 
Figure 3-4. O se vatio  au i os ope opti ue de t ois li gots issus d’essais de oul e de l’alliage Ti-47,5Al-2Cr-2Nb en 

creuset froid. 

3.2.2 Expériences de solidification dirigée 

Safran, l IJL, Access, Airbus et l ESA (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 

da s le uel s i s it ette tude. 

L h pe e trifugeuse « Large Diameter Centrifuge » (LDC) se trouve au centre technique ESTEC 

d E“A, à Noo d ijk, au  Pa s-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 

e p ie es e  g a it  a ia le, de g a it  te est e  g  jus u à  g. Le fou  pou  les e p ie es de 
solidifi atio  se a i stall  à l i t ieu  d u e go dole. 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 

lo s d’u  essai et  u e vue de la e t ifugeuse e  a he, e  ou s de d l atio . 

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 ef oidisse e t, l ali e tatio  e  gaz essais sous a go , t e pe à l h liu  et le lo  fou . 

(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 s agit d u e o eptio  « 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 

o e tio  the i ue. La pa tie f oide p e ie  solide  d u  ha tillo  li d i ue se situe à 
l e t ieu  pe da t les otatio s e  aiso  d u  s st e e pe ettant 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. 

Pe da t l essai, le e teu  g est donc parallèle et opposé à la direction de solidification. Un 

the o ouple est i t oduit da s l ha tillo , t ou  ôt  solide o -fo du, et d aut es the o ouples 
sui e t la te p atu e des sou es de haleu . Les go doles de l i stallatio  pi ote t autou  de leu  
poi t de fi atio  pe da t ue l h pe e t ifugeuse atteint la vitesse ciblée, passant du vertical vers 

l ho izo tal. L a gle sta le α su  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 

so  effet su  leu s e p ie es a e  l alliage Ti-46Al-8Nb du projet IMPRESS. Une différence à noter 

e t e les deu  a pag es est le fait ue l a e lo gitudi al de l ha tillo  est e t  da s la go dole 
dans les essais prése t s da s ette th se, ta dis ue e tait pas e o e le as pou  la p e i e 
a pag e a e  l alliage TNB. 

  
Figure 3-7. a  S h a de l’i t ieu  du fou  pou  les e p ie es e  LDC.  S h a du sens de rotation de la 

e t ifugeuse et de l’a gle lo s de la e t ifugatio  pa  appo t au fou  et à l’a e de otatio . 

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 

l ha tillo  da s u  e fou . L ha tillo  doit t e e le  pa  t o ço age. Ci  fou s diff e ts 
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 the i ue et des esu es the i ues p is. Il pe et d isole  
l i flue e de g su  la fo atio  de st u tu es. Plusieu s aleu s de g so t possi les pa  appo t au 
dispositif de coulée centrifuge semi-industrielle, et la valeur de g reste stable durant l essai. U  se seu  
de gravité dans la gondole permet de préciser celle- i au i eau de l ha tillo  pou  ha ue essai. Les 

es fou s et do  le e fo at d ha tillo s se o t utilis s pou  des essais de solidifi atio  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, a e  le ot  f oid de l ha tillo  e s le as. 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, T , T , T , da s l’ ha tillo  et les  
sou es de haleu , espe tive e t , pa  appo t à la pla ue de ase de l’asse lage. 

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 e p ofil the i ue o t ôl  est appli u  lo s de ha ue essai. Le p ofil the i ue d u  
essai et l olutio  du g adie t the i ue da s le four Airbus sont schématisés en Figure 3-8. Le profil 

thermique est dérivé du p ofil utilis  pou  l alliage Ti-46Al-8Nb déjà testé à la LDC dans le cadre de 

G‘ADECET, ajust  à la te p atu e du li uidus plus fai le pou  l alliage GE. Le ha ge e t de itesse 
de refroidissement de la source de chaleur « froide », H3, augmente le volume de matière solidifiant 

sous fai le g adie t the i ue et pe et d o te i  u e TCE su  les ha tillo s. 

 
 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. Co e e  l e egist e e t des do es. 

(a)                                                                 (b) 



49 
 

3. Chauffe  pa  pas de °C jus u à °C, a e  des tapes de ide et de pu ge à ha ue 
pas. 

4. Chauffer jus u à e ue les te p atu es sui a tes soie t attei tes : 

 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 t e pe à l h liu  o e e ua d la te p atu e a i ale de i po te uelle 
source de chaleur atteint 1475°C, juste en dessous du solidus de 1476°C. 

10. La t e pe s a te ua d la te p atu e a i ale de i po te uelle sou e de haleu  
atteint 1200°C. 

11. A te  l e egist e e t de do es. 
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) 

a a t de p o de  à la d oupe. Pou  la d oupe, u  a uage i di ue la pa tie de l ha tillo  situ e 
« en haut » pa  appo t à la g a it  te est e pe da t l essai. Les ha tillo s o t t  se tio s su  
un plan longitudinal parall le à e poi t et o te a t l a e lo gitudi al de l ha tillo  Figure 3-9), 

pa  jet d eau d u e paisseu  d  . L essai sa s e t ifugatio  i pli ua t u  ha tillo  
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. S h a de la pa tie de l’ ha tillo  tudi e pa  to og aphie et le pla  de d oupe pa  appo t à la g avit  et 

le sens de rotation pour un échantillon centrifugé. 

3.2.3 Coulées centrifuge semi-industrielles 

Les expériences de coulée centrifuge o t t  alis es au Te hCe te  d A ess, à Ai -la-

Chapelle, en Allemagne.  

Ces e p ie es pe ette t d e plo e  les effets de la oul e e t ifuge à u e helle se i-
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 assist  pa  e t ifugatio . L e trée 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 

su  u  plateau tou a t, et la oul e des a eau  s effe tue ho izo tale e t o e les li gots 
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 i po ta tes au fo d de e a eau lo g u au fo d du a eau plus ou t, sup ieu es à  g et 
24 g, respectivement, for es ui este t oi s i po ta tes ue lo s d u  p o d  d helle 
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. 
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Une instrumentation des moules comprenant trois thermocouples a également été utilisée. La 

Figure 3-12 illustre leur placement dans le moule long. TC1 au fond du moule est le seul 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 su  l a e de s t ie du a eau et au fo d du oule pou  pe tu e  le oi s possi le la oul e. 
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 dessi  CAO d’A ess. 

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

d oup e, eul e et etto e à l tha ol pou  e le e  les sidus. Ap s etto age et eulage, 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 ati e sup ieu e à  kg pe etta t d assu e  u  o  d oule e t de eu -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 

p hauffage ap s a oi  o fi  la fusio  de l alliage et e pli d a go . La louche de métal liquide 

est des e due da s la ha e, et ap s u e pause d u e i ute de sta ilisatio , la otatio  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 vérifie  l tat de la o figu atio , et l e se le est laiss  se ef oidi  à l ai , avec un 

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

o positio s d alliage. 

Les li gots o t t  d oup s sous jet d eau paisseu  du jet : 1 mm) chez Access pour pouvoir 

tudie  la se tio  lo gitudi ale su  des pla s i l s. L o ie tatio  des a eau  a t  ep e e  fi  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 od lisatio s de l oule e t 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 p se te es d oupes. D aut es 
d oupes pou o t t e alis es da s des zo es i t essa tes su  es ha tillo s suite à l tude 

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 : p pa atio  d ha tillo s, te h i ues d a al se, esu e de taille de g ai s, al uls 
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 

tallog aphi ues ou a tes au oi s jus u au papie  . Diff e tes atta ues o t t  utilis es. 

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

tapes de polissage su  d aps a e  des suspe sio s d alu i e de dia t e  µ  puis  µ  et u e 
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 

l atta ue à la soude haude o siste à chauffer une solution de 30 g de NaOH dans 16  L d eau 
distill e jus u à °C, à laquelle 30 mL d H2O2 sont ajoutés après avoir enlevé la source de chaleur [10]. 

Les échantillons sont immergés dans cette solution pendant 15 s environ, puis ri s à l eau et à 
l tha ol. 

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

composé de 67 % d eau distill e H2O), 23 % d eau o g e H2O2), 7 % d a ide fluo h d i ue HF  et 
3 % d a ide it i ue HNO3) [10]. Quel ues se o des seule e t d atta ue so t essai es pou  
e pose  les st u tu es. U  i çage à l eau pus à l tha ol est sui i d u  s hage apide à l ai  haud. 

 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 

d alu i e de dia t e  µ  et  µ , puis u e solutio  de fi itio  « titan politur » de silice colloïdale 

qui contient 5 % d eau o g e. 
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U e atta ue de t pe K oll  L d eau distill e H2O,  L d a ide it i ue HNO3 et 4,5 mL 

d a ide 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. 

Au u e tape de polissage su  d ap a t  appli u e. 

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

solutio , sui i des i çages et s hages ha ituels. La solutio  o tie t  L d a ide it i ue HNO3 à 

60 %,  L d a ide fluo h d i ue HF à  % et  L d eau d io is e 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 

o t aste hi i ue sous le fais eau d le t o s.  

 Coulées en creuset froid 
 La su fa e pla e est polie a uelle e t jus u au papie  , sui i d u  polissage su  d aps 

d di s a e  des suspe sio s à l alu i e de  µ  puis de 1 µm, suivi de la solution Struers OP-S 

(suspension à la silice colloïdale, particules de diamètre 0,04 µm). 

 Pou  l a al se de taille de g ai s, u e l g e atta ue au a tif de K oll odifi  a t  utilis e 
pour faire esso ti  les g ai s de β p i ai e. Ce a tif est o pos  de  % d eau distill e H2O, 23 % 

d eau o g e H2O2, 7 % d a ide fluo h d i ue HF et  % d a ide it i ue HNO3 [10]. Quelques 

se o des seule e t d attaque sont nécessaires pour révéler les structures. 

 Solidification dirigée 
La p pa atio  est ide ti ue à elle pou  les a al ses sous i os opie opti ue, sauf l atta ue 

chimique. Les surfaces observées sous MEB sont polies miroir et non attaquées. 

 Coulées centrifuge semi-industrielles 
La taille des échantillons étant importante, au u e p pa atio  suppl e tai e a t  

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 » se tio s pa  jet d eau su  les pla s pe pe di ulai es et 

parall les à la g a it  te est e pe da t l essai, u  petit o eau de pied du a eau, d u e hauteu  
de 1 mm, a été découpé, facilement distinguable sur la Figure 3-14. Les surfaces présentant une peau 

d o des o t t  eul es et les autres surfaces repolies au papier 180. Chaque échantillon a été pesé 

afi  de ifie  u au oi s  g de ati e tait p se t. 

 

Figure 3-14. Échantillons « quarts de barreau » issus des coulées semi-industrielles, découpés et polis, avec des flèches 
pou  i di ue  les ha tillo s desti s à l’a al se hi i ue. 

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 

contrast  su  des ha tillo s atta u s à la soude haude. U  ode d i age ie o posite est utilis  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 

d o se atio  su  l ha tillo . U  e e ple est do  e  Figure 3-15 présente des grains colonnaires 

plus p o hes de la su fa e du li got et des g ai s uia es au e t e. Ces zo es d o se atio  ite t 
de de oi  p e d e e  o pte la zo e de ollage au fo d de l ha tillo . La lo gueu  totale e t e 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. S h a de la d te i atio  de la positio  de la TCE su  le li got d’alliage Al. 
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La distance colonnaire a été mesurée sur des images microscopiques à plus fort grossissement, 

 au lieu de ,  pou  la lo gueu  totale, da s ha ue zo e d i t t et en rotation pour aligner la 

plus lo gue dista e a e  la dista e esu e. Les g ai s olo ai es po da t oi s ie  à l atta ue 
métallurgique que les grains équiaxes, la transition es donc déterminée en mesurant la distance de la 

pa oi jus u au  des g ai s uia es, ai si ue la dista e jus u à la zo e uia e ie  ta lie pou  
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 

g ai s uia es. Deu  i ages so t p ises pa  zo e et pa  ha tillo . L e se le des esu es de 
« premiers grains équiaxes » et « derniers grains colonnaires » sont moyennés pour donner la 

moyenne de chaque pou  l ha tillo . 

 
Figure 3-16. P e ie s g ai s uia es et zo e uia e ie  ta lie da s l’alliage Al. 

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 

t  a uises à l aide d u  i os ope Qua ta  de a ue FEI, à  kV a e  u e dista e de t a ail 
de 11 mm, près de la retassure des échantillons pour les placer dans la zone équiaxe des échantillons 

présentant une TCE. Le d te teu  d le t o s t odiffus s B“E  et des g ossisse e ts de  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 g ai s p i ai es β so t o us pou  t e diffi iles à o se e  da s les alliages TiAl. Les 

t a sfo atio s à l tat solide et la t a sfo atio  p ite ti ue o pli ue t l a al se st u tu ale. La 
phase  ui se fo e à l tat solide est la plus visible pour les compositions péritectiques et présente 

u e elatio  d o ie tatio  de Bla k u  a e  la phase α. De e, la phase α p ite ti ue oît su  la 
phase β p i ai e e  sui a t u e elatio  d o ie tatio  de Bu ge s. Diff e tes te h i ues de 

p pa atio  d ha tillo  o t pas e  à u e i de atio  opti ale à l EB“D electron backscatter 

diffraction), et une meilleure solution a été identifiée. Dans la présente étude, la taille de grains a été 

d te i e pa  u e thode pa  a al se d i ages qui permet de délimiter relativement facilement 

les a ie s g ai s p i ai es 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 

pou oi  disti gue  les lise s oi s de s g gatio  d alu i iu  ui d li ite t les g ai s p imaires. 

Plusieurs images sont acquises par échantillon. Les contours sombres des joints de grains sont tracés 

à la ai , et l i age sulta te est t ait e à l aide du logi iel I ageJ pou  o te i  la taille de g ai s 
moyenne. Le réseau de joints de grains est réduit à un squelette puis dilaté une fois, et la taille de 

g ai s est al ul e e  e lua t eu  ui tou he t les o ds de l i age. 

 
 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 u  MEB Ge i i Leo  uip  d u  d te teu  EDX ef oidi sa s azote li uide de a ue O fo d 
INCA X-Act, avec un standa d d alliage de o positio  Ti-48Al-2Cr- N . La aleu  o e e d u  a  
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 fo ule de ,  fois l e gie de la raie la plus énergétique, soit celle du chrome (5,415 kV). Les raies 

K-α o t t  utilis es pou  le tita e, l alu i iu  et le h o e et la aie L-α pou  le io iu  pa e ue 
l e gie de sa aie K-α ,  kV  est t op le e pou  t e p ati ue. 

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 maxi ale pou  pe ett e le plus fai le g ossisse e t possi le, d e i o  
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 

d e t e  et   et a e  u e te sio  de  ou  kV o t t  p ises. Dans la zone équiaxe, le distance 

de t a ail tait duite à e t e  et  . La te sio  de  kV pe ettait d a oi  de eilleu es 
i ages o posites e  aiso  d u e ua e de g is de fo d plus ho og e su  la su fa e de l i age.  

 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  µ  da s la zo e esolidifi e à pa ti  du f o t de fusio  h poth ti ue  de l ha tillo , a e  une 

analyse de composition sur la surface à chacun des 8 arrêts. Ces mesures ont été effectuées dans le 

MEB Ge i i LEO  uip  d u  d te teu  EDX ef oidi sa s azote li uide de a ue O fo d INCA 
X-Act. 

“u  deu  ha tillo s, l ha tillo  à  g et l ha tillo  à  g, l olutio  de la o positio  
hi i ue a t  e a i e plus p is e t pa  ala age d u e fe t e e ta gulai e de lo gueu  

3,4  et de hauteu   µ  e t e su  l ha tillo  à u  g ossisse e t de  su  u e dista e 
de plus de 20 m , depuis la zo e affe t e the i ue e t a a t le f o t de fusio  jus u à la zo e 
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. 

“u  l ha tillo   g, u e a al se pa  EDX à  kV et à dista e de t a ail i i ale  µ  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-A t. Da s la zo e olo ai e, l espa e e t des poi ts 
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 

atta u  a t  a al s  au MEB Ge i i LEO  afi  d i age  les g ai s uia es. Des i ages 
o posites o t t  asse l es a uelle e t à pa ti  d i ages p ises a e  u e te sion 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 ep se te l olutio  a a t isti ue de la te p atu e au ou s du te ps lo s 
d u e e p ie e de sole f oide. Au ou s de l tape de ef oidisse e t, u e p e i e hute apide de 
la te p atu e est o se e, sui ie d u e l g e 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 

positio s, espe ti e e t da s le t ou usi  da s l ha tillo , la sou e de haleu  « 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 

pa ti ulie  su  l ha tillo .  

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 

the o ouples. La f ue e d ha tillo age pou  la p e i e oul e tait d  Hz pou  pe ett e 
de suivre plus longtemps le refroidissement, et celle pour la seconde coulée était de 5 Hz pour 

pe ett e d a oi  plus de p isio  au i eau de la solidifi atio . 

