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Préambule

Au début de cette these et avant d’aborder ses différents chapitres, nous souhaitons rappeler
brievement I’origine de 1’appellation de 1’équation de Kolmogorov-Johnson-Mehl-Avrami
(KIMA) qui est au centre de nos travaux afin de proposer une 1égére modification a son
appellation. En effet, on retrouve dans la littérature plusieurs abréviations de cette équation
: IMA, JMAK ou KIMA. Cependant, Hillert a rapporté dans sa discussion publiée dans la
revue Metallurgical and Materials Transactions A [1] la contribution du métallurgiste russe
I. L. Mirkin dans 1’élaboration de cette équation et a suggéré de 1’appeler 1’équation de
Kolmogorov-Mirkin-Johnson-Mehl-Avrami (KM-JMA). C’est cette abréviation qui sera
adoptée dans la suite de ce travail.
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Abstract:

The aim of this thesis is to experimentally study and to model the kinetics ofa + f — f —
a phase transformations in isothermal and non-isothermal conditions. To this purpose,
several technics have been performed (DSC, SEM, Optical Microscopy, in-situ electrical
resistivity and XRD). The nucleation — growth theory and the KM-JMA equation have
been used to model the kinetics of phase transformations during isothermal holdings. An
approach based on the additivity rule has been developed to adapt the KM-JMA equation
to non-isothermal phase transformations and is compared to the one using the fictitious
time. Kinetics parameters (n, k and Q) have been determined using this approach and
discussed based on the microstructural analysis. Mechanisms of the o + f — f — a phase
transformations have been discussed by considering the microstructural analysis and the
kinetics parameters already determined.

Key words: Ti-6A1-4V, KM-JMA, additivity, nucleation — growth theory.

Résumé :

L’objectif de cette thése est 1’étude expérimentale et la modélisation des évolutions
microstructurale et des cinétiques de transformation de phase o + f — ff — a dans ’alliage
de titane Ti-6Al-4V dans des conditions isothermes et non-isothermes. Dans cette optique,
diverses techniques ont été utilisées (DSC, MEB, Microscopie Optique, résistivité
¢lectrique in-situ et DRX). La théorie de germination — croissance ainsi que 1’équation de
KM-JMA ont été utilisées pour modéliser les cinétiques de transformation de phase
isothermes. Une approche basée sur le principe d’additivité est proposée pour adapter
I’équation de KM-JMA pour les transformations de phases non-isothermes et est comparée
a celle utilisant la notion de temps fictif. Les paramétres de cinétique de transformation de
phase (n, k et Q) sont ainsi déterminés et interprétés sur la base des résultats de 1’analyse
microstructurale réalisée. Les mécanismes des différentes transformations de phase ont été
discutés en tenant compte de 1’analyse microstructurale et des parameétres de cinétiques
déterminés.

Mots clé : Ti-6Al-4V, KM-JMA, additivité, théorie de germination — croissance.
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Introduction générale

Les alliages de titane sont trés utilisés dans plusieurs domaines industriels et
particulierement dans 1’industrie aéronautique et aérospatiale grace a leur légereté, leurs
propriétés mécaniques €levées et leur bonne résistance a la corrosion. De par la diversité
des microstructures qu’il offre et les excellentes propriétés mécaniques qui en découlent,
le Ti-6Al-4V est ’alliage de titane le plus utilis¢ dans 1’industrie aéronautique et plus
particulierement dans les moteurs d’avions, ou il est employé dans la fabrication des aubes
fans, des aubes courtes, des disques turbines ou des carters. Les propriétés qu’offre cet
alliage sont fortement dépendantes des cycles thermiques et thermomécaniques utilisés
durant les séquences de fabrication. Il est donc primordial, afin d’optimiser ces propriétés,
de bien comprendre les mécanismes de formation et d’évolution des microstructures qui
apparaissent durant les traitements thermiques et thermomécaniques induits par les cycles
de fabrication. Nous nous intéresserons dans ce travail aux évolutions microstructurales
associées aux changements de phase induits par des traitements thermiques en

chauffage/refroidissement continus et durant des maintiens isothermes.

Le titane et ses alliages sont caractérisés par une transformation de phase durant laquelle
la phase f de structure cristallographique cubique centrée se transforme durant le
refroidissement en phase a de structure cristallographique hexagonale compacte. Cette
transformation de phase s’accompagne par une relation d’orientation appelée relation
d’orientation de Burgers qui permet, dans un méme grain £, d’obtenir six variantes de phase
a différentes.

Plusieurs études ont été réalisées afin de déterminer les évolutions microstructurales et les
cinétiques de transformation de phases qui leurs sont associées durant le refroidissement
continu ou pendant des maintiens isothermes dans ’alliage Ti-6Al-4V. Cependant, peu de
travaux se sont intéressé€s aux évolutions microstructurales et a 1’étude des cinétiques de la
transformation de phase a + f — f durant le chauffage. De plus, la relation entre les
mécanismes de ces transformations de phases et les paramétres de cinétique obtenus peut
étre approfondie davantage et étudiée avec plus de détails plus particulierement en
conditions non-isothermes. Ainsi, les mécanismes des transformations de phase isothermes
et non isothermes (chauffage et refroidissement) seront discutés sur la base des analyses
microstructurales et des valeurs des énergies d’activation et des indices d’Avrami obtenus
pour chaque transformation de phase.
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C’est pourquoi on se propose, dans ce travail, d’étudier les cinétiques des transformations
de phase a + f — f — a en conditions isothermes et non-isothermes. Cette étude s’est
attachée a traiter le sujet sous deux aspects :

Un aspect expérimental pour lequel plusieurs techniques ont permis de caractériser la
microstructure (microscopie optique, microscopie électronique a balayage, diffraction des
rayons X) d’une part, et de déterminer les différents parametres de la cinétique de
transformation de phase (Calorimétrie Différentielle a Balayage et Résistivité électrique
in-situ) d’autre part.

Un aspect théorique pour lequel des modeles mathématiques sont proposés afin de
déterminer les expressions des différents parametres de la cinétique et mieux comprendre
les mécanismes de formation des différentes microstructures et morphologies.

Cette these est divisée en deux grandes parties :

Une premiére partie bibliographique dans laquelle nous dressons un état de I’art regroupant
I’ensemble des travaux ayant étudié les transformations de phase o + f — f — a. Cette
partie contient deux chapitres : un premier chapitre consacré a quelques rappels sur le titane
et ses alliages en particulier le Ti-6Al-4V, et un deuxieme chapitre présentant les notions
de base de la théorie de germination — croissance et de I’équation de KM-JMA.

La deuxieme partie décrit, dans le Chapitre III, les traitement thermiques effectués et
I’ensemble des techniques expérimentales ayant permis la caractérisation microstructurale
de I’alliage et la détermination des cinétiques de transformations de phase. Le chapitre IV
présente alors les résultats des différents essais expérimentaux réalisés et leurs
interprétations. L’équation de KM-JMA a été utilisée pour décrire les cinétiques de
transformation de phase isothermes. Afin de pouvoir utiliser cette €quation en conditions
non-isothermes, une nouvelle approche basée sur le principe d’additivité est proposée dans
ce travail et est comparée a ’approche classique généralement utilisée qui implique
I’introduction d’un temps fictif compensatoire. Les différentes microstructures obtenues
lors des traitements thermiques imposés dans ce travail sont discutées et liées aux
parametres de cinétique calculés. Un dernier chapitre dans cette partie (chapitre V) est
consacré a la discussion des résultats obtenus par la simulation de la transformation de
phase fm — a durant des maintiens isothermes aprés mise en solution dans le domaine
biphasé via le logiciel MatCalc dans sa version démonstration, et par la modélisation en
utilisant un mod¢le de germination — croissance couplé a 1’équation de KM-JMA. Les
résultats de la modélisation et de la simulation ont été¢ ensuite confrontés aux résultats

expérimentaux.
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Nous rappelons enfin I’ensemble des résultats obtenus dans ce travail dans une conclusion
générale qui clot ce document.
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Généralités sur le titane et 'alliage Ti-6Al-4V

Chapitre I : Généralités sur le titane et
Palliage Ti-6Al-4V

I.1. Introduction

Le titane est un élément de transition ayant une température de fusion de 1670 °C et une
masse volumique de 4510 kg/m? [2]. Il forme avec ses alliages une classe de matériaux
utilisés dans D’industrie grace a leurs excellentes propriétés mécaniques (résistance
mécanique spécifique ¢élevée, bonne ductilit¢é dans des conditions normales de

température), une faible densité et une bonne résistance a la corrosion [3].

Le titane pur est le si¢ge d’une transformation allotropique lui permettant de passer d’une
structure cubique centrée appelée phase f stable a haute température (as = 0.332 nm) a une
structure hexagonale pseudo-compacte appelée phase o stable a basse température (aq =
0.295 nm ; ca = 0.4682 nm, ca /aa = 1.587) [4]. La température de passage réversible d’ un
réseau a I’autre est appelée le transus f (7p) et vaut 882°C pour le titane pur. En pratique
Tp est largement fonction de la composition chimique et donc de la pureté¢ du métal [5].
Quelques propriétés physiques du titane pur sont présentées dans le Tableau I.1.

Tableau I.1: Quelques propriétés physiques du titane pur [3]

Propriétés Valeur

Couleur Gris foncé

Densité 4510 kg/m’

Point de fusion 1668 + 10 °C

Dureté 70 4 74 HRB

Module d’Young 120 GPa

Coefficient de Poisson 0.361

Coefficient de dilatation thermique linéaire  8.41 109K

Conductivité électrique 3 % IACS (cuivre = 100 % IACS)
Résistivité électrique (a 20 °C) 420 nQQ.m

D’un point de vue cristallographique, cette transformation s’accompagne d’une relation
d’orientation appelée relation d’orientation de Burgers [6]. Un cisaillement le long d’un
plan de la famille {112} perpendiculaire au plan (110)p et dans la direction paralléle &
I’'une des deux directions [111]p permet ainsi d’obtenir la maille primitive du réseau
hexagonal pseudo-compact (Figure I.1).
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Compte tenu de cette relation d’orientation, la transformation de phase permet dans un
méme grain f d’obtenir six variantes o différentes. Généralement, les traitements
thermomécaniques appliqués durant les procédés de fabrication ou durant les cycles de
soudage n’engendrent pas une distribution équiprobable des six variantes a dans chaque
grain £, générant par conséquent une anisotropie élevée des propriétés suivant les directions
de sollicitation de la piece.

Notons, par ailleurs, que le rapport co/a« pour le titane est inférieur au rapport théorique de

compacité idéale du réseau hexagonal | % . Ainsi, les plans prismatiques et pyramidaux

deviennent aussi des plans de haute densité en plus du plan basal, ce qui engendre la
multiplication des plans de glissement et de maclage et explique, en partie, la ductilité
relativement importante du titane par rapport a d’autres systémes hexagonaux.

Figure 1.1 : Schéma illustratif du passage du réseau cubique centré au réseau hexagonal pseudo-

compact [6]
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Généralités sur le titane et I'alliage Ti-6Al-4V

I.2. Familles des alliages de titane

Allié a d’autres ¢léments du tableau de Mendeliev, le titane peut former différents alliages
répertoriés dans plusieurs familles que ’on peut distinguer par leur microstructure
d’équilibre a température ambiante, microstructure qui dépend fortement de leur
composition chimique.

1.2.1. Effets des éléments d’alliage

Les ¢léments d’addition ajoutés au titane (en insertion ou en substitution) sont
classés selon leur tendance a stabiliser 1’'une ou ’autre des phases a et . On distingue
ainsi :
1.2.1.1 Eléments a-génes
Ces ¢éléments stabilisent la phase a et ¢lévent la température de transformation entre les
domaines de phase a et o + S (Figure 1.2). Leurs effets sont additifs et on évalue le caractére
a-geéne en calculant la teneur équivalente en Al par la formule [7] (% massiques) :

[a1], = [Al]+é[Zr]+%[Sn]+lO([O]+[C]+2[N]) (L1)

1.2.1.2. Eléments f-génes

Ces ¢léments stabilisent la phase f et diminuent la température de transformation entre le
domaine £ et le domaine a + . On distingue les éléments S-genes isomorphes, miscibles
en toutes proportions dans la phase S et les éléments S-geénes eutectoides pouvant former
des précipités (Figure 1.2). De méme que pour les ¢léments a-genes, le caractére f-geéne
peut étre déterminé en utilisant la formule suivante [7] (% massiques) :

1 1 1 1
Mo, =[Mo|+—|Ta|[+—|Nb|+—|W|+—|V 1.2
[Mol, = v+ [ral -l L w1 Ly 0.2
1.2.1.3. Les éléments neutres
Ces ¢léments n’ont pas d’effet stabilisant sur aucune des deux phases a et S (Figure 1.2).
Notons cependant, tel que rapporté aussi par Le Biavant — Guerrier [7], que bien qu’ils
soient considérés comme neutres les éléments Zr et Sn figurent dans 1’expression de

I’équivalent en Al dans I’équation (I.1).
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Figure 1.2 : Schéma illustratif de I'effet des éléments d'alliage sur les diagrammes de phase des

alliages de titane [8]

I.2.2. Les principales familles d’alliage de titane

En stabilisant I’'une ou ’autre des phases, les ¢léments d’alliages influencent fortement les

microstructures a la température d’utilisation et modifient également les propriétés

mécaniques [9]. Il est alors usuel de classer les alliages de titane suivant les phases

dominantes a température ambiante :

Les alliages a: constitués de 100% de phase a, ces alliages contiennent
essentiellement des éléments d’addition de type a-geénes. Ainsi, leur composition
chimique ne permet pas de retenir la phase f a température ambiante.

Les alliages o + £ : Cette famille représente la grande majorité des alliages de titane
développés sur le marché. Elle est elle-méme divisée en trois sous-groupes :

Les alliages quasi-a : ces alliages sont obtenus par 1’ajout d’une faible quantité
d’éléments f-génes ce qui permet de retenir une faible proportion de phase f
stable, ils sont proches des alliages a.

Les alliages a + f : alliages biphasés proprement dit. Les éléments a-génes et f-
genes sont présents en quantité suffisante pour obtenir un large domaine biphasé
(e + p) et par conséquent une plus grande variét¢ de microstructures a
température ambiante.

Les alliages quasi f : ces alliages possédent trés peu de phase a, la concentration
en ¢léments f-geénes pour ces alliages est suffisante pour déplacer les points Ms
et My (températures de début et fin de transformation martensitique de la phase
[ en phase o' hexagonale en cas de trempe rapide) en dessous de la température
ambiante [4].

Les alliages £ : constitués de 100% de phase f. La concentration en éléments /-
genes permet, dans ce cas, de stabiliser la phase £ a la température ambiante qui ne
se décomposera pas suite a un traitement thermique ultérieur.
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La Figure 1.3 récapitule I’ensemble des familles d’alliages de titane ainsi que les plages de

[A!]eq €t [Mo]eq leur correspondant.
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“Nem.ﬁ”

555

B218
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LCB

£C
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0 5 10 15 20 25 T, T,

1 1 1 1 1 i i
5.8A1-45Sn-3.5Zr-0.7TNb-0.5Mo-0.35i-0.06C 1913 1045
6Al-2.755n-4Z r-0.4Mo-0.455i 1859 1015
5.5A1-3.58n-3Zr-1Nb-0.25Mo-0.35i 1859 1015
6AL-5Zr-0.5Mo-0.25Si 1877 | 1025
6Al-2Sn-4Zr-2Mo-0.15i 1823 995
8AL-1Mo-1V 1922 1050
2.25A1-11Sn-4Zr-1Mo-0.258i 1742 950
SAF1Sn-1Zr-1V-0.8Me 1795 979
6Al-4V 1832 1000
GAL6V-2Sn 1751 9255
4.5 Al-1.6V-2Mo-0.5F e-0.351-0.03C 1770 965
4A1-2Sn-4Mo-0.58i 1787 975
6Al-2Fe-0.15i 1850 1010
6A1-250-2Z r-2Mo-2Cr-0.258i 1805 | 985
GAl-2Sn-4Zr-6Mo 1724 940
4.5A1-3V-2Mo-2Fe 1670 910
5A1-28n-4Zr-Mo-2Cr-1Fe 1652 | 900
5A128n-2Zr-4Mo-4Cr 1634 890
11.5Mo-6Zr-4.55n 1418 770
10V-2Fe-3A1 1472 800
| 5A1-5V-5Mo-3Cr-0.5Fe 1580 860
15Mo-2.7Nb-3A1-0.28i 1544 | 300
15V-3Cr-3A1-38n 1460 760
| 6.8Mo-4.5F e-1.541 sl o
3AL8V-6Cr-4Mo-4Zr 1247 675

Figure 1.3 : Schéma récapitulatif des familles d’alliages de titane et leurs [4/]., et [Mo].,

correspondants [10]
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I.3. L’alliage Ti-6A1-4V

I.3.1. Composition chimique

Parmi les alliages de titane, on s’intéressera dans ce travail a I’alliage biphasé Ti-6AI-4V.
Cet alliage représente, a lui seul, plus de la moiti¢ de la consommation mondiale [11]. La
composition chimique nominale de 1’alliage Ti-6Al-4V ainsi que quelques propriétés de
cet alliage sont données dans les tableaux 1.2 et I.3 respectivement.