 

Figure 3-19. Configuratio  e p i e tale e  fi  d’essai lo s de la se o de oul e. 

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 3-8 , le he i  de solidifi atio  à l uili e 
et le chemin de solidification selon les hypothèses de Scheil-Gulliver (diffusion infinie dans le liquide, 

nulle dans le solide, et interface solide-li uide à l uilibre thermodynamique). Cette base de données 

est pas e te, e peut o pl te e t ep odui e les te p atu es de t a sfo atio  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, C , N  de l alliage GE. De ou eau  al uls o t t  alis s à l aide de la ase de do es 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-Gulli e  pou  l alliage GE fou i al ul  
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 ajoute t le poi t p ite ti ue β+L/α pou  les o positio s o e es. Les alliages do t la te eu  
en aluminium est comprise entre 43 et 47,5 %mol solidifie t d a o d pa  β, et la te p atu e 
p ite ti ue a ie t s peu e t e les diff e ts alliages. E suite, la solidifi atio  o ti ue pa  α, et la 
diff e e e t e les alliages est la ua tit  de phase β fo e a a t le d ut de la a tio  et de la 
transformatio  p ite ti ue. L alliage se solidifia t pa  β Al  p se te u  poi t p ite ti ue e 
si u e solidifi atio  p ite ti ue est pas atte due selo  le diag a e de phases pou  u e 
solidifi atio  à l uili e. L alliage o te a t  %mol d aluminium se solidifie avec la phase primaire 
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α. Les te p atu es du li uidus selo  A ess so t plus fai les et la t a sitio  p ite ti ue a i e plus 
tard par rapport à la base de données TTTiAl. 

  

Figure 3-20. Che i  de solidifi atio  selo  le od le de S heil pou  l’alliage GE de ase ,  % ol alu i iu  : (a) 
al ul  ave  la ase de do es TTTiAl et  al ul  ave  la ase de do es d’A ess. 

 
Figure 3-21. (a) Chemin de solidification selon le modèle de Scheil pour chaque composition avec la base de données 

TTTiAl, i di ua t le poi t p ite ti ue β+L/α pou  ha ue alliage au u  p ite ti ue β pou  l’alliage se solidifia t 
u i ue e t pa  α . (b) Chemin de solidification Scheil pour chaque composition avec la base de données Access, 

i di ua t le poi t p ite ti ue β+L/α pou  ha ue alliage. 

Les li ites du p ite ti ue β + L → α o t t  al ul es a e  la ase de do es d A ess : 

 Début de palier : 45,3 %mol aluminium 

 Point péritectique : 47,95 %mol aluminium, avec des va iatio s de l o d e de -2  

 Fin de palier : 49,8 %mol aluminium 

L alliage GE , Al 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 

t ia gle ep se ta t la zo e 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 su  la t a sitio  p ite ti ue β + L → α. 

Les températures du liquidus Tliquidus, l i te alle de solidifi atio  Tsolidif, la pente du liquidus 

mliq, les coefficients de partage k et la f a tio  de β p o-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 Tsolidif 

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 cal ul s ave  la ase de do es d’A ess.  
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] pou  l esti atio  de la sista e de o ta t TiAl/ ui e, da s le Tableau 3-10 et le 

Tableau 3-11. La base de données TTTiAl a été utilisée pour les données thermodynamiques, mais le 

od le a e suite t  is à jou  a e  les do es de la ase de do es d A ess. Le oeffi ie t 
d ha ge the i ue pa  o e tio  e t e la su fa e li e et le flu  d a go  a t  esti  à  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  −  é  
Coefficient de transfert TiAl/Cu ℎ = ℎ +  −  ℎ � �  

Coefficient de transfert (conduction) ℎ = ℎ� � +  ℎ� � − ℎ� �  
Coefficient de transfert (radiation) ℎ � � = �  ( +  é  +  é  

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  ∙ 6 

Cuivre 372 419 
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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 s i t esse à o aît e T  su  l ha tillo  t e p . 
La Figure 3-23 o t e u  p ofil de te p atu e t pi ue, pou  l ha tillo  oul  sa s e t ifugatio . 
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. P ofil de te p atu e t pe d’u  essai ave  la po se du the o ouple ha tillo . 

La p e i e tape de l a al se est de e ale  le te ps t =  au o e t o  le ef oidisse e t 
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 ef oidisse e t , , ,  et  t e pe . Au  te ps sp iau  t =  et t = , d aut es 
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* , °C  à t =  est al ul e a e  l aide du g adie t the i ue. 
Pou  l ha tillo  g u i ue e t, au o e t de la t e pe t =  la positio  o e e 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 

positio  de la TCE esu  su  l ha tillo  g 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 

pa  la oissa e adiale o e da s le as de l ha tillo  g.  

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 g adie t the i ue i itial est d e i o  °C/  et la itesse de ,  µ /s i pli ue 
une petite surfusion. La te p atu e du li uidus est pas do e au ef oidisse e t e  aiso  de 
l effet de la su fusio  de ge i atio  ui de ait t e glig e sa s i o ula ts, et l i te alle 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 t  utilis  pou  sui e l olutio  de la f a tio  solide et la dist i utio  
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 

“af a  a od lis  la o figu atio  e p i e tale sous P oCA“T afi  d esti e  u e a te 
thermique et de vitesses du liquide en fin de remplissage. Les détails exacts concernant la géométrie 

du dist i uteu , de la lou he, des oules, et . taie t pas dispo i le pou  des aiso s de 
o fide tialit , ais “af a  N. Le i he  a pu fai e u e esti atio  a e  la e thodologie u il 

utilise pour les coulées Safran, avec quelques notions sur la configuration de deux barreaux, les 

di e sio s de es a eau , et les pa a t es d essai. 

3.4.4.1 Géométrie 

Les dimensions des barreaux expérimentaux ont été respectées pour la simulation, ainsi que 

l paisseu  app o i ati e du oule lo g. La Figure 3-25 présente la configuration géométrique 

appli u e. La g o t ie des oules a t  si plifi e pou  s e pa e  de la se tio  oi s paisse da s 
le a eau. Les di e sio s du pa titeu  et du oule ui l e tou e o t t  esti es à partir de photos 

de la o figu atio , pou  u  dia t e i te e de   e i o . Les oules d passe t à l i t ieu  du 
pa titeu , e ui est pas le as hez la o figu atio  e p i e tale, ais ette o sid atio  a 

ue peu d effets su  les sultats.  

 

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 ségrégatio  hi i ue est pas p ise e  o pte, 
2) le ouplage e t e la a i ue des fluides et la the i ue est pas possi le, et  

3) la déformation de la zo e pâteuse est pas p ise en compte. 
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Les implications de ces limitations sont : 

1) La conservation de solut  est pas appli u e et la o e tio  solutale est pas p ise 
en compte. 

2) Les uatio s de a i ue des fluides so t appli u es jus u à la sta ilisatio  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-li uide est o sid  o e i o ile à pa ti  d u e f a tio  solide 
de 0,3. 

 

Quant aux propriétés thermophysiques, une moyenne entre les valeurs chez Safran « bas-

Alu » ≈ ,  %mol aluminium et « haut-Alu » ≈ ,  %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. 

  kg d alliage a t  oul e lo s des si ulatio s afi  de e pli  toute la masselotte des deux 

a eau  et le pa titeu . Lo s des oul es e p i e tales d e i o   kg hez A ess, le a eau 
ou t s est e pli o pl te e t, ais la asselotte du a eau lo g e l tait pas, et la lo gueu  

relative de la masselotte en Figure 3-25 est supérieure à celle sur les barreaux longs coulés. 

La loi de e se de es oul es ta t pas dispo i le, des ou es de e se de oul es de TiAl 
e  g appes d au es hez A ess o t t  utilis es. Le te ps de e se tait p esque constant et 

i d pe da t de la asse oul e. Le d it de asse et le dia t e d e t e o t t  o sid s o e 
o sta ts et al ul s à pa ti  de la loi de e se. La du e effi a e de e se tait d e i o   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 transfe t the i ue et d ha ge a e  l e t ieu  o t t  p is 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 d tudie  l effet de la te eu  e  Al su  l ta lisse e t 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 de sit  de ge es est diffi ile e t a essi le sa s ajout d i o ula t ou de assage 
o t ôl . Bie  u u  assage soit p se t g â e à l i du teu , il est pas contrôlé. Les paramètres 

thermiques sont difficilement modifiables dans la sole froide, et il conviendrait de pouvoir les 

o sid e  o e o sta ts. “i tous les aut es pa a t es so t te us o sta ts, l effet 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, 

 l i du teu  et sa hauteu , 
 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), 

 l espa e e t p i ai e olo ai e pou  e o te  à la itesse de oissa e , 
 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. 



67 
 

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 

d te i e pa  ali atio  du p o t e a e  u  fou  o ps g is, d ite pa  l Équation (10) (3): 

 = + ,  ∙ − ,  (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 li got Al est issu d’u  essai 
unique. 

Composition T
liquidus calculée

 

(°C) 

T
liquidus exp.

 

corrigée, 

moyenne (°C) 

Intervalle de 
solidifi atio  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 fa teu s peu e t t e à l o igi e de la diff e e e t e aleu s esu es et al ul es : 

 Manque de précision de la base de données thermodynamiques, 

 Imprécision sur la composition chimique réelle e eu  de pes e, apo atio  de l alu i iu  
pendant le procédé), 

 Incertitude sur la mesure pyrométrique : p se e e tuelle d u e fi e ou he d o des e  
su fa e du tal fo du et le ha ge e t d aspe t de la su fa e a e  la t a sitio  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 a og aphies e de t o pte de l olutio  a ost u tu ale selo  la te eu  e  
alu i iu . L alliage Al, solidifia t totale e t e  phase β, o t e u e a ost u tu e o pos e e  
peau de grains colonnaires puis un large domaine équiaxe. En augmentant la teneur en aluminium, les 

alliages Al, Al et GE d ute t leu  solidifi atio  e  phase β et so t e suite sujets à la t a sitio  
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 

diffi ile e t o se a le à l helle a os opique. Sur les lingots 46Al et GE, par exemple, les grains 

colonnaires contrastés au centre des lingots contiennent de petits grains équiaxes aux liserés plus 

fo s de la phase p i ai e β. Les g ai s p i ai es β so t e tou s de la phase p ite ti ue α. E fin 

l alliage o te a t  % d aluminium marque une structure uniquement colonnaire composée de 

de d ites 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 

o se e la st u tu e la ellai e asso i e à la p ipitatio  de la phase  au ef oidisse e t. 

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 

l ha tillo  atta u  à la solutio  de K oll odifi e, p s de la etassu e ; en bas à gauche, la 

i ost u tu e sous MEB e  B“E à  de l ha tillo  o  atta u  p s de la etassu e ; et en bas à 

droite, la microst u tu e sous MEB e  B“E à  de l ha tillo  o  atta u  p s de la etassu e.  

 
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 

si ilai es. Pou  les deu  o positio s, de fi es lattes sulta t de la t a sfo atio  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 

ue es lattes so t o pos es d α et ue da s le as de l alliage Al, uel ues petites zo es de B  
résiduelles existent entre les domaines de lattes. 

On o se e lo ale e t des t a es de la t a sfo atio  p ite ti ue da s l ha tillo  Al. 
Lorsque la teneur en aluminium atteint 46 %, la structure péritectique devient évidente (Figure 4-4). 

On distingue ainsi les grains primaires β d o s du lis  so e plus i he e  alu i iu  sulta t de 
la t a sitio  p ite ti ue L + β → α. À l i t ieu  des g ai s p i ai es β, la st u tu e e  lattes asso i e 
à la t a sfo atio  β → α d jà o se e da s les ha tillo s  et Al est ie  isible. Les lisérés 

ségrégés sombres des images MEB prises en mode BSE résultant du cumul de soluté, dans ce cas de 

l alu i iu , da s les zo es i te de d iti ues pe da t la solidifi atio  pe ette t de esu e  u e 
taille de grains pro-péritectiques moyenne pa  a al se d i ages. La TCE su  la phase p i ai e 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 œu  des g ai s p i ai es. Pou  les alliages p ite ti ues, la f a tio  de phase p ite ti ue 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. Mi ost u tu es à t ois g ossisse e ts diff e ts pou  l’alliage Ti-46Al-2Cr-2Nb. 

 
Figure 4-5. TCE pour l’alliage Al, i age e  i os opie opti ue sous lu i e pola is e. 

Pou  l alliage GE, , Al, la a ost u tu e est a a t isti ue de la solidifi atio  p ritectique. 

La a ost u tu e pe et d app ie  la st u tu e de phase se o dai e α à l œil u, et la TCE su  la 
structure issue de grains primaires est observable par microscopie optique. Des formes dendritiques 

i di ati es de la phase β p i ai e so t appa e tes à plus fai les g ossisse e ts e  i os opie 
optique et MEB (Figure 4-6). À plus forts grossissements (1500x sur la Figure 4-6), de fines lamelles de 

 so t o se es.  



72 
 

 
Figure 4-6. Microstructures à trois grossissements différents pour Ti-47,5Al-2Cr-2Nb. 

Pou  l alliage se solidifia t pa  la phase α, Al, des de d ites olo ai es de phase α so t 
apparentes à toutes les échelles considérées (Figure 4-7 . Co e da s le as de l alliage GE, les zo es 
inte de d iti ues fo es so t e i hies e  alu i iu , issues de la t a sfo atio  p ite ti ue L + α 
→ , et so t aussi o stitu es de g ai s  o olithi ues o e le t oig e à plus fo t g ossisse e t 
l i te uptio  de la st u tu e la ellai e da s es zo es. De fi es la elles de  peu e t t e o se es 
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 ote  ue la p isio  est o ale e t à plus d u  pou e t 
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 te eu  e  alu i iu  se le t e su esti e d e i o   % ol. U e teneur en aluminium 

sup ieu e à elle des p u seu s est i p o a le a  u e pe te d alu i iu  lo s de la hauffe 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 

uia e pou  les o positio s à   % ol d alu i iu  ais oi s i po ta te ue elle da s la zo e 
uia e pou  les o positio s à  ,  % ol d alu i iu . L a t le plus i portant est observé pour 

l alliage à , Al/GE. La te da e i e se est o se e pou  le tita e. L a t de te eu  e  alu i iu  
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 

f o t olo ai e puis u u e te eu  e  l e ts hi i ues si ilai es se ait atte du da s les deu  
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 

lo gueu  olo ai e su  la lo gueu  totale du li got, jus u aux premiers grains équiaxes (zone mixte) 

et jus u à la zo e toute uia e  e  fo tio  de la te eu  e  Al pou  des li gots solidifia t pa  β et α, 
a e  des ep es pou  le plateau p ite ti ue et la t a sitio  β p i ai e → α p i ai e.  



75 
 

 
Figure 4-9. Positio  de la TCE e  fo tio  de la f a tio  olai e d’Al. La lo gueu  de la zo e de ollage est gale e t 

p se t e. La st u tu e de l’alliage Al ta t e ti e e t olo ai e, au u e TCE ’a eu lieu. 

Pou  l alliage se solidifiant en phase primaire α, aucune transition colonnaire- uia e est 
observée : la structure est entièrement colonnaire. Concernant les alliages solidifiant en phase 

p i ai e β, la te da e glo ale de l effet de la te eu  e  alu i iu  su  la positio  de la TCE est 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 l Équation (11), p o e a t d u e a al se st ologi ue de l e pile e t 
de sphères de diamètre connu [165]: 

 =   (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 pa  a al se d’i ages pou  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 ep es pou  le plateau p ite ti ue et la t a sitio  β p i ai e → α p i ai e.  

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, jusqu à  µ  pou  GE, p es ue la oiti  de la taille de g ai s de l alliage 
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43Al. L alliage Al e p se te pas de g ai s uia es. Les esu es de o positio  hi i ue e  
Tableau 4-3 p se te t des tau  d alu i iu  plus i po ta ts en zone équiaxe à partir de 47,5 % 

d aluminium et sinon plus importants en zone colonnaire, suggérant un mécanisme de formation des 

« gros grains » jus u à  % d aluminium potentiellement différent, avec une transition autour de 46 % 

d aluminium. 

 
Figure 4-10. Évolution de la taille de grains équiaxes avec la teneur en Al nominale. La croissance des dendrites de 

l’alliage Al ta t e ti e e t olo ai e, au u  poi t pou  u  alliage alpha ’appa aît su  e graphe. 

Les images prises pour réaliser ces calculs (Figure 4-11  o t pe is gale e t d a al se  la 
structure de grains équiaxes. Plus les compositions péritectiques sont riches en aluminium, plus la taille 

de grains équiaxes est fi e f. le ha ge e t d helle pou  es i ages . Les g ai s so t gale e t 
plus dendritiques pour les alliages péritectiques plus riches en Al, comme le montre la Figure 4-11. 

Pou  l alliage GE, des dou lo s esse la t 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 pa ti  des tailles de g ai s, a e  l h poth se u u  olu e d  3 

est rempli de grains de taille dgr (Tableau 4-4), le nombre de fragments survivants par m3, N0, est estimé 

à pa ti  de l É uatio  (12) : 

  =  √3  (12) 

 Les valeurs de N0 ainsi calculées sont rapportées en fonction de la teneur en Al sur la Figure 

4-12. O  o se e i i ue la de sit  de f ag e ts pou  l alliage GE , Al est plus de quatre fois plus 

i po ta te ue elle de l alliage Al e  d ut du palie  p ite ti ue. 
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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 f ag/ ²s , ui ep se te le o e de f ag e ts is à l i te fa e 
solide-li uide au f o t olo ai e pa  se o de, a t  al ul  a e  l É uatio  (13) : 

 � =  ∙ é� ∙ ∆  (13) 

où Véq est le volume de la zone équiaxe, ATCE, la su fa e de l i te fa e olo ai e-équiaxe et tcr
col, le 

temps disponible pour la croissance colonnaire. La longueur de zone colonnaire mesurée sur 

l ha tillo  est di is e pa  la itesse de l isotherme 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 

l É uatio  (14). La su fa e de l i te fa e olo ai e-équiaxe est d te i e a e  l É uatio  (15), en 

p e a t l h poth se ue la su fa e i te fa iale est u e alotte sph i ue. Les di e sio s so t 
d te i es pa  a al ses d i ages a ost u tu ales. 

 é =  � −  (14) 

 � =   ² + ℎ²  (15) 

 Le flux de fragments Φ est souvent utilisé dans la littérature pour caractériser la fragmentation, 

et va nous pe ett e de o pa e  les aleu s o te ues pa  ot e thode à elles issues d aut es 
études. Les ordres de grandeur varient entre 104 et 108 f ag e ts/ ²s pou  diff e ts t pes d tude. 

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 solidifi atio  sous assage a i ue d alliages P -Sn [95], et Paradies et coll. ont réalisé des 

observations in-situ sur des alliages transparents SCN-acétone [96]. Il est i t essa t d o se e  
u i d pe da e t du p o d  et de l alliage, u e su hauffe et u e itesse du li uide si ilai e 

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 

l É uatio  (16) [159] : 

 =  [ +  ( − − /� + �²² ] ⁄
 (16) 

où g est la force gravitationnelle, ρ est la asse olu i ue de l alliage, η est la viscosité dynamique du 

liquide, δ est la p ofo deu  e  peau d i te a tio s le t o ag ti ues a e  l i du teu , R0 est le rayon 

du lingot, σ est la conductivité électrique et B0 est le ha p ag ti ue o e  da s l i du teu .  

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, selo  l É uatio  (17) : 

 �� = � ∙ �  (17) 

où λ1 est l espa e e t des as p i ai es, do  pa  l É uatio  (18) [166]. 

� = , ( ,�  ,� ,� − �� +  ,  , , − +  ,�  ,� ,� − �� ) ⁄
�⁄ �⁄  

 

(18) 

où  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. Coeffi ie ts de diffusio  da s le li uide des l e ts 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. 

Cha ue as p i ai e de l alliage , Al g e uat e fois plus de fragments que dans le cas de 

l alliage e  d ut de p ite ti ue Al. La diff e e est e o e plus a u e pa  appo t à l alliage 
43Al, pour lequel 10 dendrites primaires rejettent un seul fragment dans le liquide par seconde, tandis 

ue da s l alliage GE, le taux de fragmentation approche 1 fragment par dendrite. La fragmentation 

a lio e se le o t i ue  à l affi e e t de g ai s ui a o pag e la solidifi atio  p ite ti ue. 
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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 

f ag e ts et le flu  de f ag e ts p se t s da s le pa ag aphe p de t fait ue d autres 

vérifications sont nécessaires pour valider nos valeurs de fragments et de flux de fragments. 

U e aut e possi ilit  o siste à o f o te  os sultats au  p di tio s d u  od le de TCE. La 
prochaine étape consiste à comparer les estimations fournies par le modèle de Hunt aux points (G, v) 

au ou s de l e p ie e. L h poth se de su fusio  de u l atio  peut t e glig e pou  e al ul a  
la sou e ajeu e de g ai s est la f ag e tatio  des de d ites. Nous faiso s gale e t l h poth se 
que la surfusio  de poi tes des de d ites est u i ue e t d o igi e hi i ue ejet de solut . Le 
critère de Hunt se simplifie alors à (Équation (19)) : 

 é � � < , ⁄ (−  ∑ � − ��� ) ⁄
 (19) 

La Figure 4-14 p se te diff e ts al uls alis s à pa ti  de l E uatio  (19) et montre pour 

quelles conditions de gradients thermiques et de vitesses de solidification se produit la TCE. La Figure 

4-14(a) o t e l i flue e de la te eu  e  alu i iu  ia la su fusio  de poi te  à o e de ge es 
constant. Contrairement aux affirmations de Zhong et coll. [127], cette figure montre que la surfusion 

de poi te a ue t s peu d i flue e su  la TCE da s la ga e de o positio  o sid e. La Figure 

4-14  p se te les sultats o te us pou  l alliage 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 qualitativeme t les e p ie es, est à di e ue les alliages 
contenant 43 et 45 % d alu i iu  oie t leu  TCE se p odui e uasi e t pou  les es o ditio s 
alo s ue la TCE d a e plus tôt pou  les alliages o te a t plus d alu i iu  oi  la Figure 4-9). 
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Figure 4-14. Courbes de log v (log G) al ul es ave  la ase de do es d’A ess et l’É uatio  (19) : a  l’effet de ΔTc pour 
N0 o sta t,  l’effet de N0 pour la composition GE, (c) avec N0 e p i e tal pou  les o positio s β p i ai es. 

4.7.2 TCE et procédé 

Le chemin de solidification peut être superposé sur la cartographie, comme sur la Figure 4-15 

pou  l alliage GE. Le te ps de solidifi atio  total tait de  s, ais seules les i  p e i es se o des 
apparaissent sur la Figure 4-15 pour permettre la visualisation de la position de la TCE par rapport à la 

prédiction du od le de Hu t pou  l alliage GE , Al. Le gradient thermique et la vitesse sont 

relativement élevés (20000°C/  et ,  ∙ -3 m/s, respectivement, d ap s les al uls 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 

p se ta t l olutio  de la dist i utio  the i ue e  oupe a iale a e  le te ps, ce qui permet donc 

de le alide . La seule a ia le da s l e p essio  de Hu t est la de sit  de f ag e ts, et le o  a o d 
entre la p di tio  de Hu t et les sultats e p i e tau  sugg e ue l esti atio  de N0 est 

quantitative et réaliste. 

(a)                                                                                        (b) 

(c) 



82 
 

 
Figure 4-15. Comparaison au critère de TCE de Hunt pour N0 expérimentale avec les gradients thermiques et vitesses 

al ul s ave  le od le COMSOL et l’alliage GE , Al. La positio  de la TCE e p i e tale est gale e t i di u e. 
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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 

aliste pa  appo t au od le de Hu t. Afi  u u e zo e uia e puisse e iste , 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 

aiso a le de pe se  u e  aiso  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 

haleu  le e e t e l alliage fo du et le euset f oid e  ui e, l olutio  glo ale ou a os opique) 

lo s de la solidifi atio  est si ilai e u i po te l alliage. L olutio  de la taille de g ai s uia e 
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 : i  la efusio  lo ale d u  as 
se o dai e de d iti ue, ii  le d ta he e t d u  f ag e t, iii  le t a spo t du f ag e t 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 solut  ou l ad e tio  de li uide haud fa o is  pa  la o e tio . Da s 
notre configuration, aucune solidification eutectique ne se produit, et le soluté rejeté est enrichi en 

alu i iu , e ui e ge d e pas de u ul de solut . E  te a t o pte du assage 
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], selo  l É uatio  (20) [168] : 

 =  � − ²
 (20) 

D’aut es pa a t es issus de la od lisatio  al ul s au ou s des a al ses figu e t da s le  
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Tableau 4-7. E  aiso  de la t a sfo atio  à l tat solide suivante la solidification qui efface 

la i ost u tu e de solidifi atio , esu e  l espa e e t des de d ites se o dai es utile pou  tudie  
la perméabilité en zone pâteuse était impossible, et nous avons choisi de calculer un λ2 constant, selon 

l É uatio  (21) [114] : 

 � = . ⋅  ⋅  ,( �,� ) + ( , ) + ( �,� ))  (21) 

où  est le coefficient de Gibbs-Thomson, les coefficients de diffusion dans le liquide sont donnés en 

Tableau 4-6, le te ps de solidifi atio  olo ai e est al ul  à l aide de l É uatio  (22), et le facteur de 

restriction de croissance Q permettant de regrouper des variables thermodynamiques est calculé avec 

Équation (23) [171] : 

 , = � �
 (22) 

 = ∑ − ,� ,�( ,� −�  (23) 

Pou  ifie  l h poth se ta lie da s la si plifi atio  du od le Équation (19)), deux 

surfusions, la surfusion constitutionnelle Tc et la surfusion de courbure TK ont également été 

calculées, selon les Équations (24) et (25). L effet de ou u e est fai le, et la su fusio  
constitutionnelle, dominante, est donc comprise dans le modèle. 

 = √ � �,� +  , + �,�  (24) 

 =  �  (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 p se te l olutio  de la pe a ilit  le lo g de la p ofo deu  de la zo e 
pâteuse pour les deux alliages e t es de l tude se solidifia t pa  β, Al et ,  Al, et les a iatio s 
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 fai le, de ,  ∙ -6 m² 

pou  Al à ,  ∙ -6 m² pour GE, et à cause de la faible différence en teneur en soluté aucune 

diff e e ajeu e est appa e te e t e les deu  alliages. L o  peut suppose  ue le a is e de 
fragmentation assistée par l oule e t du li uide est le e pou  les deu  alliages, e ui 

e pli ue pas la diff e e de flu  de f ag e ts d te i . U e h poth se pou a t e pli ue  ette 
différence est la réaction péritectique, ce qui a lieu 3 mm de la pointe des dendrites pou  l alliage 
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. 

Pou  isualise  l i fluence de la transformation péritectique, la Figure 4-20 p se te l olutio  
de la taille de g ai s p i ai es e  fo tio  de la f a tio  de β p o-péritectique, fβ, soit la dernière teneur 

en aluminium en zone péritectique relevée d u  al ul de “ heil, a e  des ep es pou  le plateau 
p ite ti ue. La f a tio  de β p o-péritectique diminue quand la teneur en aluminium augmente, et on 

constate un affinement de grains correspondant. Comme les différentes bases de données 

thermodynami ues off e t des p di tio s diff e tes e  te es de f a tio  de β p o-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 

d A ess, 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 

su i a ts aug e te d u  o d e de g a deu , ta dis ue fβ di i ue de  ∙ 9 à  ∙ 10 fragments/m3. 

Les alliages binaires et ternaires ont été coulés avec une surchauffe plus importante, 100°C au lieu de 

18°C, do  l aug e tatio  de de sit  de f ag e ts est oi s p o o e ais toutefois p se te. De 
plus, l augmentation 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 

o se es peu e t a oi  deu  o igi es. Tout d a o d, 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 solutau  peu e t t e i po ta ts. L alu i iu , l o g e et le io iu  o t 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 g ai s uia es β p i ai es e  fo tio  de la f a tio  de β p o-péritectique, avec des 

repères pour le plateau péritectique, pour les bases de données (a) TTTiAl et (b) Access.  

 
Figure 4-19. Esti atio  de f ag e ts su viva ts e  fo tio  de la f a tio  de β p o-péritectique pour la présente étude 
sur les alliages base-GE ave  la ase de do es d’A ess, ai si ue les sultats de )olli ge  [52] sur alliages Ti-Al et Ti-

Al-O. 

La f ag e tatio  peut p o e i  d u e aug e tatio  lo ale de la te eu  e  solut  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 

figu e, à pa ti  d u e si ulatio  e  ha p de phases de l olutio  de la o phologie d u e 
microst u tu e p ite ti ue lo s d u  ai tie  isothe e au-dessus de la température péritectique 

[140]. La phase α p ite ti ue oît su  la phase β au ou s de la t a sfo atio  p ite ti ue, ais 
quand la température augmente, la fusio  se lo alise da a tage au poi t t iple, et la phase α est isol e 
du este de β pa  du li uide, ph o e ui s appelle la ig atio  de fil  li uide. Cet îlot de β peut 
alors être transporté dans le liquide. Des études expérimentales récentes sur la migratio  de l i te fa e 
primaire/péritectique dans des alliages Sn-Ni solidifiés directionnellement a également clairement 

ta li ue la ig atio  d u  fil  li uide peut s pa e  les phases p i ai es et p ite ti ues lo s d u  
recuit isotherme [172]. 

 

(a)                                                                                (b) 
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Figure 4-20. Évolution ave  le te ps d’u e jo tion 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 a , est-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 

a i u  du atio e t e l i te fa e sp ifi ue solide/li uide et la de sit  de as p i ai es [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 zo e olo ai e. E  effet, à u e f a tio  solide le e, l i flue e de l oule e t du li uide 
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 , et do  u e pe a ilit  plus le e. Le f ag e t est pas lo u  

dans la zone pâteuse et peut être plus facilement transporté au centre du lingot par les écoulements 

du li uide. De plus, la a tio  p ite ti ue est a o pag e d u e dissolutio  lo ale de la phase 
primaire dans le liquide, résultant localement dans une fraction liquide plus importante et donc une 

pe a ilit  plus le e, e ui est gale e t sus epti le d a lio e  la p t atio  du li uide da s 
la zone pâteuse et le transport des fragments. 

 
Figure 4-21. S h a de l’effet du d ut de la t a sfo atio  p ritectique su  la f ag e tatio  pou  l’alliage Al et 

l’alliage ,  Al. La positio  de la te p atu e p ite ti ue et la valeu  de la f a tio  solide so t p se t es pou  ha ue 
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 

e  alu i iu  et l alliage 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 l e i hit e  alu i iu . Cette s g gatio  gati e a a t ise u  te ps de solidifi atio  
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 

l i t ieu  de l e eloppe du g ai  uia e et o  pas à l e t ieu  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 

f ag e tatio  diff e t s a e do  espo sa le de l affi e e t de g ai s o stat  pou  les 
o positio s se solidifia t pa  β plus i hes e  alu i iu . 

4.9 Synthèse 

L o je tif de ette tude est de ieu  o p e d e l i flue e de la te eu  e  alu i iu  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 

solidifia t pa  β, ha tillo s su  les uels la positio  de la TCE a t  esu e. Pou  ha ue ha tillo , 
le p ofil the i ue pe da t l la o atio  a t  e egist , pe etta t d a de  à la su hauffe, à la 

température du liquidus et à la vitesse de refroidissement. La composition chimique visée a été vérifiée 

pa  EDX, le euset f oid pe etta t d ite  la o ta i atio . 

Les macrostructures et microstructures ont été photographiées. La macrostructure dominée 

par β est diff e te de la a ost u tu e p ite ti ue, et la a ost u tu e de l alliage se solidifia t 
u i ue e t pa  α est toute olo ai e. “ur les alliages péritectiques, une TCE sur la structure primaire 

e  β do t les de d ites so t isi les sous i oscope optique a été identifiée, même si la structure 

colonnaire e  α est isi le à l œil u. La st u tu e la ellai e α +  est o se e à des g ossisse e ts 
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 

aug e te et la te eu  e  β p o-p ite ti ue di i ue. L effet de la est i tio  de oissa e a t  
o sid  ais ejet  o e a is e espo sa le de l affinement 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.  

U  od le D a is t i ue the i ue sous COM“OL a pe is d a de  au  aleu s 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 

p ite ti ue da s la f ag e tatio  et l affi e e t de g ai s asso i  a pu t e proposé.  

La fragmentation assistée par la transition péritectique est considérée comme le moteur de 

l affi e e t de g ai s o se . U  o po te e t diff e t e  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 poi te, o  l oule e t des fluides peut les t a spo te  plus effi a e e t jus u au li uide e  
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 

l aspi atio  du li uide e i hi e  solut  da s la zo e olo ai e e  fi  de solidifi atio . Lo s ue le 
nombre de germes est suffisa e t le , o e da s le as de l alliage , Al, le li uide e i hi se 
t ou e à l i t ieu  de l e eloppe du g ai  et este lo alis , 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 ut de es e p ie es est d tudie  l effet de e t ifugatio  su  la TCE da s u  alliage de 
base TiAl de composition « GE », soit Ti-47,5Al-2Cr-2N . Le the i ue ie  o t ôl  pe et d isole  
l effet de la e t ifugatio  su  la solidifi atio  di ig e e  ode « 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 

a o s X. La e o st u tio  digitale de l aspe t e  su fa e de l ha tillo  la o  sous g a it  ground 

test) est présentée sur la Figure 5-1. La Figure 5-2 présente deux plans perpendiculaires longitudinaux 

ui o t e t la po osit  i te e et la etassu e. Ce i pe et gale e t d ide tifie  les ha tillo s. 
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Figure 5-1. Vue de l’ ha tillo  g ground test) obtenue en tomographie X. 