Tableau 1.2 : Composition chimique nominale de 1’alliage Ti-6Al-4V [12]

Elément Al \4 Fe 0] C N H Ti

Wt% 55-675 35-45 <03 <02 <008 <0.05 <0.015 Balance

Tableau 1.3 : Quelques propriétés de ’alliage de titane Ti-6A1-4V a I’état recuit [12]

Propriétés Valeur
Résistance a la traction 950 MPa
Dureté Brinell 334
Module d’Young 113.8 GPa
Coefficient de Poisson 0.342
Coefficient de dilatation thermique linéaire 8.6 10K
Conductivité thermique 6.7 Wm.K
Résistivité électrique (a 20 °C) 178 nQ2.m

1.3.2. Diagrammes de phase

L’ensemble des diagrammes d’équilibre binaires que peut former le titane est disponible
dans le ASM Metals Handbook [13]. Toutefois, nous ne présenterons dans cette étude que
deux diagrammes binaires que nous considérons importants : le Ti-Al ainsi que le Ti-V
puisque I’aluminium et le vanadium sont les éléments majoritaires dans 1’alliage
Ti-6Al1-4V derricre le titane. Tel qu’on peut le voir sur la Figure 1.4, les phases d’équilibre
rencontrées dans le diagramme d’équilibre Ti-Al sont : les solutions solides (5-Ti) de
réseau cubique centré, (a-Ti) de réseau Hexagonal compact, et (Al) de réseau cubique a
faces centrées ainsi que les phases intermétalliques Ti3Al (az2), TiAl (), 0 et TiAls.

Comme indiqué précédemment I’ajout d’aluminium élargit le domaine d’existence de la
phase (a-Ti) mais engendre aussi la formation de la phase Ti3Al (environ 5 % massique
d’Al suffisent pour que le mélange a + TisAl apparaisse a 500 °C). Afin d’éviter
I’apparition de la phase Ti3zAl, extrémement durcissante et fragilisante, le taux d’aluminium
dans la plupart des alliages de titane est limité a environ 6 % massique [5]. Dans le cas du
Ti-6Al-4V la teneur équivalente en Aluminium [A/]eq est limitée a 9 % pour la méme raison
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[9,14]. Notons enfin qu’a 6 % massique en aluminium, la température de transformation a
— f passe a environ 1273 K (1000 °C) comparée a la température de 1155 K (882 °C) pour
le titane pur.

Weight per cent Al
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

Temperature (K)

770 T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Ti Atom per cent Al Al

Figure 1.4 : Diagramme d'équilibre binaire Ti-Al [13]

Le diagramme d’équilibre Ti-V (Figure 1.5) contient un gap de miscibilité¢ dans la solution
solide (f-Ti, V) et une transformation monotectoide ayant lieu a 948 K (675 °C) : (5-Ti,V)
= (a-T1) + (V). Au-dessus de 1155 K (882 °C), le titane et le vanadium sont totalement
miscibles dans la solution solide (5-Ti, V). La solubilit¢ maximale du vanadium dans la
solution solide (a-Ti) est d’environ 3 % massique.

Weight per cent V

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
2170 -
1970 |
1878K
__ 1770+ =
E3
5 1570 - L.
g T, V)
% .
1370 - g
2
1170 - 1155K 123K —
870 —R 948K i
(e-Ti) \
770 T T T T T T T T =
0O 10 20 30 40 50 60 70 8 90 100
Ti Atom per cent V v

Figure 1.5 : Diagramme d'équilibre binaire Ti-V [13]
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1.3.3. Effet des traitements thermiques

1.3.3.1. Différentes phases présentes

L’alliage Ti-6Al-4V, étant un alliage biphasé, peut engendrer un nombre varié de
microstructures apres un traitement thermique ou thermomécanique. Plusieurs parameétres
(dont la température du traitement, la vitesse de chauffage/refroidissement, le taux de
déformation, etc.) conditionnent la nature, le taux et la morphologie des phases ainsi
formées. On ne s’intéressera, dans cette étude, qu’aux effets des traitements thermiques
(Figure 1.6).

Les phases d’équilibre et hors-équilibre qui peuvent étre formées dans 1’alliage de titane
Ti-6Al-4V en fonction des traitements thermiques qu’il subit et que nous rencontrons dans

ce travail sont dénommées habituellement comme suit :

e Phase f stable (fs) : phase f retenue a I’ambiante, stabilisée et impossible a
transformer par traitement thermique.

e Phase f transformée () : décomposition de S par refroidissement lent en structure
lamellaire a + £.

e Phase f métastable (fn) : phase f retenue a ’ambiante mais avec sa composition
chimique haute température ; elle est susceptible de se transformer par traitement
thermique ultérieur.

e Phase a primaire (ar) : phase a présente a 1’équilibre a haute température pendant
le traitement thermique ou thermomécanique.

e Phase a secondaire (ax) : phase a résultant de la transformation de i ou S+ au cours
de traitements thermiques.

e Phase a prime (a) : phase hexagonale comme la phase @, mais ayant la méme
composition chimique que la phase f ; phase martensitique obtenue par trempe
rapide de la phase .

1.3.3.2. Evolutions microstructurales lors d’une mise en solution a T > 7

Notons, d’abord, qu’une microstructure initiale a la température ambiante composée de
grains de phase f globulaires dans une matrice de phase a est obtenue apres un traitement
thermique (appelé mill annealing) qui consiste a chauffer ’alliage jusqu’a 730 °C environ,
suivi d’un maintien a cette température pendant 4 heures et finalement le refroidir au four
jusqu’a 25 °C [3]. Lors d’une mise en solution au-dessus du 7p ultérieure a ce traitement,
la phase o est complétement dissoute cédant la place a une microstructure entieérement £.
Gil et al. [15] ont montré que suite a des mises en solution a trés haute température (1050
— 1250 °C), on assiste au grossissement des grains f selon la distribution de Hillert [16].
Cette croissance des grains a lieu de maniére uniforme dans I’ensemble de la microstructure
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et I’évolution de la taille des grains suit une loi asymptotique décrite par 1’équation
formulée par Beck et al. [17,18] :

D-D, = 4, exp[— Ig; jtb (1.3)

ou : ¢ est la durée du traitement de mise en solution, Do et D sont les tailles de grain initiale
et a I’instant 7 respectivement, 4o une constante et b est une constante généralement
inférieure a 0.5 [19], Qg est I’énergie d’activation pour le grossissement de grains Qg = 95
kJ/mol [15].

1.3.3.3. Effet d’un refroidissement a partir d’une température T > T

L’alliage Ti-6Al1-4V, tout comme I’ensemble des alliages de titane biphasés, est caractérisé
par une transformation martensitique qui peut étre obtenue par un refroidissement tres
rapide (trempe a 1’eau) au-dessus du point Ms (Figure 1.6.a). Rack et al. [20] et Malinov et
al. [20] ont rapporté que si la vitesse de refroidissement est supérieure a 410 °C/s, la
microstructure finale serait entierement martensitique a’. La martensite ainsi formée est
sous forme d’aiguilles trés fines et est extrémement maclée et durcissante en raison de
I’augmentation de la densité des dislocations apres le refroidissement rapide. Notons aussi
qu'une autre phase métastable (la martensite ") apparait dans les alliages de titane
contenant des ¢léments f-geénes isomorphes [21]. Pour ces alliages contenant des éléments
a miscibilité totale dans le titane, le réseau hexagonal de la martensite devient tordu ce qui
engendre la perte de la symétrie hexagonale et on obtient de la martensite a” (de réseau
orthorhombique) [5,14]. La martensite o” peut €tre considérée comme une étape
intermédiaire entre les réseaux cubique centré et hexagonal compact. Ceci dit, il a été
rapporté dans la littérature [3] qu’on retient une faible quantité de phase s méme apres une
trempe a I’eau (Figure 1.6.a).

Un refroidissement a 1’air permet des vitesses de refroidissement intermédiaires. Dans ce
cas, on obtient une microstructure composée de la phase fs et de la phase aus sous forme de
lamelles fines dont la largeur est fonction de la vitesse de refroidissement (Figure 1.6.¢).

Pour des vitesses de refroidissements plus faibles, les lamelles deviennent plus larges
(Figure 1.6.1). La microstructure est dite en vannerie ou les lamelles parall¢les entre elles
et séparées par la phase s sont regroupées en colonies. Dans chaque colonie, les lamelles

croissent en respectant la méme relation d’orientation de Burgers.

1.3.3.4. Evolutions microstructurales lors d’une mise en solution a T < 7

Une mise en solution a T < T (dans le domaine biphasé) permet d’homogénéiser la
microstructure qui est composée de la phase as équiaxe et de la phase £. L’¢lévation de la
température de mise en solution engendre un grossissement des grains de phase au. 1l a été
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rapporté dans la littérature que la durée de mise en solution n’affecte pratiquement pas la
taille des grains oz. Semiatin et al. [22] ont ainsi noté que durant un maintien a 950 °C, une
augmentation de 50 % du diamétre d’un grain de phase as nécessite 64 heures de maintien.

1.3.3.5. Effet d’un refroidissement a partir d’une température T < T

Le refroidissement consécutif a une mise en solution dans le domaine biphasé
(microstructure composée des phases os et f) peut engendrer plusieurs microstructures
selon que la température de mise en solution soit supérieure ou inférieure au point M.

o T>M;

Dans ce cas, une trempe a I’eau permettra d’obtenir une microstructure composée de grains
équiaxes de phase as, d’aiguilles de martensite a' et de retenir une faible quantité de phase
ps (Figure 1.6.b). Tandis qu’un refroidissement a 1’air engendrera la transformation de la
phase f en phase ar sous forme de lamelles fines. La microstructure finale sera, donc,
composée de grains de phase as et de lamelles de phase an séparées par de la phase fs
retenue (Figure 1.6.f). Un refroidissement lent permet d’obtenir une phase as a grains
équiaxes avec de la phase fs intergranulaire (Figure 1.6.)).

o T<M;
Lorsque la température de mise en solution est inférieure au point M, il n’y a pas de
transformation martensitique, un refroidissement rapide aura pour effet de figer la
microstructure de haute température oz + fm (Figure 1.6.d).

Notons, enfin, qu’un revenu aprés trempe permet de précipiter la phase o a partir de la
décomposition des phases métastables : S si la trempe a lieu a partir de T < M; et fm + o’
si T > M.

1.3.4. Diagrammes TTT et TRC de I’alliage Ti-6A1-4V
Les domaines d’existence des phases décrites précédemment peuvent étre visualisés sous
la forme de diagrammes TTT et TRC.

Le diagramme TRC d’un alliage Ti-6AI-4V est présenté en Figure 1.7 [23]. Ce diagramme
a été réalisé en utilisant plusieurs vitesses de refroidissement aprés mise en solution a 1020
°C (domaine monophas¢ f). Deux transformations se distinguent selon la vitesse de
refroidissement ; une transformation martensitique lorsque la vitesse de refroidissement est
¢levée et une transformation diffusive pour les faibles vitesses de refroidissement. Pour des
vitesses de refroidissement intermédiaires, la phase f donne, aprés transformation, un
mélange de phases aur, fs et a’. On remarque aussi que les points Ms et My sont élevés (Ms
est légérement supérieur a 800 °C et My est quant a lui légérement supérieur a 700 °C).
Notons, de plus, que la température 7s correspondant au début de la transformation de la
phase f demeure relativement constante pour les vitesses de refroidissement tres faibles.
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Cette température commence ensuite a diminuer au fur et & mesure que la vitesse de
refroidissement augmente. Notons par ailleurs, d’aprés ce diagramme TRC, que des
vitesses de refroidissement comprises entre 500 et 800 °C/s permettent d’obtenir une

microstructure entiérement martensitique.

1085 °C
(1950 °F)

985°C |
(1750°F) 3

900 °C
(1650 °F)

Tempes sure ——

S e

B45°C 7
{1550 °F)
oy

g
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Figure 1.6 : Effet d'un traitement thermique sur la microstructure du Ti-6AI-4V : a) o’ + S, b) oy +
a'tp,c)os+a'+ p,d)ar+ Bu, €) ayaciculaire + S, f) oy + ay aciculaire + 5, g) a; + oy aciculaire
+ f,h) o; + p, 1) oy lamellaire + f, j) a equiaxe + f intergranulaire, k) a equiaxe + £ intergranulaire,

1) a equiaxe + f§ intergranulaire [3]
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Malinov et al. [24] ainsi que Ahmed et Rack [20] ont rapporté que pour s’affranchir de la
diffusion lors du refroidissement d’un alliage de titane Ti-6Al-4V, la vitesse de
refroidissement devrait étre environ 400 °C/s. Donachie [3] a quant a lui rapporté qu’on
retient un peu de phase fs quelle que soit la vitesse de refroidissement. On remarque enfin
une légere augmentation de la dureté lorsque la vitesse de refroidissement augmente.

Un exemple d’un diagramme TTT de I’alliage Ti-6Al-4V est donné dans la Fig.1.8 [25].
On remarque qu’une trempe interrompue a partir du domaine monophasé f suivie d’un
maintien isotherme a des températures dans I’intervalle 600 — 900 °C permet de
décomposer la phase S et/ou la phase o', selon que 1’on ait franchi les points M;s et My
durant la trempe, et de précipiter la phase az. Malinov et al. [26] ont proposé un modele
basé sur les réseaux de neurones permettant de simuler les diagrammes TTT des alliages
de titane tel qu’illustré dans la Figure 1.9. Dans ce travail, ces auteurs ont étudié 1’effet des
¢léments d’addition aluminium, vanadium et oxygéne sur le diagramme TTT du Ti-6Al-
4V. Comme on peut le voir sur la Figure 1.9.a, une augmentation de la teneur en aluminium
provoque le déplacement de la courbe en C vers les hautes températures et vers des temps
d’incubation plus courts favorisant, par conséquent, la décomposition de la phase fm.
L’ajout de vanadium produit, quant a lui, un effet inverse en déplacant la courbe en C vers
les basses températures et les temps d’incubation vers les plus grandes valeurs (Figure
1.9.b) retardant, ainsi, la décomposition de la phase fn. L’effet de 1’oxygene est encore plus
marquant car une légére augmentation en oxygene produit le méme effet qu'une forte
augmentation en aluminium (Figure 1.9.c).

Tl |AI|V | Fe|C |O,[ N]H,

| Chemical composition, [ % weight T=1020°C
o TiGAl4V P [ % weight] bal. | 65 | 44 | 0.5 |0.023 [0.0130[0.017 [0.0024
1000 === e P e I Y B ) Er— N S S REE]
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= 500 { ,\\, - |
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Figure 1.7 : Diagramme TRC de I’alliage Ti-6Al-4V aprés mise en solution a 1020 °C [23]
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On peut aussi remarquer, a partir de ces Figures, que I’augmentation de la concentration
en vanadium permet de rabaisser le point M; tandis que I’augmentation des teneurs en
aluminium et oxygene influence beaucoup moins 1’évolution du point Ms.
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Figure 1.8 : Diagramme TTT de I’alliage Ti-6Al1-4V aprés mise en solution a 1020 °C [25]
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Figure 1.9 : Effet des éléments d’alliage sur le diagramme TTT du Ti-6Al-4V : a) effet de
I’aluminium, b) effet du vanadium, c) effet de I’oxygene [26]
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I.3.5. Cinétiques et mécanismes de transformations f — (a, a") +
Notons tout d’abord que la relation de Burgers décrite précédemment demeure valable

aussi bien dans le cas des transformations diffusives que des transformations sans diffusion.

1.3.5.1. La transformation martensitique

La transformation martensitique implique un mouvement coopératif des atomes induit par
un cisaillement décrit par deux systémes:[l 1 l]ﬂ(l 1 E)ﬁ et [1 1 l]ﬂ(i 0 l)ﬂ. Le
taux de cisaillement nécessaire pour obtenir la martensite dans les alliages de titane est
relativement faible. Dans I’alliage Ti-6Al-4V, la martensite se présente sous forme
d’aiguilles tres fines enchevétrées.

Des équations empiriques sont généralement utilisées pour décrire 1’évolution de la fraction
de la martensite en fonction de la température. Koistinen — Marburger [27] ont proposé une
€quation permettant de déterminer la fraction de la martensite en fonction de la température
dans les aciers. Cette équation a été ensuite utilisée pour les alliages de titane [28,29]. Ainsi,
le degré de transformation de la phase f en phase o' peut s’écrire :

S =1=exp[c(M, ~T)] (14)
Ou:
M; : est la température de début de la transformation martensitique

¢ : est une constante, ¢ = 0.003 pour les alliages de titane [29].

1.3.5.2. La transformation par diffusion

Contrairement a la transformation martensitique, durant un refroidissement relativement
lent, la phase S se transforme en phase ar en impliquant la diffusion. Durant le
refroidissement, lorsque la température atteint 75 (7s < Tp en fonction du degré de
sursaturation), la phase aur se forme d’abord au niveau des joints de grains f/f sous forme
d’un liseré continu, cette morphologie étant appelée acs (Grain Boundary). Le liseré peut
étre en forme d’allotriomorphes en zig — zag [20,30] (Figure 1.10.a) ou en dents de scie
[30] (Figure 1.10.b).
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Figure 1.10 : Morphologie de la phase ags au joint de grain dans un alliage Ti-6Al-4V : a) en zig
— zag, b) en dent de scie [30]

Menon et Aaronson [31] ont proposé une loi parabolique pour décrire la vitesse de
croissance du liseré acs dans le cas des alliages Ti-3.2Co et Ti-6.6Cr telle que :

1, =bt (L5)

aGp

ou /,,

B

est la largeur du liseré, b est une constante qui tient compte du coefficient de
diffusion en volume et du degré de sursaturation. Notons aussi que la largeur du liseré est
proportionnelle a la température de transformation [32].