 

1 g 

  

5 g 

  

10 g 

  

15 g 

  

20 g 

  

20 g/ 
1 g 
fus. 

  
Figure 5-2. Images X-CT de la retassure de chaque échantillon sur deux plans perpendiculaires. 

 L ha tillo  issu de l essai sa s e t ifugatio  se le p se te  u e etassu e plus allongée 

que celle des autres échantillons et ui s te d 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 l ha tillo . 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 d effet de la fo e e t ifuge su  la positio  des etassu es. 

5.3 Détermination du front de fusion 

Des esu es de o positio s alis es pa  EDX su  la p e i e pa tie solidifi e de l ha tillon 

o t t  e es pou  ide tifie  le f o t de fusio , est-à-di e l i te fa e solide/li uide i itiale a a t le 
d ut de la solidifi atio . Les p e i es te tati es o t t  o duites su  l ha tillo  ,  g, su  u e 
ligne de points espacés de 100 µm centr  su  l ha tillo , p se t e e  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. )o e d’ tude pou  l’ ha tillo  oul  à ,  g, ave  la lig e d’ tude supe pos e et les valeu s EDX à ôt . 

La suite de l tude est all e plus loi  a e  des fe t es d tude plutôt ue des poi ts, ou a t 
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 o t e les esu es su  l ha tillo  solidifi  à ,  g et la Figure 5-5 

ceux su  l ha tillo  solidifi  à ,  g, les ha tillo s ui se laie t t e les plus p o etteu s au u 
de l appa e e sous atta ue de K oll. Juste e t l appa e e de oissa e adiale sous atta ue de 
Kroll est minimisée pour ces deux échantillons. 

La zone d appa itio  des p e i es de d ites p se te u  poi t d i fle io  pou  les te eu s 
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 

l ha tillo , o e ide tifi  su  les i ages. Les a al ses pa  EDX e so t pas all es assez loi  da s 
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 

esolidifi e de l ha tillo , e ui est e  a o d a e  la pe te d alu i iu  lo s du ai tie  à l tat 
li uide. Les te da es pou  le h o e et le io iu  so t itig es pa  appo t à elles de l alu i iu  
et du titane, et en g al le h o e se o po te o e l alu i iu  et le io iu  o e le tita e, 
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 

ai si ue l a al se de poi ts su  u e lig e e t e su  ette pa tie de l ha tillo  solidifi  à ,  g. La 
te eu  e  alu i iu  o e e est la plus fai le pou  l ha tillo  solidifi  à ,  g, puis ue l a al se 
est limitée à une zone plus restreinte, allant de la zone de première solidification aux toutes premières 

de d ites olo ai es. La te eu  e  alu i iu  o e e est plus fo te pou  l ha tillo  solidifi  à 
5,05 g ue elui solidifi  à ,  g puis ue plus de la zo e uia e est o p is da s la dista e d e i o  
22 mm étudiée. 
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Figure 5-4. Analyse par fenêtre de la première partie solidifiée de l’ ha tillo  solidifi  à ,  g, o pa  au s a  e  
haut. 
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Figure 5-5. A al se pa  fe t e de la p e i e pa tie solidifi e de l’ ha tillo  solidifi  à ,  g, o pa  au s a  e  
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 g a it  te est e los de l essai,, les échantillons polis et attaqués au réactif de Kroll ont été scannés 

et observés. La Figure 5-6 présente les structures visibles, ainsi que les 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 transitio s o t t  pla s à l aide des i ages MEB ui se o t dis ut es da s 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- t e l ha tillo  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 

lai s. L atta ue de K oll se le su lig e  des st u tu es se o dai es et e et pas e  ide e les 
dendrites primaires. 

5.5 Microstructures 

Les surfaces polies et non-attaquées ont été observées au MEB à faible grossissement afin 

d o se e  la st u tu e p i ai e. Les i ages o t t  asse l es e  ue pa o a i ue. 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 

p ite ti ue à la zo e uia e, o p e a t des g ai s do t l aspe t est de d itique, radial ou 

globulaire. Des lis s la s de phase β siduelle so t présentes dans le premier liquide solidifié et 

jus u à la t a sitio  p ite ti ue, et e  zo e de d iti ue les o ds p i ai es so t d u e ouleu  plus 
fo e i di ati e sous o t aste B“E d u e te eu  e  alu i iu  plus le e. Ap s la t a sitio  
péritecti ue, les o ds so t e o e plus fo s et le β siduel dispa aît. Les g ai s olo ai es so t 

oi s d oits, esse la t à des plu es, et oi s o ie t s p o he du ôt  de l ha tillo  o t e la 
direction de rotation. La croissance radiale indésirable se t ou e da s e as ap s la TCE, d u e 
i po ta e li it e, u i ue e t su  le ôt  de l ha tillo  alig  à la di e tio  de otatio , et les 
grains équiaxes plus grossiers et ressemblant à des fragments qui ont pu croître dans le liquide sont 

poussés vers le ôt  de l ha tillo  o t e la di e tio  de otatio  pa  la fo e de Co iolis.  
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Figure 5-7. Zoom sur les i ost u tu es de l’ ha tillo  solidifi  à 10,1 g, dont la direction de rotation est vers le haut de 

l’i age. 

Les images présentées sur la Figure 5-8 o t e t l olutio  du a uage de l i age 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. E e ple de t aite e ts d’i age, o pa  au s a . 

5 mm 

  



97 
 

 
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 

d u  poi t de ue de od lisatio , o e la te p atu e du p ite ti ue est est einte 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 dista e e t e es positio s est de oi s d  , 
avec T3 devant le péritectique da s le as  g et l i e se da s le as ,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 l i e se da s le as ,1 g. 

Après le front péritectique, un front présent dans la zone colonnaire indiquant la présence 

pa tielle de phase p ite ti ue a t  t a . De toute faço , la oissa e olo ai e d u  ôt  et d u  
aut e de e f o t est pas o ti ue.  

Da s le as de l ha tillo  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. Da s le as de l ha tillo  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 oissa e adiale e pa aît pas la e ue e u o  oit a e  l atta ue de K oll. “u tout 
su  le ôt  as de ette ue de l ha tillon (la direction de la force centrifuge gc), sur les échantillons 

à 10,1 g ou oi s, u  peu de oissa e adiale est o se . Pou  l ha tillo  « ground test » à 1 g, 

cette croissance radiale développe plus tôt, en même temps que la croissance colonnaire, et arrête la 

oissa e des g ai s olo ai es, plutôt ue le d eloppe e t d u e zo e uia e. O   oit u e 
zone où de fines dendrites colonnaires survivent, puis deux fronts de croissance radiale qui se dirigent 

e s le e t e de l ha tillo . Les échantillons 5,05 g et 10,1 g présentent une zone de croissance 

adiale fi e su  u  ôt  u i ue e t, ui o e e ap s la TCE. Malg  l a se e de zo e de 
croissance radiale su  le ôt  de l ha tillo  ,  g, une croissance étrange et presque radiale se 

p oduit au lieu d u e aie TCE. Cette oissa e at pi ue est diffi ile à e pli ue  pa e ue les 
conditions thermiques étaient les mêmes à travers tous les essais. Quant à la croissance colonnaire 

fi e ap s les g ai s olo ai es ie  d fi is su  l chantillon 1 g, celle-ci est p se te su  l ha tillo  
18,3 g et e  pa tie su  l ha tillo  ,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 

ep se te  la st u tu e p i ai e, et les st u tu es l es à l atta ue de K oll so t p o a le e t la 
st u tu e e  α + . Les st u tu es et la TCE su  la phase β e oï ide t pas fo e t a e  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 st u tu e des g ai s de a t la TCE est pas pa eil e  haut et e  as su  l i age. Des g ai s 
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 

pa tie haute des ha tillo s est si ilai e, u e st u tu e d a as de d iti ues pou a t fo e  les 
« grains radiaux » de la Figure 5-6, mais observée aussi su  l ha tillo  ,  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 pa tie sup ieu e des ha tillo s p s de la etassu e. L ha tillo   g p se te u e 
oissa e adiale jus u à la zo e de etassu e, st u tu e o  ue da s les aut es ha tillo s. 
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L ha tillo  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 structu e e  a as de de d ites de haut d ha tillo  plus fi e o e da s le as de ,1 g. Une 

structure identique se trouve au centre de la zone de croissan e at pi ue su  l ha tillo  ,  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 o p e d aussi la dista e jus u au  the o ouples et jus u au fo d du t ou pe  pou  
le thermocouple « échantillon ». Pou  l ha tillo  solidifi  sous ,  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 illust e l olutio  de la 
position du front péritectique et de la TCE avec la force de centrifugation. Il est important à redire que 

la TCE pou  l ha tillo  à  g est pas u e aie TCE et plutôt u  a t de oissa e olo ai e 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 puis ue la TCE pou  l ha tillo  ,  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 similai e à elle de l ha tillo  ,  g. La centrifugation semble encourager une TCE dans 

l alliage GE, fait ui est o fi  pa  l a se e de aie TCE da s l essai sa s e t ifugatio . 

  
Figure 5-12. Distance du front de fusion (a) et des premières dendrites (b) du front péritectique et de la TCE pour les 

ha tillo s de solidifi atio  di ig e sous e t ifugatio  sauf l’ ha tillo  « 20 g »  et l’ ha tillo  solidifié à 1 g. 

Les tailles de grains (Tableau 5-3, Figure 5-13  o t t  al ul es ua titati e e t à pa ti  d u  
traçage manuel (Figure 5-14) sur des images MEB composites au niveau des premiers grains équiaxes 

juste après la TCE. L ha tillo  ,  g a pas t  a al s  e  aiso  des st u tu es dendritiques fines 

situées en fi  de oissa e olo ai e. Co e l espa e e t e t e as se o dai es est plus fi  pa  
rapport aux autres essais, la thermique doit être différente, mais l e egist e e t de la the i ue e 
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 

λ  
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 g os o t t  o se s su  l ha tillo  ,05 g, et les autres échantillons présentent des grains 

plus fins et de taille plus si ilai e, e i o   µ . L hantillon non-centrifugé ne présente pas de 

zone équiaxe. 

L espa e e t dendritique primaire mesuré dans la zone colonnaire (Tableau 5-3, Figure 5-13) 

varie peu et vaut environ 300 µm pour tous les échantillo s e t ifug s. L espa e e t p i ai e 
colo ai e pou  l ha tillo  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 

e t ifugatio  se le dui e l espa e e t p i ai e olo ai e. 

Pour caractériser la différence entre structures globulaires et dendritiques, un rectangle a été 

t a  d fi i pa  la la geu  de l ha tillo  et u e lo gueu  de   à pa ti  de la position de la TCE. 

Le contour de la zone de grains équiaxes globulaires (ou grains équiaxes dendritiques dans le cas de 

l ha tillo  solidifi  à 5,05 g) a été tracé dedans (Figure 5-14), ce qui permet de calculer par 

traiteme t d i ages les pou e tages su fa i ues o up s pa  les diff e ts t pes de g ai s e  Tableau 

5-4 et en Figure 5-14. 

Les grains « dendritiques fins » sont plus affinés que les grains équiaxes dendritiques et ne sont 

p se ts ue su  l ha tillo  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. Pou e tage su fa i ue da s le e ta gle d’ tude    ² à pa ti  de la positio  de TCE  de t ois t pes 
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 g ai s glo ulai es pa aisse t plus petits ue les g ai s de d iti ues. L ha tillo  ,1 g était 

le seul avec des grains dendritiques et des grains globulaires dans la zone où la taille de grains a été 

esu e et ui pe et do  de ua tifie  ette diff e e da s la e zo e d tude. 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 d tude 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. 

Quel ues g ai s glo ulai es isol s o t pu t e o se s su  l ha tillo  ,05 g, mais ceux-ci 

étaient difficilement observables sur la Figure 5-14. 

Les valeurs de nombre de germes N0 d duites de l a al se de taille de g ai s 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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ou e e ts du li uide et de l e t ai e e t des pa ti ules pa  les fo es i duites pa  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 d a al se EDX o t t  
effe tu es su  l échantillon 5,05 g. Pou  appel, da s la zo e olo ai e, l espa e e t e t e poi ts 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. )o es d’ tude ave  le g illage de poi ts supe pos . 

 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 olo ai e et uia e de l’ ha tillo  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 différe t, et e si le sta da d d alliage GE tait le e, les aleu s e a tes de 
la te eu  e  alu i iu  pa  e e ple so t plus fai les ue eu  o se es da s l aut e MEB. E  fait, 
l aut e MEB se le s st ati ue e t su esti e  la te eu  e  alu i iu  et e  hrome, et le MEB 

utilisé pour les g illes d a al se 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 

ue les ph o es sui a ts o t pas t  p is e  o pte : 

 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 ; e  p e i e app o he les sultats des si ulatio s se o t utilis s pou  l tude 
de la solidification colonnaire des échantillons.  

5.8.1 Résultats du modèle 

La od lisatio  a t  alis e su  l e se ble 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 

l ha tillo  o t t  t ait es et a al s es da s e hapit e. 

 
Figure 5-17. Image de distribution de la température issue de la modélisation. 
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En particulier, la simulation donne l volution 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. 

“u  ette figu e, u e f a tio  de solide appa aît e  ouge lo s u elle aut  et e  leu fo  lo s u elle 
vaut 0 (100 % liquide). Les nuances de couleur intermédiaires correspondent à des fractions de solide 

o p ises e t e  et . Cette figu e o t e d a o d ue pou  des te ps i f ieu s à s, 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 

l appa itio  d u e oissa e adiale. La t e pe a a t lieu à t =  s, la pe te 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 

do es issues des pa a t es i ost u tu au , des p ofils de te p atu e du œu  de l ha tillo  
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 

L essai alis  sa s e t ifugatio  « ground test ») ne présente pas de TCE ; toute la 

solidifi atio  est olo ai e jus u à la t e pe à t =  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 - te p atu e des poi tes de de d ite ous fe o s l h poth se 
dans ce paragraphe que Tp~TL) et au couple position - température de la réaction péritectique et du 

début de la transformation péritectique.  

Pou  l essai alis  sa s e t ifugatio  les o pa aiso s à t =  et t =  s so t p se t es su  
la Figure 5-20. A t =  s, l a o d e t e la si ulatio  et les poi ts e p i e tau  est t s o , à 
l e eptio  du the o ouple pla  da s l ha tillo  à  = ,   o  le od le p dit u e 
te p atu e sup ieu e à elle esu e. Cela peut s e pli ue  pa  le fait que (i) le thermocouple 

odifie l g e e t le t a sfe t the i ue da s l ha tillo  le the o ouple a pas t  i t g  da s 
les simulations), (ii) les transformations de phases à plus basse température et les changements de 

p op i t s asso i es ont pas été pris en compte dans le modèle. Les résultats à t = 487 s sont un peu 

oi s e  a o d a e  les esu es. À l e t it  i f ieu e, le o stat est le e ue pou  t =  s et 
les auses sa s doute ide ti ues. À l e t it  sup ieu e, u e ause de divergence pourrait être le 

oeffi ie t d ha ge o sid  ette e t it  de l ha tillo . N a oi s, da s les zo es d i t t 
est-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. 
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Figure 5-20. Comparaison des données issues de la simulation aux données issues des thermocouples et des analyses 

mi ost u tu ales pou  l’ ha tillo  solidifi  sa s e t ifugatio . a  et  t =  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 te p atu e de solidus d te i e pa  D“C, est-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 es poi ts issus de l a al se 
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), 

ui ie  u identiques peuvent présentés de minimes différences. Néanmoins, il semble que la force 

e t ifuge e odifie pas la positio  i itiale du f o t de fusio  et do  i pa te pas les ph o es 
the i ues au d ut de l e p ie e. 

E  faisa t l h poth se o e dans le précédent paragraphe et en première approche que 

Tp~TL, il est possi le de e o te  de la positio  des poi tes de de d ite au te ps au out du uel s est 
d oul  la TCE à l aide de la si ulatio  u i ue. Les résultats sont présentés sur la Figure 5-22(a) 

pou  les diff e ts i eau  de e t ifugatio  tudi s. L ha tillo  solidifi  sa s e t ifugatio  e 
p se te pas de TCE ais le te ps au o e t de la t e pe a t  i di u  su  la figu e. À l e eptio  
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 ; l i te sit  de la e t ifugatio  e se le 
pas a oi  d i flue e su  e te ps. 

La modélisation a également pe is de d te i e  e  fo tio  du te ps l olutio  du g adie t 
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) pou  diff e ts te ps o p is e t e  et  s. E  e ui o e e l ha tillo  
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- M pe etta t u  o t ôle des pa a t es e p i e tau  et pe etta t d isole  l effet 
de la itesse de e t ifugatio  su  les st u tu es de solidifi atio  de l alliage GE Ti-48Al-2Cr-2Nb.  

La microstructure des différents échantillons a été finement caractérisée et les résultats 

obtenus de ces analyses ont été comparés aux résultats issus de la simulation thermique du procédé. 

Les principaux résultats issus de ces travaux sont présentés dans le Tableau 5-6, où la longueur de la 
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zo e uia e ep se te la lo gueu  de l ha tillo  au-delà du front colonnaire où des grains 

équiaxes non-issus de la trempe ont été observés, N0 est le o e de ge es d duits de l a al se de 
la taille de g ai , et Te ps TCE est le te ps au out du uel s est d oul  la TCE. La ouleu  leue 
dénote le minimum déterminé pour chaque paramètre et la couleur rouge le maximum. Il apparaît de 

e ta leau u au u e te da e lai e e puisse t e d gag e. N a oi s plus la fo e e t ifuge est 
fo te, plus les g ai s so t o eu  et s te de t su  u e zo e i po ta te, e si la TCE d a e 
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 

euset f oid. E  effet, l allo ge e t de la zo e pâteuse tel u o se a le su  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 assu e da s l e p ie e (voir la Figure 5-22(b)) par le cycle 

the i ue i pos e. L aug e tatio  de e t ifugatio  p o o ue l appa itio  de ou e e t de 
convection important dans le liquide [175] s ajoutant 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 

o s ue es su  la itesse de d pla e e t des ge es et f ag e ts sui a t l a e  d fi i 
précédemment est présenté sur la Figure 5-23. Les résultats obtenus dans cette étude pourraient être 

dus au fait u à fai le itesse de e t ifugatio , la itesse de o e tio  do i e le t a spo t de ge es 
et peut emporter les éventuels germes loin de la zone surfondue et empêcher ai si l appa itio  d u e 
TCE. Au  fo tes aleu s de g, est la g a it  ui gou e e le t a spo t de ge es et es de ie s so t 
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 

les uels es deu  ph o es s a ihile t, e ui e pli ue ait aussi la st u tu e et les o phologies 
de grains très complexes observés en avant du front colonnaire sur cet échantillon.  

Il se le do  p i o dial d a lio e  les si ulatio s alis es, a e  u  od le 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 

pe ett a sa s doute d o te i  u e isio  plus p ise de es i te a tio s et d a lio e  la 
compréhension des résultats expérimentaux obtenus dans ce travail. 

Le hapit e p de t a o t  l i flue e de la te eu  en aluminium sur la TCE, dans une 

expérience où la convection forcée a été maintenue constante. Dans ce chapitre, nous avons montré 

l i flue e de la e t ifugatio  à o positio  o sta te, et is e  ide e la o p titio  e t e 
convection et sédimentation su  l ta lisse e t des st u tu es. Le hapit e sui a t a o de a 
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l i flue e de la o e t atio  et des fo es e t ifuges su  l ta lisse e t des i ost u tu es 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, ous a o s eu l o asio  de teste  l i flue e de la fo e e t ifuge su  u e 
composition constante. Nous avons souhaité regarder dans ce chapitre, pour deux compositions 

diff e tes, l i flue e de la fo e e t ifuge et de la o e tio , e  oul e se i-industrielle sur 

l ta lisse e t des st u tu es. Ces essais ise t à o p e d e l effet de la centrifugation à une échelle 

semi-industrielle (10 kg) pour des barreaux coulés sous centrifugation à plat, soit en conditions 

si ilai es à elles d u  p o d  alisa le à plus g a de helle. La fo e e t ifuge a t  a i e 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 : l a t e t e les deu  essais est de °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, ai si ue la f ue e d ha tillo age et la asse totale oul e. Les thermocouples placés en 

pied de barreau sont en contact du métal liquide, alors que les thermocouples placés sur le côté sont 

i s s da s le oule à u e dista e d   de la su fa e i te e du oule. 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 

a eau  u e te eu  e  alu i iu  d e i o  ,  %mol. 

Compte tenu des conditions sévères (haute température et centrifugation) de nombreuses 

uptu es de the o ouples o t eu lieues pe da t les essais. Cepe da t, l e se le des esu es 
montre une reproductibilité et des informations intéressantes que nous allons détailler. 

 
Figure 6-2. Co figu atio  des the o ouples et pa a t es 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 d ut d essai so t présentés sur la Figure 6-3. 

On constate que le premier liquide arrive au fond du moule pratiquement simultanément (à 200 ms 

p s au oi s, o pte te u de la f ue e d ha tillo age  pour le barreau long et le barreau 

ou t d u  essai algré 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 

d ha tillo age plus fai le e pe et pas de apte  a e  auta t de d tails 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 l o d e 
de °C/s  jus u à la te p atu e de « 1280°C » +/- 10°C, 

ii) u e phase de ef oidisse e t plus le te d e i o   se o des du a t la uelle la 
température peut même remonter (cas du barreau long – essai 2)  

iii) Enfin une phase de refroidissement plus apide, jus u à  s.  

À l issue de es t ois phases,  des  the o ouples o t ass s. La Figure 6-4 présente 

l olutio  de la the i ue jus u e  fi  d essai. Le quatrième « BA1 – long » qui indiquait des valeurs 

inférieures aux trois autres continue de fonctionner et indique une vitesse de refroidissement plus 

i po ta te °C/s  se sta ilisa t à °C. Ce the o ouple tait sa s doute pas au o ta t di e t 
du liquide mais juste « effleurant ». On observe à 340 s une remontée de la température pour ce 

thermocouple correspondant à l a t de la e t ifugatio . 

 
Figure 6-3. Évolution thermique au pied de barreau e  d ut 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 

o se e ue les the o ouples pla s le plus à l e t ieu  s hauffe t oi s ite ue eu  pla s au 
e t e du a eau, e  aiso  à la fois d u  ef oidisse e t plus i po ta t pa  onvection au cours de 

la centrifugation, ainsi que par leur position. On observe aussi que aussi bien pour le thermocouple au 

e t e u à l e t ieu , les oules des a eau  ou ts s hauffe t oi s ue eu  des a eau  
longs. On peut également mesurer « indirectement » l i flue e de la otatio  du oule su  le 
ef oidisse e t à la us ue e o t e de te p atu e o se e à l a t de la otatio  du oule à 

t = 330 s. 

 
Figure 6-5. Évolution de la thermique pou  les the o ouples su  le ôt  du oule lo s de l’essai . 
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Nous avons également reporté sur la Figure 6-6en double échelle les évolutions de 

te p atu e des t ois the o ouples d u  e a eau BA , a eau lo g  pou  les premiers 

i sta ts t <  s . O  e a ue ue l o  peut asso ie , a e  u  d alage de t ois se o des, le 
ef oidisse e t t s apide du tal li uide et l aug e tatio  apide de la te p atu e du oule. Le 

deu i e gi e de ef oidisse e t de l alliage oïncide avec la saturation du moule. Concernant le 

troisième régime de refroidissement, celui- i est pas i diate e t eli  à u e olutio  du 
refroidissement du moule.  

 
Figure 6-6. Évolution de la thermi ue e  d ut d’essai su  tout le oule lo g 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 

hapit e ous p se te o s ai si l a al se des st u tu es, puis les p e ie s sultats de la od lisatio  
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 

est pas appa e t su  les photos ap s l atta ue hi i ue.  
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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 

st u tu e t pi ue d u  a eau o te a t oi s d alu i iu  o po te u e zo e de g ai s fi s de 

peau, puis u e st u tu e d ailes de ouette o pos e de g ai s olo ai es ui oisse t e s la t te 
puis le pied du barreau, formant un « V » i e s , sui i d u e zo e uia e e  œu  de li got. E  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 

d ailes de ouette est e pla e pa  des g ai s olo ai es plus fi s, et la zo e uia e est plus 
étroite. “elo  la te eu  e  alu i iu  o  peut et a e  l olutio  sui a te des i ost u tu es : 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 te eu  e  alu i iu  est pas aximale dans la gamme 

acceptable : près de 48 % ol. Nous e disposo s pas d aut es i fo atio s su  so  laboration ou sur 

sa composition. 

Ce barreau est plus droit et plus large que ceux coulés chez Access (diamètre au fond de 70 

 o t e  , ais o ale e t ette diff e e est pas de p e ie  o d e pou  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 ua ts de a eau  o t gale e t t  s a s pou  alue  l i po ta e 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, l aut e ôt  du t o çonnage 

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 st u tu es fi ales e se le t pas eau oup d ie  de l a is t ie lo s de es 
essais : la g a it  te est e e p se te do  ue peu d i flue e su  l ta lisse e t de st u tu es. 
D u  poi t de ue p ati ue, l a is t ie pe ett a de od lise  u i ue e t e  D l ta lisse e t 
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.  

1 cm 

1 cm 1 cm 

1 cm 

(a)                                                                       (b) 

 

 

 

 

 

 

(c)                                                                                        (d) 
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Figure 6-13. Microstructures (microscopie optique, lumière polarisée) du barreau HA fourni par Safran: fond et haut. 

 Des pa o a as li ai es pou  ele e  le d tail de l olutio  i ost u tu ale de la peau e s 
le œu  du li got o t t  p is pou  l e se le des ha tillo s à des hauteu s diff e tes dista e du 
pied du ba eau, i te alles de   à l aide d u  i os ope opti ue.  

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 

l g e e t su atta u s. La pa tie sup ieu e h ≈   du pied  de es o eau  de li got a pas 
ie  agi à l atta ue. “a s lu i e pola is e, le o t aste des g ai s e  ailes de ouette est oi s 

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 a eau haut-alu  (HA) fourni par Safran présente une structure colonnaire plus fine et 

rectiligne (Figure 6-18). Des liserés blancs sont visibles, comme ceux sur la Figure 6-14 et sur la Figure 

6-15. Le barreau est de dimensions plus importantes que celles des barreaux précédents, et le cône de 

fo d s te d do  plus haut, toujou s isi le à   du pied au lieu de   seule e t. La zo e 
équiaxe est très clairement distinguée des grains colonnaires au-dessus du cône de pied. La présence 

de po osit s se le t e oi s a u e, ais la diff e e d helle est à p e d e e  o pte. 

 

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

Des i ages o t t  p ises e  t ois zo es au o d, e  zo e d ailes de ouette et e  zo e 
uia e  pou  su lig e  l olutio  i ost u tu ale su  tous les ha tillo s e  passa t de la su fa e 

du li got à so  œu . Des i ages p o hes du pied de a eau o t gale e t t  p ises da s le ô e 
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 

lise s la s peut t e plus fi e p s du o d du li got. Les ailes de ouette so t d o ie tatio s 
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. Da s la zo e d ailes de ouette des li gots 
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 Coul e , de la peau jus u au œu , à i-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   du o d de l ha tillo . “u  l e se le des i ages, les d fi itio s 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 hi i ue. Les lise s la s à l i t ieu  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 p li i ai es sous EDX o t pas l  de diff e es 
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 

p i ai es et a oi  u e id e de la taille des g ai s uia es. L i age o posite à u  g ossisse e t 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-g ai s p i ai es da s le o tou  des g ai s isi les a e  l atta ue 
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 d fi ie ue la st u tu e uia e, ui est 
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, l ha tillo  est atta u , et seule e t des papie s de polissage au u e suspe sio  o t t  
utilis s, do  la ualit  des i ages est i f ieu e à elle d u  ha tillo  p pa  sp ifi ue e t pou  
MEB (découpé a e  u  outil de p isio , poli jus u à u e fi ition 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 

l Annexe 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 ô e de fo d est de di e sio s et d a gles si ilai es 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 

u  ô e de fo d p es ue tout olo ai e, et l essai  hez A ess se le a oi  p oduit u  peu oi s 
de croissance colonnaire au fond pa  appo t à l essai . 
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Figure 6-25. Fraction colonnaire linéaire moyenne pour les cinq lingots étudiés. 

 L paisseu  et le e t age de la zo e uia e o t t  esu s à hauteu  da s la pa tie 
inférieure pied  des li gots. Le li got HA o tie t u  fai le effet d ailes 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 li got, et o  oit toutefois à l helle plus adapt e e  t te de e li got ue des flu tuatio s so t 
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 

te da e de la geu  olo ai e est pas ide te e  pied de li got, sauf pou  le li got HA o  l on voit 

l effet de la zo e uia e pe h e e s le ôt  gau he. La zone équiaxe est plus large près du cône de 

fo d da s le as des li gots BA, ais la zo e olo ai e est pas de di e sio s t s diff e tes 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. 

L paisseu  de peau a t  esu e à pa t ais o p ise 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 ouette o upe t l espa e o  o up  pa  les g ai s olo ai es et les g ai s 
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 esu es les plus p o hes du ô e de fo d, e p se te t u une 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 

e ou e u e deu i e fois e  aile de ouette est o se e p s de la asselotte. L a gle fo  pa  
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 e plissage. La a i ue des fluides s est a t e en fin de remplissage, mais la thermique a pu 

être suivie au-delà de la fin de remplissage, pour comparaison avec les courbes thermiques 

e p i e tales. Le e plissage s a h e à t = ,  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 jusqu au fo d 
du moule, ou une partie du liquide stagne et la plus grande partie « remonte » le moule sur la surface 

oppos e da s u  ou e e t h li oïdal. U e pa tie de e li uide s effo d e alo s su  lui-même ou 

rejoint le métal liquide arrivant du remplissage. U e pa tie du li uide so t de l e t e lo s des 
si ulatio s, e ui sugg e ue la loi de e se appli u e est pas opti is e pa  appo t à la g o t ie 
de ces simulations. 

 
Figure 6-30. Profils de vitesse relative lors du remplissage. 
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La Figure 6-31 montre que la itesse e  fi  de e plissage est eau oup plus fai le u e  ou s 
de remplissage mais non-nulle, surtout vers la tête du barreau et dans les masselottes.  

 
Figure 6-31. P ofil de vitesse e  fi  d’essai, se tio  pa all le à l’a e de otatio  

6.7.2 Profils de température jusqu’au remplissage 

La température a été suivie jus u e  fi  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 te p atu e du li uidus de l alliage. La se tio  pa all le 
à l a e de otatio  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 al ul a o ti u  jus u à  i  ap s la e se. Les ou es si ul es so t supe pos es su  
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 do es e ises à l helle t =  e  d ut 
de verse) des coulées expérimentales 1 et 2 sont dénotées BA1 et BA2, et les données issues de la 

simulation, Simu. 

Les thermocouples e  o ta t a e  le li uide o t pas sist  lo gte ps lo s des e p ie es. 
Les différences entre les profils simulés et expérimentaux dans le moule peuvent être expliquées par 

l appli atio  de p op i t s the oph si ues et oeffi ie ts de t a sfe t 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 

reci ulatio s e t ales o ple es a e  u e itesse de l o d e de uel ues /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 oul e e t ifuge à l helle se i-i dust ielle isaie t à d te i e  l effet 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-

ide ti ue. La diff e e de lo gueu  des a eau  espo sa le de l effet de fo e e t ifuge e  pied 
de a eau diff e te a e ge d  u u e diff e e st u tu ale i i e, soit u e di i utio  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. 

L e a e  des li gots e t ifugés a permis de montrer dans le as d u e fai le te eu  e  
aluminium que les structures étaient composées en partant de la surface du moule : d u e zo e 
olo ai e de st u tu e fi e, o p ise e t e  et   d paisseu , sui ie d u e zo e de oissa e 

colo ai e de st u tu e g ossi e o ie t e e s l a i e du tal. Cette zo e olo ai e oît sur 

e i o    a a t de s i u e  p ati ue e t à ° su    et te i e  pa  u e zo e uia e.  
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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 est pas affe t e pa  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 

e s le pied du a eau e ui pe ett ait d e pli ue  la oissa e olo ai e à «contre-courant » 

orientée vers la tête du barreau. Enfin, avec l a uatio  de la su hauffe i itiale, o  peut pe se  ue 
la fragmentation devienne opérante et ue l e t ai e e t des g ai s solides sous l a tio  de la fo e 
e t ifuge s a o pag e d u e i e sio  du se s de i ulatio  du li uide o duisa t 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.  

Da s le as d u e te eu  e  alu i iu  plus élevée, la st u tu e est o pos e d u e zo e 
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 oul e. Nous pe so s alo s ue, o e ous l a o s u da s les e p ie ces du Chapitre 4 : 

Coulées en creuset froid, l aug e tatio  de la te eu  e  alu i iu  se t aduit pa  u e aug e tatio  
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 

croît e da s u  li uide do t l i te sit  de la o e tion est fortement diminuée. La diminution de 

l i te sit  de la o e tio  se t adui ait alo s pa  u e oissa e d auta t plus fo e pa  la the i ue 
donc normale aux parois du moule, mais aussi par une diminution du taux de fragmentation, 

epoussa t d autant plus loin la transition colonnaire équiaxe au centre du barreau.  