A mesure que la température diminue, une deuxieme morphologie de phase ax apparait
sous forme de lamelles a partir du liseré déja formé, cette morphologie est appelée aw
(Widmannsitten). Les lamelles croissent ensuite a 1’intérieur du grain S tel qu’observé par
Gil et al. [15].

Ahmed et Rack [20] ont distingué deux types de lamelles aw en fonction de la température

de transformation. En effet, lorsque la température est élevée, les lamelles apparaissent par
germination sympathique et leur croissance est contrdlée par la diffusion [31,33]. Si par
contre la température est faible, la diffusion est limitée et la croissance des lamelles est
dans ce cas controlée par la réaction a I’interface et la croissance par marches (contrdlée
par la diffusion). Dans leur travail concernant la formation de la structure Widmanstatten
dans I’alliage Ti-6Al-4V, Ohmori et al. [30] ont considéré que la croissance des lamelles
aw €tait similaire a celle de la bainite supérieure dans les aciers et ont proposé un modele
de croissance par diffusion assistée par le cisaillement induit par la transformation
displacive.

Ceci dit, deux mécanismes ont été€ proposés pour décrire le passage de la morphologie acs
a la morphologie aw: la déstabilisation du front de croissance et la germination
sympathique.
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Dans ces travaux sur le mécanisme de formation de la phase ar durant des traitements
thermiques comprenant des refroidissements lents a partir des domaines S et a + £ et durant
des maintiens isothermes dans le domaine o + £, Fujii [34] explique que la formation de la
morphologie acs s’accompagne du rejet des éléments fS-geénes, particulierement le
vanadium, ce qui engendre la stabilisation de la phase £ dans les régions adjacentes. Ainsi,
le front de croissance du liseré acs est déstabilisé et on observe 1’apparition de surfaces
convexes et concaves sur le liseré (Figure I.11). Un gradient de concentration est créé entre
les parties convexes (qui deviennent pauvres en vanadium) et concaves (qui deviennent
riches en vanadium) du liseré. Par conséquent, les lamelles aw croissent sur les parties

convexes.

a)

Concentration
of V

Figure I.11 : Schéma illustratif du mécanisme de formation de la morphologie aw [34]

D’un autre coté, Aaronson et al. [35] ont étudié la formation de la morphologie aw par
germination sympathique dans les alliages a base de titane Ti-6.6 at% Cr et Ti-8.6 at% Mn.
Cette germination est définie comme étant la formation d’un précipité au niveau d’un
cristal de méme phase, le précipité ayant une composition chimique différente de la matrice
[35]. Ce phénomene a été initialement observé par Aaronson et Wells [36] en 1956 durant
I’¢tude des transformations bainitique et proeutectoide dans des aciers au carbone a
température constante. On distingue trois types de germination sympathique (Figure 1.12) :
face — face, bord — face et bord — bord.

Plusieurs travaux ont été¢ aussi proposés pour étudier et modéliser les cinétiques de
transformation de phase a + f — f — a durant le chauffage et le refroidissement ou en

conditions isothermes.
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1. Face-to-face SN

E (sheaves)

2. Edge-to-face SN

&:
3. Edge-to-edge SN
— S

Figure .12 : Schéma illustratif des différents types de germination sympathique [35]

S. Malinov et al. [37] ont utilisé la Calorimétrie Différentielle a Balayage (DSC) pour
déterminer les cinétiques de la transformation de phase f — a en refroidissement continu
et ont obtenu une valeur constante de 1’indice d’Avrami n» = 1.13. Ils ont par conséquent
considéré que le mécanisme de la transformation ne change pas durant le refroidissement
et que la formation de la phase a a lieu par germination hétérogeéne sur les joints de grains
[ en supposant que la vitesse de croissance des lamelles est constante. Ils ont aussi étudié
la cinétique de transformation de phase isotherme f — o dans 1’alliage Ti-6Al-4V pour
plusieurs températures de maintien allant de 750 °C jusqu’a 950 °C [24] et ont obtenu des
valeurs de n = 1.1 pour des maintiens isothermes compris entre 900 °C et 950 °C etn=1.3
pour des maintiens isothermes compris entre 750 °C et 900 °C. Les auteurs ont donc
proposé deux mécanismes de formation de la phase a : une germination hétérogéne au
niveau des joints de grains pour les maintiens a des températures supérieures a 900 °C et
une germination homogene pour les maintiens a des températures inférieures a 900 °C en
attribuant cette différence dans le mécanisme de germination de la phase a a I’effet de la
force motrice (sursaturation). Cependant, en considérant que le point Ms pour le Ti-6Al-
4V est compris entre 830 °C et 850 °C (Figure 1.7), il est probable que le refroidissement
trés rapide (trempe a partir du domaine monophasé f) antérieur aux maintiens isothermes
ait provoqué D’apparition de la martensite. En effet, une trempe interrompue a des
températures inférieures a 850 °C engendrerait la présence de martensite et de phase fSm.
La décomposition de ces deux phases peut éventuellement engendrer deux mécanismes
différents de germination de la phase a.

Katzarov et al. [38] ont proposé un mode¢le par éléments finis pour suivre la cinétique de
la transformation de phase  — a en assumant que cette transformation est contrélée par la
redistribution du vanadium entre les phases a et £ et en considérant que la croissance des
lamelles aw et unidirectionnelle et est parallele a la direction [110]s. Le choix du vanadium
a été dicté en considérant les vitesses de diffusion des éléments aluminium et vanadium
dans les phases a et 5. Comme on peut le voir dans la Figure 1.13, les teneurs en aluminium
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et en vanadium dans la phase a varient peu durant la transformation. Cependant, la teneur
en vanadium dans la phase f évolue sensiblement.

Semiatin et al. [22] ont étudié les évolutions microstructurales de 1’alliage Ti-6Al-4V apres
mise en solution dans le domaine biphasé (a + f) suivie de refroidissements continus
jusqu’a des températures intermédiaires et finalement d’une trempe a I’eau. Ils ont proposé
des modeles de cinétique pour déterminer les fractions volumiques de la phase as en
fonction de la vitesse de refroidissement et de la température de mise en solution. Deux
modeles de croissance ont été utilisés pour étudier la croissance de or: ’approximation a
rayon constant [39,40] et la solution exacte de Carslaw et Jaeger [41] en utilisant les
coefficients de diffusion intrinséque de I’aluminium et du vanadium. Pour étudier la
croissance des lamelles de la phase az, Semiatin et al. se sont basés sur les travaux de
Trivedi et al. [42]. Dans leur travail, ils ont constat¢ que la formation de la phase as
dépendait grandement de la sursaturation laquelle diminue sensiblement suite a 1’apparition
des lamelles aur.

Gaoyang Mi [43] et al. ont propos¢ un modele thermo-métallurgique permettant de
modéliser les cinétiques de la transformation de phase o — f — a en chauffage et en
refroidissement dans des soudures TIG en Ti-6Al-4V durant le refroidissement continu.
Des valeurs de n et de 1’énergie d’activation Q sont obtenues telles que : n =1 et Q = 687
kJ/mol. Cette valeur d’énergie est tres élevée comparée a celle de diffusion du vanadium
dans la phase f tel qu’on le verra ultérieurement dans ce document.

T—l—— Al iﬁ alpha

1418 —»— V/in alpha
12l —8— Alin beta
3 -e— Vin beta
E' 10t
co
a
c 5
Q poabEaEeaE
O
2_
0 L 1 i L
750 800 850 200 950 1000
T(°C)

Figure .13 : Evolution des teneurs en titane, en aluminium et en vanadium durant la

transformation de phase f — a [38]
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I.4. Conclusion

L’alliage Ti-6Al-4V est un alliage biphasé dont la composition chimique permet de retenir
les deux phases o et § a I’ambiante. Ainsi, une grande variété de microstructures peut étre
obtenue suite a des traitements thermiques ou thermomécaniques. Les mécanismes et
cinétiques de ces transformations de phases ont fait 1’objet de plusieurs travaux. Les
observations métallographiques effectuées ont montré I’existence de deux morphologies
de phase a : un liseré continu appelé as qui se forme le long des joints de grains 5/ et des
lamelles dénommeées aw qui germent au niveau du liseré et croissent a I’intérieur des grains
p. La formation de ces lamelles a fait I’objet de plusieurs hypothéses, certains auteurs
I’attribuent a la déstabilisation du front de croissance au niveau du liseré alors que d’autres
proposent un mécanisme de formation par germination sympathique. La croissance des
lamelles aw est aussi un sujet de controverse. En effet, des modéles ont été proposés en
supposant que la croissance des lamelles est controlée par la diffusion du vanadium tandis
que certains auteurs ont observé que la croissance des lamelles s’accompagne de
I’apparition de marches et par conséquent est controlée par la diffusion du vanadium mais
aussi par la réaction a I’interface a/f permettant la formation de ces marches. De plus,
certains auteurs citent un mécanisme de formation de ces lamelles semblable a celui de la
transformation bainitique dans les aciers. Nous essayerons donc, dans ce travail, d’apporter
une contribution pour mieux comprendre les transformations de phases o — f — a + f en
chauffage et en refroidissement en nous basant sur les observations microstructurales et les

valeurs des énergies d’activation obtenues.
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Chapitre II : Modélisation des cinétiques de
transformations de phase