La convection est supposée responsable pour les structures caractéristiques en ailes de 

mouette, et le passage du point péritectique semble accompagner le passage en structure fine et 

droite. Les 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 th se sui a te ui do e a plus d i fo atio s su  l oulement 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 

 

L o je tif de ette tude est de ieu  o p e d e l i flue e de la te eu  e  alu i iu  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 da s des li gots d alliages -TiAl ayant une composition péritectique 

d i po ta e i dust ielle.  

T ois t pes d e p ie es o t t  pou sui is : des essais de coulée en creuset froid permettant 

d o se e  l effet de la te eu  e  alu i iu  su  la solidifi atio  à petite helle, a e  convection 

forcée constante et sans contamination significative ; des essais de solidification dirigée permettant 

d isole  à échelle du la o atoi e l effet de la itesse de e t ifugatio  su  la solidifi atio  ; et des essais 

de coulée centrifuge en barreau à l helle se i-industrielle pou  a o de  l i flue e de la 
o e t atio  et les fo es e t ifuges su  l ta lisse e t des i ost u tu es. 

Les essais en creuset froid ont été réalisés à surchauffe constante. Ces élaborations ont produit 

des échantillo s a e  u e TCE da s le as des alliages se solidifia t pa  β, ha tillo s su  les uels la 
positio  de la TCE a t  esu e. Pou  ha ue ha tillo , le p ofil the i ue pe da t l la o atio  a 

t  e egist , pe etta t d a de  à la su hauffe, 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 te eu  e  β p o-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.  

U  od le D a is t i ue the i ue sous COM“OL a pe is d a de  au  aleu s 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 t a sfo atio  p ite ti ue da s la f ag e tatio  et l affi e e t de g ai s asso i  a pu t e 
proposé.  

La fragmentation assistée par la transition péritectique est considérée comme le moteur de 

l affinement de grains observé. Un comportement différent en termes de perméabilité a lieu au niveau 

de la composition péritectique. Pour les compositions étudiées, la fragmentation se produit pour une 

fraction solide moins important dans des compositions hypopéritectiques plus proches du point 

péritectique, ce qui facilite le départ du fragment à travers la structure dendritique plus ouverte proche 

de la poi te, o  l oule e t des fluides peut les t a spo te  plus effi a e e t jus u au li uide e  
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 pa a t es e p i e tau  et pe etta t d isole  l effet 
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de la vitesse de centrifugation sur les structures de solidification. Une TCE a été observée sur les 

échantillons centrifugées, et des caractérisations et de la modélisation effectuée. 

Les microstructures observées sous MEB en mode BSE présentent pour tous les échantillons 

e t ifug s, da s l o d e de solidifi atio , une zone de premier liquide solidifié, puis des dendrites 

colonnaires qui subissent une transition péritectique, sui i d une phase de croissance colonnaire 

terminée par une TCE, soit une croissance équiaxe. Des structures plus ou moins orientées sont 

observées en zone colonnaire, et des grains plus dendritiques ou plus globulaires en zone équiaxe, 

avec les structures colonnaires moins orientées et les grains globulaires entrainés par la force de 

Coriolis dans le sens de rotation. Ces grains globulaires sont plus nombreux 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 l ha tillo  sa s 
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 t e o se e pou  l effet de la fo e e t ifuge su  la lo gueu  de la 
zo e uia e, le te ps jus u à la TCE, ou la taille de grains. La TCE démarre sensiblement en même 

te ps su  l e se le des aleu s de fo e e t ifuge g étudiées, et à de fortes valeurs de g, les grains 

so t o eu  et s te de t su  u e zo e i po ta t. 

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 o e la TCE. Pou  l essai sa s e t ifugatio , les g ai s olo ai es o t t  lo u s pa  la 
oissa e adiale à u e dista e plus loi  de la pa tie f oide de l ha tillo  ue la TCE des ha tillo s 

e t ifug s. L allo ge e t 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 

s a ihile t, e ui e pli ue ait la o ple it  des st u tu es o se es su  et ha tillo  e  a a t du 
front colonnaire.  

Nos essais de oul e e t ifuge à l helle se i-i dust ielle isaie t à d te i e  l effet 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-

ide ti ue. La diff e e de lo gueu  des a eau  espo sa le de l effet de fo e e t ifuge e  pied 
de a eau diff e te a e ge d  u u e diff e e st u tu ale i i e, soit u e di i utio  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. 

L e a e  des li gots e t ifug s a pe is de o t e  da s le as d u e fai le te eu  e  
aluminium que les structures étaient composées en partant de la surface du moule : d u e zo e 
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olo ai e de st u tu e fi e, o p ise e t e  et   d paisseu , sui ie d u e zo e de oissa e 
colon ai e de st u tu e g ossi e o ie t e e s l a i e du tal. Cette zo e olo ai e oît su  
e i o    a a t de s i u e  p ati ue e t à ° su    et terminer par une zone équiaxe. 

Da s le as d u e te eu  e  alu i iu  plus le e, la st u tu e est o pos e d u e zo e 
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 e p ie es, fi a e pa  E“A. La a pag e d essais e  i og a it  a e  l alliage Ti-47,5Al-2Cr-

2Nb est prévue pour le printemps 2017.  

Pour approfondir les études en creuset froid, un lingot de composition hyperpéritectique Ti-

48,5Al-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 

pa  pei tu e d tt i e est d elopp . 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 

pou  les eusets et pou  les oules. Le te ps de o ta t du tal à l tat li uide a e  u  oule, 
même préchauffé, est très court par rapport au temps de contact du métal en fusion avec le creuset, 

e ui duit le is ue de o ta i atio . Le hoi  d u  euset pou  u  alliage a tif est iti ue, ta dis 
u u  at iau oi s opti al peut toutefois se i  de moule sans induire trop de dégradations.  

Plus longtemps le métal reste en fusion, plus il risque de réagir avec son environnement, et les 

p o d s d la o atio  et de fo de ie doi e t p e d e e  o pte e is ue. Les te p atu es et 
du es de ai tie  e  te p atu e ou à l tat li uide so t à opti iser. 

 Creusets métalliques 

La fusion dans un creuset en métal refroidi i i ise le o ta t a e  le oule et l appo t 
d esp es i te stitiels, ais o te he  et peut dui e le e de e t ou la taille des li gots. Les oules 
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 efusio  à l a  
sous vide peut produire u  plus g os li got, a e  des diffi ult s d attei d e u e dist i utio  ho og e 
de e tai s l e ts d alliage tels ue le a ga se et à fo t p i  [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]. 

L usi a ilit , la t a it  et la fo gea ilit  des li gots so t a lio es pa  appo t au  li gots 
élaborés en creuset réfractaire de base oxyde [176]. Cepe da t, le p i  de l le t i it  pou  hauffe  
et refroidir le moule simultanément, la surchauffe limitée, et les limitations de taille associées aux 

p o d s i pli ua t u e l itatio  e de t la e he he d u  euset alte atif t s att a ti e.  

La te h i ue d la o atio  d Induction Skull Melting, ou ISM, permet essentiellement de 

fabriquer un creuset métallique à partir de l alliage e, 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 l eau, et ette ou he de ie t le o te a t pou  l alliage fo du [178]. Cette couche (« skull ») peut 

se i  de ipie t pou  plusieu s les de la e o positio  d alliage [178]. Pour la réutilisation 

du skull, le o t ôle de la o positio  hi i ue est esse tiel. Da s le as d u  alliage i o po a t des 
l e ts d alliage de diff e ts de sit s et poi ts de fusio , si le o t ôle de la sta ilit  du tal fo du 

est i suffisa t, le p e ie  tal solidifi  is ue d a oi  u e o positio  à l a t de elle souhait e 
[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]. L a se e 



b 
 

de données sur le graphite utilisé en tant que creuset suggère que la réaction avec le métal fondu 

se ait fo te, et u il aut ieu  li ite  le o ta t e t e les deu . 

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 pou  des te ps d i te a tio  
lo gs, e si des i lusio s d o des e so t pas t ou es, et l'e i hisse e t e  azote a t  
important [183]. Les conséquences de cette contamination en azote doivent être caractérisées comme 

da s le as de l o g e : 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 

tita e pou  le a o e l'a a he des a u es du euset, pou  l i t g e  da s le tal et  fo er des 

carbures [180]. Des sulfures de calcium et de magnésium ne sont pas adaptés et des sulfures des 

éléments terre rares sont décrits comme étant "meilleur" que ces derniers sans rentrer dans le détail 

par Saha et coll. [180]. Les oxyfluorures de néodymium et de lanthanum ont été utilisés dans un 

poteyage pour les moules destinés aux alliages de titane [180]. Le développement de ces derniers n'a 

pas été beaucoup exploré. 

A.2.3 Oxydes 

Les creusets en oxyde sont parmi les plus communs hors creuset froid métallique. L u  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]. Da s u  euset f oid, l e gie asso i e au ef oidisse e t est 
importante, surtout parce que le métal est chauffé simultanément. 

La o positio  de l alliage i flue su  sa sus epti ilit  à la o ta i atio . Les compositions 

d alliages 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. L additio  d l e ts d alliage tels que niobium et 

chrome duit l a ti it  du tita e et peut do  dui e les i te a tio s a e  u  oule a i ue et la 
contamination en oxygène [185]. Ces additions diminuent la réactivité du liquide [36]. 

Des p op i t s i t i s ues des at iau  a i ues joue t ie  s  su  l i t g it  du 
creuset. Le frittage à plus haute température produit une céramique moins friable, et une température 
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d au oi s °C est essai e pou  de sifie  et ho og ise  la a i ue [186]. Le frittage de 

e tai es a i ues à te p atu e de fusio  le e, o e l tt i e, est pa ti ulie , a  e 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 

pa ti ules so t l id al, ais il faut i i ise  le d pa t des pa ti ules d  au  liaiso s fai les e t e 
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]. U  d sa a tage ajeu  de la po osit  est l e t ai e e t du li uide da s les po es, o  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 

deu , alg  la possi ilit  d u  su st at ouill  pa  le li uide de siste  à l atta ue [36]. Le contact 

métal-creuset est quantifié par la mouillabilité du creuset. La méthode de la goutte posée est souvent 

utilis e pou  esu e  l a gle de o ta t e t e u  li uide et le su st at et do  la ouilla ilit  d u  
substrat. La a tio  à l i te fa e do t le p oduit e ou e le su st at peut do e  des sultats 
difficiles à interpréter pour les alliages de base TiAl [189]. U  sui i de l a gle de o ta t d u e goutte 

ai te ue da s l tat li uide pa  i du tio  e pose plus lai e e t la p og ession de la réaction métal-

moule [189]. Pou ta t le t a ail du ha p le t o ag ti ue de l i du teu  aug e te la diff e e 
d e gie li e du s st e de ette a tio , la fo e ot i e pou  la ouilla ilit , et do  l a gle de 
contact est plus petit [189]. La Figure A-1 montre le mouillage du Ti-50Al sur divers substrats oxydes 

ou a ts. Plus fai le l a gle, eilleu  le ouillage. L tt i e 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 o des. La diffusio  d o g e est plus 
apide ue elle des l e ts talli ues de plus g a d dia t e, do  ta dis ue l o g e peut 

diffuser loin, les éléments qui étaie t li s à l o g e este t e  su fa e du oule sous fo e d o des 
appauvris ou de composés intermétalliques [190]. Plus l e gie li e de fo atio  d u  o de est 
élevée, plus il est stable [190], et la solubilité dans le titane est aussi un facteur important [180]. 

L e i hisse e t e  o g e d u  alliage TiAl est i e se e t p opo tio el à la sta ilit  
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the od a i ue d u  o de [36]. U e e gie li e de Gi s de dissolutio  d o de le e est 
p f a le, su tout pou  les hautes te p atu es, o e les a ti it s de tita e et d alu i iu  
augmentent avec la température, réduisant cette énergie de dissolution [185]. 

La Figure A-2 o t e le lasse e t des o des e  te es d e gie li e de fo atio . 
Curieusement ce classement semble correspondre à celui des angles de contact, même si le modèle 

d a gle de o ta t e  ouillage e p e d pas fo e t e  o pte u e e gie li e de fo atio . 

 
Figure A-2. Énergies libres de formation des oxydes (gauche, [36]) typiquement utilisés dans la fonderie de TiAl et (droite, 

[191]  l’e pla e e t du ) O2 parmi les autres oxydes courants. 

La performance à hautes températures, la résistance au choc thermique et le prix faible de 

l alu i e le e de t att a tif pa i les o des f a tai es. Cet o de 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. Pa  o t e, fa e à u  alliage t s a tif tel u u  
alliage de tita e ou de TiAl, sa pe fo a e est pas acceptable par rapport aux alternatifs plus 

performants [185].  

L u e des p e i es tudes s st ati ues des oxydes réfractaires pour la fonderie de TiAl a 

o t  de o s sultats pou  la hau  CaO  pa  appo t à l e i hisse e t e  o g e te eu  de 
,  % as ap s u  ai tie  e  te p atu e d u e heu e  [36]. Cependant, une pénétration 

importante du liquide dans le creuset a été observée [36], et les moules en chaux ont une affinité pour 

l hu idit  ui peut e t ai e  u e plus fo te o ta i atio  ou la dest u tio  du oule [184]. Cette 

nature hygroscopique rend nécessaire des précautions de manutention et stockage qui compliquent 

so  appli atio  à l helle i dust ielle [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 

pu e est la ouilla ilit  du TiAl e  o ta t a e  elle, de faço  à e u u  o ta t i ti e du tal e  
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fusio  a e  le oule se alise, fa ilita t l a a e e t de la a tio  [189]. La stabilisation de la zircone 

a e  d aut es o pos s tels ue l tt i e, la hau  ou la ag sie est sou e t p ati u e da s le o de 
des f a tai es et pe et ota e t d aug e te  l a gle de o ta t oule-métal dans ce cas, mais 

le gai  e  pe fo a es est pas e a ua le [189]. U  atout de l l e t est le fait ue le zirconium 

est le seul l e t d additio  su  plusieu s tudi s ui p ot ge o t e l apo atio  d alu i iu  
[195]. 

D aut es o des o t t  test s e  o ta t a e  des alliages de tita e ou de TiAl ais o t pas 
t  ete us. Pou  e pas appo te  d aut es l e ts ue le tita e et l alu i iu  da s le atériau, 

Cheng et coll. [196,197] ont testé un mélange de TiO2 et d Al2O3, le trouvant non-idéal parce que le 

composé réagit beaucoup avec le TiAl. La silice est un composé particulièrement indésirable, son 

affi it  pou  le tita e ta t pa ti uli e e t fo te. La sili e li e est à ite  a  u i po te l o de 
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 

o ta i atio  e  o g e pou  ette oul e a attei t  µ  d paisseu  lo s de l tude a e  le tita e 
[199]. Da s le as d u  oule de fo de ie à la i e pe due, le lia t du oule peut i flue  eau oup su  
la contamination si celui-ci contient de la silice [200]. 

L tt i e est o ue pou  sa sta ilit  e eptio elle pa i les o des is-à- is d alliages 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 

sista e à la a tio , l tape de ouillage o -réactif la plus prolo g  a a t l tape a ti e, et les 
produits de réaction les plus fins et homogènes [189]. L tt i e p o eut e  plus u e o e fluidit  de 
l alliage [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 i lusio s d o des so t 
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 p o l es les plus i po ta ts a e  l tt i e so t so  p i  le  et e tuelle e t so  
impact environnemental. 

L tt i e ep se te u e a lio atio  même par rapport aux oxydes considérés comme étant 

sta les. La ou he du ie e  su fa e a aug e t  de ,  µ  à ,  µ  e  passa t d u e oul e de TiAl 
en creuset en yttrine à un creuset en alumine [201]. L aspe t de su fa e du TiAl e  solidifi atio  di ig e 
est aussi amélioré par ce même changement de creuset [52,196]. 

Des i lusio s so t la t a e la plus i po ta te laiss e pa  l tt i e. L tt i e est plus de se ue 

le TiAl, donc les inclusions ne flottent pas dans le métal fondu, ce qui faciliterait leur élimination [186]. 

Ces inclusions peuvent prouver néfastes. Des i lusio s d yttrine situées en fond de fissure, des criques 

à l i te fa e pa ti ule-matrice, et une ductilité réduite ont été trouvées dans une étude [68]. Dans une 

aut e tude, des pa ti ules d tt i e fo es pa  a tio  eute ti ue o t t  t ou es da s la zo e 
i te de d iti ue, et au u e pa ti ule d tt i e est appa ue a a t l i te fa e solide-liquide [202].  