I1.1. Introduction

Nous avons vu dans le chapitre précédent que les traitements thermiques que subit 1’alliage
Ti-6Al-4V peuvent engendrer des microstructures variées qui influencent grandement ses
propriétés finales. Ces changements microstructuraux dépendent entre autres de la
température du traitement thermique et des vitesses de chauffage et de refroidissement.
Pour mieux comprendre les mécanismes de formations et déterminer les cinétiques de
transformation des différentes phases de 1’alliage Ti-6Al-4V, il est utile de recourir a la
modélisation numérique des transformations de phase. L’une des théories proposées dans
cette optique pour les transformations diffusives est la théorie classique de germination —
croissance modélisée par 1’équation de KM-JMA. Plusieurs ouvrages et articles [44—47]
ayant traité ces théories en détail, nous nous attacherons donc dans la suite de ce chapitre
a reprendre seulement quelques notions de base.

I1.2. Théorie classique de la germination — croissance

La variation de I’énergie libre de Gibbs 4G associée au processus de germination d’une
phase a partir d’une phase mere métastable est principalement due a la contribution de trois
types d’énergies :

- L’apparition d’un volume V" de la nouvelle phase engendre la réduction de 1’énergie
libre de Gibbs volumique d’une valeur VAG,.

- L’apparition de la nouvelle phase s’accompagne par la création d’une surface A4
engendrant une augmentation de 1’énergie libre de Gibbs d’une valeur 4y.

- L’apparition de la nouvelle phase provoque une distorsion du réseau cristallin
engendrant par conséquent un terme d’énergie appelé énergie élastique

d’accommodation 4Ge.

Considérons un embryon sphérique de phase S qui se forme par germination homogéne a
partir d’une phase métastable ax, la variation d’énergie libre de Gibbs qui accompagne

cette transformation s’écrit :

AG=—%W3AGV+4W27+§W3AGF (IL1)
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Avec :

AGy : variation de 1’énergie libre de Gibbs pour la formation d’un germe stable par unité
de volume

AGe : variation de 1’énergie libre de Gibbs par unit¢ de volume correspondant a

I’accommodation du réseau
y : énergie d’interface par unité de surface

I1.2.1. Energie élastique d’accommodation
Nabarro [48] a proposé une expression pour tenir compte de 1’énergie élastique
d’accommodation pour un germe de forme ellipsoidale telle que :

AG, =2 N 7. f(ﬁj (.2)
3 a
Ou:
B e
A : variation relative de volume : A :T [49]

u - est le module de cisaillement de la phase a
J* : volume spécifique des atomes de la phase a
J# : volume spécifique des atomes de la phase f

f(c/a) : est un facteur de forme qui tient compte de la forme du germe (Figure I1.1)

Figure I1.1 : Différentes formes du germe en fonction du rapport c/a
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I1.2.2. Energie d’interface
Les interfaces solide/solide sont divisées en trois catégories : cohérentes, semi cohérentes
et incohérentes.

I1.2.2.1. Interfaces cohérentes

Une interface est cohérente quand elle fait coincider parfaitement deux réseaux cristallins
de sorte que les plans de ces deux réseaux demeurent continus le long de ’interface qui les
sépare (Figure II.2.a). Les tailles différentes des atomes (désaccord paramétrique)
engendrent des distorsions des deux réseaux cristallins augmentant, par conséquent,
I’énergie totale du systéme. En général, les énergies des interfaces cohérentes ne dépassent
pas 200 mJ/m?>.

I1.2.2.2. Interfaces semi-cohérentes

Lorsque le désaccord paramétrique devient important, les interfaces cohérentes sont le
plus souvent remplacées par des interfaces semi-cohérentes (Figure I1.2.b) afin de
minimiser I’énergie totale du systéme. Dans ce cas, I’apparition périodique de dislocations
permet d’accommoder les réseaux des deux phases. Généralement, les énergies des
interfaces semi-cohérentes varient entre 200 et 500 mJ/m?.

I1.2.2.3. Interfaces incohérentes

Si deux réseaux cristallins sont orientés aléatoirement et sont mis en contact, 1’interface
qui les sépare est dite incohérente (Figure I1.2.c). C’est le cas général des joints de grains
ou des interfaces matrice/inclusion ou les distances interatomiques des deux phases
différent de plus de 25%. Généralement, 1’énergie des interfaces incohérentes est

supérieure a 500 mJ/m?.

i-—;l-———

Figure I1.2 : Différentes formes d’interfaces
rencontrées entres deux phases : a) cohérente, b)

semi-cohérente, ¢) incohérente [44]
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I1.2.3. Energie d’activation pour la germination

La Figure II.3 montre 1’évolution de 1’énergie libre de Gibbs pour la germination 4G en
fonction du rayon du germe r tel qu’exprimé dans 1’équation II.1. Nous pouvons voir que
I’apparition d’une petite particule (rayon faible) provoque une augmentation de I’énergie
libre de Gibbs jusqu’a une valeur maximale notée AG" et appelée énergie d’activation pour
la germination. La valeur maximale de 1’énergie libre de Gibbs correspond a un rayon
critique 7. On remarque, a partir de la Figure I1.3 que :

e Lorsque r < r": I’énergie libre de Gibbs est minimisée par la dissolution de la
nouvelle phase. Le germe est instable.

e Lorsque 7> 7" : la croissance de la nouvelle phase permet de minimiser 1’énergie
libre de Gibbs. Le germe est stable.

Les expressions de 7" et 4G~ sont obtenues en différentiant 1’équation I1.1 :

Fo 1.3
AG,—AG, r3)

3
AG =167 (IL4)
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Figure I1.3 : Variation de 4G en fonction de » dans le cas d’une germination homogéne [50]
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I1.2.4. Détermination de I’énergie d’activation pour la germination

La barri¢re d’énergie permettant de passer de ’état ou la phase mére est stable vers celui
ot la phase produit est stable est I’énergie d’activation pour la germination 4G". Afin de
déterminer 4G et donc estimer la vitesse de germination, il est nécessaire de déterminer
AGy en utilisant la méthode de la tangente commune tel que schématisé dans la Figure 11.4.

Tk >
1
] 4??'&
AT
48 X —4 i as=f 3
el A Xy e Xy —= x* B
@n

Figure 11.4 : Evolution de la variation de I’énergie libre de Gibbs durant

la précipitation [44]

Si I’alliage de composition Xy en élément B (dont le diagramme d’équilibre est présenté
dans la Figure 11.4.a) est refroidi trés rapidement a partir d’une température 77 jusqu’a la
température 72, la phase a (stable a la température 77) devient métastable a la température
7>. Un maintien a cette température permet a cette phase de retrouver un état stable en se
décomposant pour former la phase f. Cette transformation s’accompagne d’une réduction
de I’énergie libre de Gibbs d’une valeur 4Go. 4Go correspond en effet a la variation de
I’énergie libre de Gibbs entre les deux états que sont la fin de la transformation ou le
systéme retrouve 1’état d’équilibre (la concentration en B dans la phase a est égale a Xc) et
I’¢état initial métastable (la concentration en B dans la phase a est Xo), cette variation de
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I’énergie libre de Gibbs est la force motrice pour la transformation de phase a — f.
Cependant, les premiers germes qui apparaissent n’affectent pas la composition chimique
de la phase a, on définit alors 4G» qui est la force motrice pour la germination et qu’on
détermine en procédant comme suit :

Si une quantité de matiére ayant une composition en élément B X 5 est enlevée de la phase
a, I’énergie libre de Gibbs diminue d’une quantité 4G; schématisée par le point P sur la
Figure 11.4.a et dont I’expression est donnée par :

AG, = ui X +pg X§ (IL5)
Avec :

4 :estle potentiel chimique de 1I’¢lément A dans la phase a
Uy : estle potentiel chimique de I’¢lément B dans la phase a
X7 : est la fraction en élément A dans la phase

X/ :estla fraction en élément B dans la phase

Lorsque ces atomes arrachés sont réarrangés pour former la structure cristalline de la phase
p, I’énergie libre de Gibbs augmente d’une quantité 4G2 schématisée par le point Q sur la
Figure 11.4.b et donnée par :

AG, =pi X +ubl X} (IL6)
Avec :

: est le potentiel chimique de 1’¢élément A dans la phase S

: est le potentiel chimique de I’¢1ément B dans la phase S

X7’ : est la fraction en élément A dans la phase

X7/ : est la fraction en élément B dans la phase

La différence AG> — AG1 = AGx est alors la force motrice pour la germination de la phase
p. 4Gy peut alors s’écrire :

aG, =G,
v

m

(IL7)

Ou : Vi est le volume molaire de la phase f.
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I1.2.5. Vitesse de germination

La vitesse de germination renseigne sur la vitesse avec laquelle un germe de la nouvelle
phase se forme. Elle s’exprime en nombre de germes par unité¢ de volume et par unité de
temps. Elle peut étre écrite comme suit [48] :

I=N, k”—Texp _AG, exp| — AG (I1.8)
h k,T k,T

Ou:

Ny : est le nombre de sites de germination par unité de volume

AGm : est I’énergie d’activation pour la migration des atomes a travers 1’interface
ks : est la constante de Boltzmann

h : est la constante de Planck

Katzarov et al [38] dans leur étude se rapportant a la transformation f — o dans ’alliage
Ti-6Al-4V ont considéré, en s’appuyant sur les travaux de Christian [45], que 4Gm est la
moitié de I’énergie d’activation pour la diffusion du vanadium soit 62 kJ/mol .

I1.2.6. Croissance de la nouvelle phase

Nous venons de voir que durant le stage de germination, la formation d’une nouvelle phase
engendre la création d’une interface. De plus, la structure cristalline et/ou la composition
des phases meére et produit varient d’'une maniére discontinue au niveau de I’interface. C’est
le mouvement de cette interface qui rend compte de la croissance des précipités. De plus,
la vitesse de déplacement de I’interface dépend d’une part de la mobilité atomique dans la
matrice (la phase meére) et d’autre part de la vitesse de transfert d’atomes a travers
I’interface. Nous avons vu précédemment les différents types d’interfaces que peuvent
former les phases meére et produit, et que le choix de I’interface se fait dans I’optique de
minimiser son énergie. Sachant qu’une interface incohérente est plus mobile que les
interfaces cohérente et semi-cohérente, le mouvement relatif de ces interfaces durant la
croissance du précipité détermine aussi sa forme finale.

Une autre fagon de classer les interfaces est de les considérer glissiles ou non-glissiles [51].
Dans le premier cas, les interfaces migrent par le glissement des dislocations qui
engendrent un cisaillement du réseau cristallin de la phase mere. Ce mouvement d’interface
est insensible a la température et concerne essentiellement la transformation martensitique.
Tandis que, le mouvement des interfaces non-glissiles implique des sauts d’atomes a

travers I’interface qui sont thermiquement activés. Nous nous intéressons dans notre travail
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aux transformations de phase diffusives f — a en conditions isothermes et non-isothermes
qui impliquent des interfaces non-glissiles.

Durant de telles transformations, la composition chimique peut demeurer inchangée
comme elle peut varier. Dans le cas ou il n’y a pas variation de la composition chimique
(transformation allotropique a = f du titane pur par exemple), la croissance de la nouvelle
phase dépend essentiellement de la capacité de I’interface a évacuer 1’exces d’atomes. La
croissance est, dans ce cas, dite controlée par la réaction a ’interface. Si, par contre, la
composition chimique varie considérablement a I’interface, le mouvement de cette derniere
nécessiterait la diffusion des atomes dans le volume. Trois cas de figure sont alors
envisages :

e Si la migration de I’interface est assez rapide pour permettre 1’évacuation de
I’exces d’atomes, la croissance est contrdlée par la diffusion.

e Si le mouvement d’interface est lent, alors la croissance est controlée par la
réaction a I’interface

e Siles vitesses de diffusion des atomes en volumes et de I’interface sont du méme

ordre de grandeur, alors la croissance est dite controlée par un mode mixte.

I1.2.7. Mécanismes de croissance controlée par la diffusion ou par la
réaction a ’interface

Considérons la croissance d’un précipité de phase S (riche en ¢élément B) ayant une
interface plane avec une autre phase a (riche en élément A) dans un alliage de fraction
massique initiale Xo en B (Figure I1.5). Pendant la croissance du précipité f, la phase a
adjacente a ’interface voit sa teneur en B X; diminuer en dessous de Xo (Figure I1.5a). Etant
donné que la croissance du précipité de phase f nécessite un flux net d’atomes B de la
phase a vers la phase f, il existe donc une force motrice positive a travers I’interface A,U;
(Figure I1.5b). La variation du potentiel chimique A,U; prend son origine dans la variation
de I’énergie libre en fonction de la teneur en B comme le montre la Figure I1.5¢c. Ainsi,
comme on peut I’observer sur cette figure, la condition pour que I’interface croisse est que
Xi soit supérieure a la fraction d’équilibre X.. La vitesse de déplacement de I’interface peut

s’écrire :
v = % (11.9)
V

m
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Figure I1.5 : Mouvement de I’interface durant la croissance d’un précipité : a) profil

de concentration au niveau de I’interface, b) force motrice pour le mouvement de

I’interface, ¢) schéma illustratif du diagramme de I’enthalpie libre [44]
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Ou M est la mobilité de I’interface, Vi est le volume molaire de la phase £. Ainsi, le flux

d’atomes s’écrit :

Jy=

MAw,
S

(IL.10)

De I’autre c6té, le gradient de concentration en éléments B entre les phases a et f permet

d’exprimer le flux d’atomes vers la phase oo comme suit :

aC,
J5 =—D(—B] (IL.11)
ax interface

L’interface étant en €quilibre, on peut écrire :

Ji = o = MAK; :D(acBJ

(IL12)

2
m

ox

int erface

Si la mobilit¢ M de D’interface est trés élevée (interface incohérente par
exemple), Ay devient tres faible. Par conséquent Xi = Xe. L’interface et, ainsi,
trés proche de 1’état d’équilibre et le précipité croit aussi vite que le permet la
diffusion. L’évolution de la vitesse de croissance en fonction du temps peut étre
déterminée en résolvant I’équation de diffusion en ayant comme conditions aux
limites : Xi = Xe et Xp(0) = Xo.

Si la mobilité de I’interface est faible, la force motrice pour le mouvement de
I’interface o’ devient importante et Xi; # Xe. La croissance est dans ce cas
contr6lée par un mode mixte et la fraction X; prend la valeur qui satisfait
I’équation I1.12.

Dans le cas ou M est trés faible, X; peut prendre une valeur trés proche de Xo et

%)

I’interface.

~ 0. La croissance est dans ce cas controlée par la réaction a

int erface
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La classification des modes de germination et croissance tels qu’on vient de les voir sont

récapitulés dans le tableau II.1 :

Tableau II.1 : Classification des transformations de phase dans les solides [44]

Type de Displacive Diffusive
transformation
Effet de la Athermique Thermiquement activé
température
Type Glissile Non-glissile (cohérente, semi-cohérente, non-cohérente)
d’interface (cohérente ou
semi-
cohérente)
Composition Méme Méme Compositions différentes
chimique des composition composition
phases
Type de Sans diffusion Diffusion a Diffusion a grandes distance (dans le volume)
diffusion courte distance
(a travers
I’interface)
Mode de Controlée par | Contrdlée par la | Controlée par Controlée Mode mixte
controle de la la réaction a réaction a la réaction a par la
croissance I’interface I’interface I’interface diffusion
Exemples Transformation | Transformation | Précipitation | Solidification | Précipitation
martensitique massive Dissolution Précipitation | Dissolution
Maclage Grossissement | Transformation | Dissolution | transformation
des grains bainitique eutectoide
Recristallisation
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I1.3. Modélisation des cinétiques de transformation de phase
par I’équation de KM-JMA

La théorie de germination — croissance dont nous venons de voir quelques notions de base
permet de bien comprendre les mécanismes de transformation de phase (germination,
croissance, coalescence, empietement physique et chimique) mais pour déterminer la
fraction transformée, nous ferons appel a I’équation de KM-JMA [52-55].

I1.3.1. Application aux transformations de phase isothermes
L’équation de KM-JMA est un modele mathématique qui décrit les cinétiques de
transformation en conditions isothermes d’une phase meére métastable qui, en se

décomposant, donne naissance a une autre phase qui apparait par germination et croissance.