Le f ittage de l tt i e est diffi ile, et e à des te p atu es sup ieu es à °C, u e 
microstructure dense et homogène est difficile à obtenir [187]. Da s u e tude, le f ittage d u  euset 
en alumi e e tu de a oti e d tt i e a t  a o pli à °C pe da t  h, ais la ou he tait 
pourtant pas complètement densifiée [203]. U e poud e o e iale f itt e à °C pe da t h a 
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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 de sifi atio  de l tt i e est li it e pa  la diffusio  d io s d tt iu  
de grand diamètre [204]. La gamme de température des réfractaires standards est largement trop 

asse pou  suffi e à l tt i e.  

Le o t de l tt i e est u  fa teu  oti a t so  utilisatio  plutôt sous fo e de e te e t. 
Di e s auteu s o t e plo  des thodes d appli atio  diff e tes i e sio  e  a oti e, 
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 

d appli atio  [32,203,205]. Da s tous les as le tal li uide a pas o pl te e t p t  da s la 
ou he d tt i e. U  e te e t d tt i e a eu u  grand angle de contact (> 100°) et une couche 

d i te a tio  de  µ  pou  goutte pos e, sous o ditio s plus s res que les conditions réelles de 

coulée [196]. Utilise  l tt i e e  ta t ue e te e t est aussi o sid  o e la eilleu e solutio  
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 

o e te da s les as o  le hoi  d u  euset talli ue est te h i ue e t i possi le 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 p o d  d Induction Skull Melting effectué dans des creusets métalliques est intéressant en 

te es de fai le is ue de o ta i atio  puis ue l alliage TiAl fo du est e  o ta t di e t a e  u e 
couche « skull » du même alliage. 

“u  tous les at iau  f a tai es, seul l tt i e o ie t à la fa i atio  de eusets pou  la 
fusion de TiAl. M e si l tt i e est effe tif pa  appo t au  aut es o des et f a tai es, le p o l e 
d i lusio s est toujou s p se t pou  des eusets la o s à pa ti  de es at iau . Il est possi le 
et plus o o i ue d utilise  l tt i e e  ta t ue ou he supérieure en contact avec le métal liquide 

dans un assemblage de creuset composite. Les réactions avec le substrat et les éventuelles couches 

i te diai es et le p o d  d la o atio  de l asse lage so t à opti ise . 
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 Études de la configuration et 
de caractérisation microstructurale 

Cette a e e o e e les tudes p li i ai es a e  l alliage GE pou  fi alise  la o figu atio  
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 

fo e de l i du teu , la su hauffe et la itesse de ef oidisse e t. Co e a t l at osph e, le d it 
de gaz fait fluctuer la température affichée au pyromètre. Le débit de gaz doit donc être stabilisé avant 

que le générateur ne soit lancé. 

E  te es d uipe e t asso i  à la hauffe, la puissa e 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 te p atu e de l eau de 
ef oidisse e t peut a ie  de l o d e de °C, ais et effet est gligea le.  

Des essais ont montré que fai e a ie  la hauteu  de l i du teu  de ± ,   a ait u  effet 
négligeable sur la thermique, même si cette hauteur était tenue constante pour les expériences 

sui a tes. U  appo t i e se e t e la f ue e du g ateu  et l te due du ollage euset-lingot 

a t  o stat , e ui sugg e u u e l itatio  i suffisa te tait espo sa le du ollage. U e 
f ue e plus le e fa o ise la l itatio . La f ue e e peut t e odifi e u e  joua t su  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 tu e e  ui e de dia t e  , d u  dia t e i te e de   et d u e 
hauteur de 65 mm, a été remplacé par un nouvel inducteur de quatre spires de tube en cuivre de 

dia t e  , d u  dia t e i te e de   et d u  hauteu  de  , la o  da s l atelie  
a i ue de l I stitut Jea  La ou  IJL  pou  ette tude. La Figure B-1 présente l ancien inducteur 

et le nouvel inducteur ainsi modifié. Modifier la géométrie du creuset et par la suite la géométrie de 

l i du teu  a pe is d aug e te  la f ue e du g ateu  de  kHz à  kHz puis jus u à  
kHz. Des problèmes de collage qui se manifestaient avant sont donc résolus par ces changements de 

configuration. 

  
Figure B-1. Aspe t de l’i du teur de la sole froide avant et après sa mise à jour. 
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Concernant les mesu es de te p atu e, la p op et  de l i t ieu  de l e ei te assu e u  
affi hage de te p atu e plus juste. Da s le o te te de ette tude, il a pas t  possi le d esti e  
les effets du ha ge e t d tat de su fa e du li uide au solide, du o ta t entuel creuset-lingot et 

de la p se e d u e ou he d o de su  la te p atu e affi h e pa  le p o t e. 

E fi , le p oto ole des essais a lui aussi olu . La su hauffe appli u e joue su  l te due de 
la zo e uia e, ais aussi su  le ollage da s l a ienne configuration. Plus la surchauffe est faible, 

moins la zone équiaxe est étendue et plus le collage est prononcé. Une diminution de la température 

affi h e pa  le p o t e au ou s du te ps ap s la fusio  a t  o stat e, et la du e d essai a do  
été fixée à trois minutes après la fusion totale pour les refusions Ti-Al-C . Pou  les essais a e  l alliage 
de base GE, le liquide étant jugé déjà homogénéisé, le refroidissement a été déclenché sans attendre 

trois minutes, quelques secondes après la fusio  totale, afi  d ite  tout ollage. E  aiso  du o t ôle 
manuel de la puissance du générateur, les essais initiaux ont comporté un refroidissement brutal par 

oupu e de ou a t i sta ta e. Les essais a e  l alliage de ase GE o t t  o duits a e  u  
ef oidisse e t plus p og essif su  uel ues se o des afi  d ite  la hute utale du li uide, e ui 

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 e o te  à ette st u tu e se ait possi le à t a e s les elatio s d o ie tatio  
entre les phases lors de leur évolution. 

Les relatio s d o ie tatio  de Bu ge s gou e e t la oissa e de la phase p ite ti ue α su  

β : les plans {0001}α // {110}β et les directions <11-20>α // <111>β. Ces elatio s d o ie tatio  
pe ette t de ifie  les o igi es des g ai s de la phase α  sta le à te p atu e a ia te ui o t u  
grain voisin de phase B2 stable à température ambiante.  

U e a al se EB“D de la phase α-Ti hé it e de la phase p i ai e β-Ti dans le Ti pur par Gey et 

Humbert en 2002 [115] a is e  ide e la possi ilit  d ide tifie  plus p is e t e o e les o igi es 
o u es de g ai s α. Des d sorientations de 10°, 60-63° ou 90° (répertoriées dans le Tableau B-1) 

e t e des g ai s d α i di ue t u e o igi e o u e issus du e g ai  β, lise s la s su  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 

pa tie des deu  g oupes p de e t d its, est-à-di e les f o ti es e t e des olo ies d α 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 o t t  e es su  
l alliage solidifia t pa  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 p pa atio  pou  les a al ses d electron backscatter diffraction (EBSD) est plus complexe. 

L ha tillo  doit a oi  des fa es pa faite e t pa all les, u  o d d oit pou  l o ie te  pa  appo t 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 zo e d’atta ue 
électrolytique. (  S h a de l’asse lage su  le po te-échantillon. 

 Des fa es pa all les so t d a o d oup es à la i ot o ço euse, espa es de oi s d   
et a e  u e fa e alig e a e  l a e e t ale du li got Figure B-3(a) , sui i d u e t oisi e oupe d oite 
perpendiculaire à ces deux faces près du côté « retassure » du lingot (Figure B-3(b)). 

 L ha tillo  ai si d oup  est e o  a e  les deu  fa es e pos es, puis poli anuellement 

jus u à la solutio  “t ue s 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 contrai tes siduelles este t e  su fa e, l i de atio  des 
orientations cristallographiques des grains ne sera pas possible. 

L tape de polissage fi ale est u e te h i ue de polissage le t ol ti ue su  u e a hi e 
Struers Lectropol-5. Un masque expose 2 cm² (la surface maximale pour laquelle de bons résultats ont 

été obtenus) de l ha tillo  à la solutio  Struers « A3 » pour 40 s à 25 V et 25°C, taux flux 12. La 

su fa e atta u  est la zo e p s du o d d oup  pou  o ie te  l ha tillo , jus u à e o d. Ap ès 

a

Tableau B-1. D so ie tatio s e t e olo ies 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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l atta ue, la su fa e est i e à l eau et à l tha ol, sui i d u  etto age au  ult aso s pe da t   
da s de l tha ol. “ous i os ope opti ue a e  lu i e pola is e, des g ai s so t isi les ua d 
l atta ue a t  effi a e. U  epolissage a e  u  papie   jus u à la fi itio  « miroir » de la solution 

OP-“ est si o  essai e a a t de pou oi  efai e l atta ue sous les es o ditio s. Cette 
technique de polissage est plus efficace que le polissage vibratoire avec une machine Buehler Vibromet 

ave  la solutio  Maste Met  dilu e à l eau distill e, e ui a t  test  pou  diff e ts poids de p essio  
et durées de polissage. 

Le montage pour observation EBSD requiert que les échantillons préparés soient collés à la 

la ue d a ge t à u  suppo t qui se visse dans le porte-échantillon incliné à 70° (Figure B-3(c)). 

B.2.2 Electron backscatter diffraction 

 Le MEB Qua ta a e  u  s st e d O fo d I st u e ts et u e a a No dl s F a t  utilis  
pou  les a al ses d electron backscatter diffraction (EBSD), en parallèle avec la suite de logiciels HKL 

Cha el . Des d fi itio s de phases pe so alis es pou  α, β et  o t t  es à pa ti  des données 

cristallographiques [10,52,73], en partie sulta t d essais de diff a tio  au  a o s X ui o t t  
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-  kV o t t  utilis s su  l ha tillo  i li  à 0°.  

“u  u e a tog aphie EB“D à pas de ,  µ  d u  ha tillo  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 g ai s, des figu es de pôles des phases α et β o t t  supe pos s pou  les pla s et di e tio s de 
la elatio  d o ie tatio  de Bu ge s afi  de o fi e  l e iste e d u  lie  e tuel.  

 

Figure B-4. Cartog aphie EBSD d’u  ha tillo  de Ti-43Al-2Cr-2Nb et les figures de pôles associées aux grains A1 et B1. 
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Figure B-5. Ca tog aphie EBSD d’u  ha tillo  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 pa ti  d u e st u tu e de g ai s 
α, e  p e a t l h poth se ue la phase péritectique ne germe que sur la phase primaire. 

Glo ale e t, le tau  d i de atio  des phases tait t s fai le, i f ieu  à  %, i suffisa t pou  
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 

ha ge e t de fo e de euset e  ui e oi s poi tu et de l i du teu  o po ta t oi s de spi es 
plus espa es afi  d aug e te  la f ue e pou  i imiser le collage ont abouti à la possibilité 

d la o e  des li gots sa s p o l es de ollage au euset, o e le o t e la Figure B-6. 

 

Figure B-6. Illustration de la zone de ollage ava t le ha ge e t du euset et de l’i du teu  et de l’aspe t d’u  li got 
après ces modifications. 

B.3.2 EBSD 

Lors de la présente étude, même si quelques images permettant de valider la théorie pour 

l alliage Ti-43Al-2Cr-2Nb se solidifiant uniquement pa  β o t pu t e p ises, le tau  d i de atio  des 
phases tait t op fai le pou  pou oi  utilise  la te h i ue d EB“D pou  la d te i atio  de la st u tu e 
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p i ai e. E  plus, la phase -TiAl lamellaire était celle qui était indexée pour tous les échantillons sauf 

Ti-43Al-2Cr- N , essita t deu  tapes su essi es pou  e o te  à la st u tu e d α puis de β. 

  



m 
 

  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 o figu atio  et le p oto ole e p i e tau . Le s st e, le p oto ole d essai 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 l o d e de , , ui peut 
faire office de a ueu  de s g gatio  e  alu i iu , do t le oeffi ie t de pa tage est de l o d e 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 

ajuste  la asse fi ale. L alu i iu  tait sous fo e de g a ules aplaties de dia t e o i al ,   
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et de pureté 99,99 %. Le chrome de pureté 99,5 % était sous forme de bouts irréguliers de moi s d  
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 

hauff  pa  i du tio  et ef oidi à l eau d it e  d tail da s le paragraphe 3.2.1.1 du Chapitre 3 : 

Matériaux et techniques. Avant chaque essai, la sole froide est purgée par des cycles successifs de vide 

et d a go  de pu et  ,  % finissant par atteindre un vide de l o d e de oi s de  ∙ -3 mbar. Un 

flu  sta le d a go  est e suite ta li, at osph e ui p ot ge o t e l apo atio  de l alu i iu . U  
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 tape pe et l ho og isatio  du li got et ite les i lusio s de h o e, l e t a a t u  
point de fusion plus élevé que ceux des autres. La puissance du générateur est remise à zéro durant 

uel ues se o des d s ue le li got est jug  ho og e. L alu i iu  est e suite ajout  sous le li got 
Ti-Cr, ce qui nécessite le démontage du tube du four, son nettoyage, et un rétablissement de 

l at osph e p ote t i e d a go  pa  le e le de ides et de pu ges à l a go  ue pou  toute 
opération dans la sole froide. Une attention particulière est portée à cette deuxième fusion pour éviter 

l apo atio  e essi e d alu i iu . Quel ues les de chauffe et de refroidissement sont 

essai es pou  pou oi  fo d e le œu  Ti-C  à l i t ieu  de l alu i iu  ui se et autou . Lo s ue 
le lingot se colle au creuset, la puissance est remise à zéro et un décollage est effectué par un coup 

mécanique sec. Ap s d o tage et etto age du tu e et ta lisse e t de l at osph e, le li got 
est efo du à l e e s. Le sui i isuel de l aspe t fo du ou o  fo du du li got et de l aspe t de su fa e 
après le refroidissement, ainsi que le suivi thermique par pyromètre, permet de confirmer 

l ho og it  du li got.  

Ap s des tests pou  o fi e  l effet de la puissa e et de la hauteu  de l i du teu , l essai de 
« coulée » en sole froide a suivi un protocole commun. Chaque essai a lieu après nettoyage du creuset, 

du tube et de la olo e elia t le tu e au p o t e. U  ide i f ieu  à  ∙ -3 mbar est atteint après 

 pu ges à l a go . U  flu  sta le d a go  est e suite ta li. Le g ateu  est allu  à u e puissa e 
de  kW et aug e t  jus u à  kW pou  ga a ti  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 

ef oidisse e t o ti ue da s le euset à des itesses de l o d e de °C/s sous a go  jus u à 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 

su  diff e tes hauteu s d i du teu . 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 

hauteu s d’i du teu  pou  deu  g o t ies de euset. 

C.4.2 Macrostructures 

 Les ha tillo s de  g pou  les diff e tes o positio s solidifia t pa  β p se te t u e TCE 
claire, ce qui est visible sur la Figure C-3. 

 
Figure C-3. Macrostructures des lingots Ti-Al- C  la o s da s l’a ie e o figu atio  de la sole f oide. 

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 essit  da a tage d tudes. Ai si la t a sitio  olo ai e-équiaxe identifiée sur les échantillons 

ternaire Ti-Al-C  a pas t  a a t is e e  plus de d tail. 

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. P ofil de te p atu e a a t isti ue d’u  essai da s la sole f oide. 

 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 

te p atu e d oît pe da t le este de l essai, sa s u u e ause ait pu t e ise e  ide e. 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 g ai s a e  l aug e tatio  de la 
teneur en o g e. La phase p i ai e du li got sa s o g e tait la phase β, ais la o ta i atio  
e  o g e fo e la solidifi atio  pa  α [10,52]. Les do es de de sit  de g ai s β et de la f a tio  
ato i ue de β p o-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 f a tio  de β p o-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 g ai s des alliages solidifia t pa  α est plus g osse 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 

p se te A e e. L e se le des esu es o t t  effectués sur des images scannées des lingots. Les 

largeurs et hauteurs mesurés sont tout simplement les dimensions des lingots. Le reste des mesures 

ise t à a a t ise  les gio s de l ha tillo , e  ô e de ase, zo e uia e, zo e olo ai e, et 
les ailes de mouette. Ces mesures sont prises dans la moitié « pied de barreau » sur tous les lingots. 

Quel ues ailes de ouettes d a plitude duite so t p se tes p o he de la asselotte su  le a eau 
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 li got HA pa  appo t au  li gots d essais hez A ess. 

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 

 Pou  l e se le des a eau  oul s hez A ess, le ô e se app o he plus du ôt  d oit, et 
le barreau HA plus du côté gauche. Les angles semblent être relativement similaires entre la gauche et 

la droite pour un même a eau, et l a gle du ô e a ie le plus tout p s du pied. L a gle se le t e 
si ilai e pou  les deu  a eau  d u e e oul e, sa s e pli atio  lai e. 

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 

l effet 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 

pa ois. L paisseu  de la zo e de peau a do  t  ot e, ais elle-ci est comprise dans la mesure de 

longueu  olo ai e, dista e e t e la pa oi et la t a sitio  de st u tu es, soit e  fa eu  d ailes de 
ouettes, soit la zo e uia e da s le as du li got HA. L a gle olo ai e est l a gle e t e le seg e t 

d oit olo ai e et l ho izo tal. 

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 pa  appo t à l’ho izo tal des g ai s 
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 zo e de peu, lo gueu  olo ai e d oit et a gle pa  appo t à l’ho izo tal des g ains 
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 zo e de peu, lo gueu  olo ai e d oit et a gle pa  appo t à l’ho izo tal des g ai s 

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 zo e de peu, lo gueu  olo ai e d oit et a gle pa  appo t à l’ho izo tal des g ai s 

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 a eau HA l o t pe is. 

Tableau D-16. Lo gueu  de la zo e de peu, lo gueu  olo ai e d oit et a gle pa  appo t à l’ho izo tal des g ai s 
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 si ilai e pou  les oul es A ess et i f ieu e à l paisseu  de la zo e uia e da s es as. La 
longueur colonnaire HA est beaucoup plus importante ue l paisseu  de la zo e uia e. 

En tête de barreau HA, les mêmes mesures ont été prises et sont notées en Tableau D-17. Le 

sig e de l a gle pa  appo t à l ho izo tal a t  ot  da s es as. La lo gueu  olonnaire chute près 

de la t te de a eau puis ue la zo e d ailes de ouettes o e e. L a gle de d pa t des g ai s 
olo ai es se le o  affe t  pa  la p se e d ailes de ouette plus loi . 

Tableau D-17. Longueur de la zone de peu, lo gueu  olo ai e d oit et a gle pa  appo t à l’ho izo tal des g ai s 
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), do  u  l e t d i te p tatio  est essai e 
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 » appa aisse t pas, la zo e uia e e pi ta t 
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 esu s su  les ailes de ouette pou  l’ ha tillo  a eau lo g as-alu i iu  de l’essai , 
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. Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l’ ha tillo  a eau lo g as-alu i iu  de l’essai , 

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 esu s su  les ailes de ouette pou  l’ ha tillo  a eau ou t as-alu i iu  de l’essai , 

côté gauche. 

BA1 court G dbm (mm) dba (mm) Θa  °  dcm (mm) dce (mm) Θ e °  Θ  °  

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. Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l’ ha tillo  a eau ou t as-alu i iu  de l’essai 1, 

côté droite. 

BA1 court D dbm (mm) dba (mm) Θa  °  dcm (mm) dce (mm) Θ e °  Θ  °  

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 pou  l’ ha tillo  a eau lo g as-alu i iu  de l’essai , 
côté gauche. 

BA2 long G dbm (mm) dba (mm) Θa  °  dcm (mm) dce (mm) Θ e °  Θ  °  

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. Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l’ ha tillo  a eau lo g as-alu i iu  de l’essai , 

côté droite. 

BA2 long D dbm (mm) dba (mm) Θa  °  dcm (mm) dce (mm) Θ e °  Θ  °  

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. Pa a t es esu s su  les ailes de ouette pou  l’ ha tillo  a eau ou t as-alu i iu  de l’essai , 

côté gauche. 

BA2 court G dbm (mm) dba (mm) Θa  °  dcm (mm) dce (mm) Θ e °  Θ  °  

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 esu s su  les ailes de ouette pou  l’ ha tillo  a eau ou t as-alu i iu  de l’essai , 

côté droite. 

BA2 court D dbm (mm) dba (mm) Θa  °  dcm (mm) dce (mm) Θ e °  Θ  °  

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 esu s su  les ailes de ouette pou  l’ ha tillo  pied de li got haut-aluminium fourni par 
Safran, côté gauche. 

HA G dbm (mm) dba (mm) Θa  °  dcm (mm) dce (mm) Θ e °  Θ  °  

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 esu s su  les ailes de ouette pou  l’ ha tillo  pied de li got haut-aluminium fourni par 

Safran, côté droite. 

HA D dbm (mm) dba (mm) Θa  °  dcm (mm) dce (mm) Θ e °  Θ  °  

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 esu s su  les ailes de ouette pou  l’ ha tillo  t te de li got haut-aluminium fourni par 

Safran, côté gauche. 

HA tête G dbm (mm) dba (mm) Θa  °  dcm (mm) dce (mm) Θ e °  Θ  °  

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 esu s su  les ailes de ouette pou  l’ ha tillo  t te de li got 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 

Glo ale e t l tude d ailes de ouette est o ple e. Da s les li gots BA, les ailes de ouette 
so t a ia les ais si ilai es. Le li got HA e  p se te pas sauf da s la pa tie sup ieu e de la t te 
de li got. L a gle e  so et de es ailes de ouette est plus g a d ue e des ailes de mouette des 

coulées de ati e BA hez A ess, e ui fait e  so te ue l a plitude de es ailes de ouette soit 
plus petite.  

 Synthèse 

Cette annexe présente en plus de détail la méthode des mesures sur les barreaux issus de coulée 

centrifuge semi-i dust ielle et le a eau oul e e  e t ifuge pa  “af a . L esse tiel de 
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l i te p tatio  des sultats appa aît da s 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 

U  dispositif e p i e tal à l EEIGM à Na  pe et la oul e di e tio elle de li gots 

li d i ues sous at osph e o t ôl e. La o e tio  fo e asso i  à l i du tio  est pas p se te 
lors de la coulée sous gravité et seule la convection naturelle peut agir. Ces expériences visaient à 

e plo e  l i flue e de la o positio  su  la TCE dans des lingots de petite taille en solidification dirigée 

sous gravité sans convection forcée. 

 Fusions et coulées en lingotins 

E i o   g de l alliage so t fo dus e  euset do t la fo e est p se t e e  Figure E-1(a), 

puis oul s da s u  oule e  alu i e de dia t e i te e ,   e tou  d u  tu e e  a ie  et 
ef oidis d e  as pa  u  ef oidisseu  assif e  ui e 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-i g ieu s à l EEIGM o t is au poi t le p oto ole e p i e tal pou  l alliage 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 p se te l olutio  du ef oidisseu  au ou s des essais, et le 
plus g os od le a t  ete u. Les eusets de g o t ie p op i tai e e so t dispo i les u e  “iO2 

ou e  “iC, et les tudes à l EEIGM o t o t  u au u  des deu  e o e ait à la fusio  du TiAl e  
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 d si , ous de o s d a o d appli ue  u  e te e t e  ) O2 stabilisé au CaO qui 

lo ue a la diffusio  de sili iu , ui a te da e à diffuse  à t a e s l tt i e. 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 

ase d tt i e, ais l i te fa e de e evêtement avec le creuset à base de silicium particulièrement 

néfaste en contact avec du TiAl est à maîtriser. Les essais préliminaires ont également démontré la 

essit  de d oupe  la ati e e  plus petits outs afi  d assu e  u e oul e de toute la atière 
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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 

oule  u  ha tillo  pou   o positio s d tude Al, Al, GE  à su hauffe o sta te pou  
o se e  l effet de la te eu  e  alu i iu  de l alliage « GE » sur la TCE sous ces conditions sans 

convection forcée. Des lingots de 40 g ont donc été élaborés en creuset froid pour les compositions 

43Al et 46Al, suivant le 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 p se te les asses d alliage essai es à ette op atio . La o positio  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 tal est pas a i  jus u au oule. U  deu i e essai a e  
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  g de ati e, le tal s ta t solidifi  da s 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. 

U  p oto ole d appli atio  de e te e ts a t  is au poi t pou  p pa e  les eusets au 
o ta t de l alliage a tif. Les e te e ts ta t sous fo e de o e a osol, ils o t t  appli u s 

en spray le plus uniforméme t possi le pou  e ou i  e ti e e t l i t ieu  de ha ue euset e  
SiC. Deux couches de chaque type de revêtement ont été appliquées, en attendant le temps que la 

ou he p de te s he. Pou  les p e ie s essais, u  euset e tu d u  seul t pe de evêtement a 

t  utilis  pou  e  o se e  l effet. Pou  les essais ui o t ussi, l appli atio  de deu  ou hes de 
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revêtement ZrO2 a t  sui ie de l appli atio  de deu  ou hes de e te e t 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 tu e à °C pou  li i e  l hu idit  
avant de procéder aux essais. 

 

Figure E-3. S h a d’appli atio  de ev te e ts su  les eusets. 

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 u  f ittage. U  essai p li i ai e a t  la  e  aug e ta t la te p atu e de l tu e à °C. Le 
programme adopté pour les essais est un maintien de 4 h à 1100°C. 

Les oules e  alu i e o t d  t e d oup s à pa ti  d u  tu e e  alu i e du o  dia t e 
i te e, d u e lo gueu  l g e e t i f ieu e à elle du tu e e  a ie , d e i o   . Du s ot h 
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 oul es o t t  alis es e  fou  I du ast, u  fou  à i du tio  utilis  da s l i dust ie pou  
fabriquer des implants dentaires métalliques, adapté à la production de pièces de fonderie de petite 

taille sous flu  d h liu  ou d a go . U e outeille d a go  suppl e tai e a t  a h e su  l e t e 
de t e pe, ha ituelle e t u e e t e d ai , afi  d assu e  la p op et  de et alliage a tif lo s de la 
trempe. La température est réglée par la puissance comme dans le cas du four utilisé pour les coulées 

e  euset f oid, ais au u e i st u e tatio  e pe et de sui e l olutio  de la te p atu e au 
ou s de l essai. U e fe t e d o se atio  pe et de o fi e  l tat de fusio  da s le euset à 

t a e s so  t ou d o se atio  i t g . La du e du p og amme de coulée est fixe, mais modifier la 

pression permet de relancer celui-ci afin de prolonger la chauffe. La Figure E-4 a  p se te l aspe t du 
four. 

  
Figure E-4. (a) Four utilisé lors des coulés gravitaires.  S h a de l’asse lage e  d ut et e  fi  d’essai. 

(a)                                               (b)                             
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 La Figure E-4  p se te l asse lage e p i e tal. Lo s d u  essai, le euset est ha g  e  
premier, partie fermée vers le bas et trou d o se atio  e s la fe t e d o se atio , puis u e 
rondelle en acier qui permet de maintenir en place le moule en alumine sous forme de tube qui est 

placé au-dessus de la o delle, à l i t ieu  du tu e e  a ie  de soutie . Le ef oidisseu  e  ui e est 

monté en dernier en « chapeau » pou  fe e  l asse lage oule et la po te de la ha e ou e te 
sur la photo) fermée.  

 A a t de d a e  le p og a e de hauffage, deu  les à ide et deu  ala ages d a go  
sont effectués pour éviter la contamination atmosphérique. Le programme de chauffage est ensuite 

la  à u e puissa e do e, pou  u  te ps de fusio  ou t. E  fi  de p og a e, tout l asse lage 
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 . Le ui e ta t eau oup plus o du teu  the i ue ue l alu i e, 
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 

 et  g o t pas e  à u e oul e jus u au oule, seuls les pa a t es e p i e tau  des uat e 
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 

 Di e ses diff e es peu e t t e o stat es. L essai  est le seul sa s e te e t se o dai e 
d tt i e et a e  le plus petit od le de ef oidisseu . Les oules o t t  p hauff s à pa ti  de l essai 

 pou  ale ti  le ef oidisse e t afi  de li ite  la oissa e adiale, et u i ue e t pou  l essai , 
u e puissa e plus fai le de l i du teu  a t  appli u e pou  essa e  de li ite  la oissa e adiale 
en réduisant la surchauffe. 

 Le préchauffement des moules a été réalisé dans un four pour traitements thermiques 

lassi ues à u e te p atu e de °C, et juste a a t l essai, le oule hauff  a t  ha g  da s 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 

i ot o ço euse, e o s, polis jus u à la fi itio  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 

Da s u  p e ie  te ps, le tal pi g  da s le euset lo s d u  essai p li i ai e a t  e o  
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. M tal pi g  da s le euset lo s de l’essai . 

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 

e t e. Le li got  a su i u e fusio  i o pl te, d o  la g osse po osit  au œu  du li got 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 équia e. Le li got  s est fissu  
e te si e e t, et sa hauteu  est i f ieu e à elle des aut es li gots e  aiso  d u e oul e 
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 

Lo s des essais p li i ai es, a a t d a i e  à u e fusio  totale du tal i t oduit da s le 
euset, le t aite e t the i ue des e te e ts a pas o  plus t  fi alis . Le ollage du tal 

da s le euset a pu sulte  gale e t d u  tat de su fa e du e te e t al fi i.  

Le métal fissuré et revêtu en surface de composé friable restant dans le creuset a été étudié au 

MEB sous B“E, et l EDX a t  utilis  pou  o fi e  la o positio  hi i ue 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 tal pi g  da s le euset lo s de l’essai  sa s t aite e t the i ue du ev te e t. 

E.4.2 Essai 3  

La microstructure du lingot semble être toute-α. U e o se atio  de l ha tillo  a a t 
l atta ue hi i ue au MEB Qua ta e  ode B“E a l  u e st u tu e de dritique hexagonale en 

zone équiaxe représentative de la oissa e de la phase α, p se t e e  Figure E-8. 

 
Figure E-8. I ages MEB e  ode BSE de la oissa e α da s le li got 3. 

 Des i lusio s o t t  ide tifi es sous le MEB a e  l aide du s st e EDX. Ces i lusio s 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 visi le au e t e d u e toile de de d ites. Le 
zi o iu  a pas t  d te t  pa  le d te teu  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 ge i atio  pou  des g ai s de phase p i ai e α. “eul u  e te e t à ase de zi o e 
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 solidifi atio  u i ue e t pa  α pou  u  alliage 
ui se solidifie o ale e t pa  β. 

E.4.3 Essai 4 

Lo s du uat i e essai, le e te e t dou le a pe is d e lu e les i lusio s ui se e t 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 e  ode B“E, il est possi le de disti gue  uel ues de d ites β de la ajo it  α Figure 

E-12 . La oissa e α est plus d so ga is e ue da s le as p de t, o  des de d ites o t ge  su  
les i lusio s à ase de sili iu  dispe s es da s la zo e uia e, ais sa p se e au sei  de l alliage 
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 

alis s e so t pas u e ita le TCE pa e u ils o t t  pa fois alis s u i ue e t da s la zo e 
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. 

M e si le dou le e te e t p ot ge de l i o ulatio  pa  i lusio s issues de la o ta i atio  
du euset, la phase p i ai e d uili e est pas espe t e, sugg a t u e o ta i atio  l g e. 

E.4.4 Essai 5 

La Figure E-14 a  p se te l aspe t des g ai s uia es da s le li got . Ces g ai s so t plus fi s 
ue eu  du li got . La p se e d i lusio s da s e li got a pas t  o stat e, ais les de d ites 

ont une morphologie de t pe 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 li got de l essai  est particulièrement peu volumineux, et sa taille de grains encore plus 

duite pa  appo t à l essai 5, comme le montre la Figure E-15(a). La croissance colonnaire et radiale 

est faible (Figure E-15 . Le ef oidisse e t de e li got est d auta t plus ite e  aison de son volume 

fai le, ais la oissa e adiale est pas o pa a le à elle des li gots sa s p hauffage du oule. 
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 o  l o  peut o state  i o phologie de 
de d ites he ago ales α i o phologie de de d ites u i ues β. 

  
Figure E-15. (a) Grains équiaxes et inclusions sous microscope optique dans le lingot 6, (b) TCE latérale. 

 
Figure E-16. I lusio s da s le œu  du li got . 

Ce li got s est 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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oul e. L tat du li got est on-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 

d a osol sui i de  ou hes d Y2O3 sous fo e d a osol su  la pa oi i te e du euset e  a u e de 
sili iu  et e ui e l asse lage à 1100°C pendant 4 jours a montré des résultats satisfaisants. Des 

de d ites de phase α ui peu e t i di ue  la o ta i atio  e  l e ts i te stitiels o t pou ta t t  
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 

olo ai e et la oissa e adiale o t t  duites da s les as de oules p hauff s. L effet de 
surchauffe est difficile à isoler au vu des nombreux paramètres qui ont variés lors du petit nombre 

d essais ussis. 

Le o e d essais et leu  a al se a a t t  li it s, il est pas possi le de fou i  de 
conclusions quantitatives sur ces essais, et en raison des contraintes de temps et de fin de stage M1, 

l tude 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. 

Da s la ga e de o positio s d i t t pou  es appli atio s, la solidification de ces alliages débute 

par la phase β (structure cubique e t e  sui ie d u e t a sition 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 

l a o auti ue i t oduit d autres variations structurales. Le présent travail explore l i fluence 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 transitio  β + L → α he ago al lose-

packed structure). As a function of Al o te t, the p opo tio s of β a d α phases o e  the ou se 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, hete oge eous seagull i g  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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