Prenons pour exemple la phase a qui se transforme en phase f et adoptons une forme
sphérique pour les germes en croissance. Supposons que la vitesse de croissance est
constante et identique dans toutes les directions (croissance isotrope). Si on admet que deux
particules de la phase f existent a I’instant t (Figure 11.6), pendant un laps de temps dft, de
nouvelles particules de la phase £ (désignées par a, b, c et d) apparaitront tandis que les
deux premicres particules continueront a croitre. Théoriquement les nouvelles particules
peuvent se former aussi bien dans les régions déja transformées que dans celles n’ayant pas
encore subi la transformation. On définit, ainsi, la notion de volume étendu qui correspond
a un volume fictif dans lequel les germes de la phase S se forment méme a I’intérieur des
particules déja transformées. Cependant, seules les particules ayant apparues dans 1’espace
non transformé contribuent réellement a 1’augmentation de la fraction volumique de la
nouvelle phase £.

o0 00

@

Time =t Time =t + At

Figure I1.6 : Schéma illustratif du concept du volume étendu
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Avrami [55] a proposé une expression qui permet de relier les volumes réel et étendu tel
que :

Vﬂ
av’ = 1—7 av/ (I1.13)

Ou:
dV? : et I’incrément du volume réel transformé

dV/: est I'incrément du volume étendu

V': est le volume total
J#: est le volume réel de la phase f

Apres intégration de I’équation (II.13), on obtient :

B g
e exp{_ v } (IL.14)

vV vV

Le volume étendu étant plus facile a calculer, il peut étre déterminé en utilisant les résultats
de la théorie classique de germination — croissance. En effet, d Veﬂ peut s’écrire :

dVP=v_-1-V-dt (11.15)
Avec :
[ : la vitesse de germination

vz : le volume élémentaire d’un germe de la nouvelle phase formé a ¢ = 7, est donné par :
v, =§7Z’-C3(Z—T)3 (IL.16)
Ou:

7 : est le temps d’incubation

C : est la vitesse de croissance des germes de la nouvelle phase

La variation du volume étendu peut, donc, s’écrire :
dez%ﬁ-C3-(t—r)3-1-V-dt (IL17)

Ainsi :
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P v/ )4 ; ;
av’ = 1—7 Eﬂ'c '(t—T) IV -dt (1118)

B
Enposant: r = V" on aura :
vV

df=(1—y)-%-7r-C3(t—T)3-I-dt (I1.19)

Apres intégration, on obtient en considérant les vitesses de germination / et de croissance
C comme constantes :

1
le—exp{—g-ﬂ-CS-l-(t—r)“} (11.20)
Si maintenant la vitesse de germination est dépendante du temps, on trouve une équation

de méme forme mais avec une dépendance temporelle en #. Ces exemples suggérent ainsi
une forme générale de I’équation KM-JMA :

f=1—€XP{—k"t"} (11.21)
Qui peut étre aussi écrite sous la forme :
f=1-exp {— (k-t) } (I1.22)

Avec : k:W:n%-ﬂ-C3-I

C’est I’équation de KM-JMA pour les transformations de phases a température constante

avec :
k : appelée constante de vitesse (s)
n : appelé indice d’ Avrami

La constante de vitesse k£ dépend des vitesses de germination et de croissance et donc de la
température tandis que n est constant et rend compte de la forme du précipité (mécanisme
de croissance). Le tableau II.2 regroupe quelques valeurs de I’indice d’ Avrami n obtenues

pour différentes conditions expérimentales de germination — croissance.
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Tableau I1.2 : Valeurs de I’indice d’Avrami en fonction des conditions de germination et de

croissance [45]

Transformations controlées par la diffusion

Conditions n
Croissance de sphéres apres saturation de sites 3/2
Aiguilles et plaquettes trés espacées 1
Epaississement d’aiguilles 1
Epaississement de plaquettes 12

Transformations controlées par la réaction a I’interface

Conditions n
Vitesse de germination croissante >4
Vitesse de germination constante 4
Vitesse de germination décroissante 3-4
Vitesse de germination nulle (saturation de sites) 3
Germination sur les joints de grains (sites saturés) 1

Nous venons de voir comment obtenir 1’évolution de la fraction transformée en
développant 1’équation de KM-JMA, cependant, il est aussi possible d’avoir accés aux
parametres de la cinétique (n, k£, Q) en utilisant 1’expression finale de I’équation et les
données expérimentales. En effet, un léger développement mathématique permet d’écrire
I’équation I1.22 comme suit :

lnln(ﬁj =nlnt+nink (11.23)

Ainsi, en tragant la courbe In ln(mj en fonction de In 7, on obtient # et k a partir de

la pente de la courbe et son intersection avec I’axe des ordonnées respectivement. Plusieurs
auteurs ont eu recours a cette méthodologie pour déterminer avec succes les cinétiques de
précipitation de la phase ¢ dans 1’aciers inoxydable duplex 2205 [56,57] et la cinétique de
transformation de phase f — a + f dans ’alliage de titane Ti-8Al-1Mo-1V [58].
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I1.3.2. Mode¢le KM-JMA pour les transformations non-isothermes
Plusieurs méthodes sont proposées pour déterminer les cinétiques de transformations de
phases en conditions non-isothermes [59-61]. Parmi ces méthodes on s’intéressera a celle
qui adapte 1’équation de KM-JMA pour le chauffage et refroidissement continus dans le
cas ou la transformation de phase est additive. En effet, lorsque les transformations de
phase ont lieu en conditions non-isothermes, il est plus difficile d’utiliser cette équation en
raison des évolutions indépendantes des vitesses de germination et de croissance avec la
température. Néanmoins, si la transformation est additive, sa cinétique peut étre décrite en
utilisant 1’équation de KM-JMA. En effet, Avrami [55] a, dans un premier temps, montré
que dans le cas ou les vitesses de germination et de croissance sont proportionnelles, la
transformation est considérée additive. Ce cas étant peu probable, Cahn [62] a, par la suite,
¢largi 1’aspect additif a toute transformation dont la vitesse de transformation n’est
dépendante que de la fraction transformée et de la température (transformation
isocinétique) avec une expression du type :

L wry-gh) (11.24)
Si I’on considére un refroidissement continu par exemple, le critére d’additivité peut étre

énoncé comme suit :

Considérons la courbe de refroidissement 7' = g(f) subdivisée en plusieurs paliers
isothermes (Figure 11.7). Si ¢ est le temps nécessaire pour former la fraction f; durant un
maintien isotherme a la température 7; et si A est le palier isotherme considéré a la
température 7; durant le refroidissement continu, alors, lorsque :

o AL

2.

FEy

1 (1L.25)

la fraction transformée a la température 7; durant le refroidissement continu est f; (Figure
11.8).

Pour tenir compte du critére d’additivité, la démarche généralement utilisée consiste a
introduire un temps fictif compensatoire variable permettant de maintenir la continuité
entre les différents paliers isothermes et d’approximer la fraction transformée en conditions
non-isotherme [63]. Ce temps fictif est donné par :

- YIn(1- f.) (11.26)

i ki
Ou:
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fi-1 : est la fraction transformée au (i-1)*™ palier
ni et ki sont respectivement 1’indice d’ Avrami et la constante de vitesse du i palier

Ainsi, la fraction transformée a la température 7; s’écrira :

fi=1- exp[— (k,. (At+t; ))ni ] (11.27)

Cette approche a été utilisée avec succés dans la modélisation de la transformation de phase
o — y durant le chauffage dans la ZAT de I’acier AISI 1005 [64], pour 1’étude de la
transformation de phase f — o pendant le refroidissement dans 1’alliage de titane Ti-6Al-
4V [65] et aussi pour la modélisation des transformations de phase dans le Ti-6Al-4V
durant un rechargement laser [66].

0
topng T T T T
960 =yt 1 — 060, I
At Ny
H 2.1
940 |- N2 4 940 7
~~ 920 - ; - 920 -
o
o
[—1
900 -1 900, =
880 |- -1 880 .} —
860 - 7 860 a
! i Y. l ! | ¥
0 100 200 300 400 i A 0.2 0.4 0.6 0.8 f

time (sec.) Transformed Fraction

Figure I1.7 : Schéma illustratif de 1’approximation d’un refroidissement continu par une

succession de paliers isothermes [65]
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Figure I1.8 : Schéma illustratif du principe d’additivité [67]

I1.4. Conclusion

Nous avons rappelé dans ce chapitre quelques notions de la théorie de germination —
croissance. Nous avons aussi présenté 1’équation de KM-JMA et la méthodologie utilisée
pour 1’adapter a des transformations de phases isochrones (vitesse de chauffage ou de
refroidissement constante) en introduisant la notion de temps fictif. Dans la suite de ce
travail, nous essayerons de déterminer les parameétres des cinétiques de transformations de
phase o + f — f — a dans I’alliage Ti-6Al-4V en chauffage et refroidissement continus
en utilisant une approche basée sur 1’équation de KM-JMA adaptée pour les
transformations de phase isochrones mais légerement différente de celle utilisant la notion
de temps fictif. Les parameétres cinétiques obtenus a partir de I’approche utilisée dans ce
travail seront comparés a ceux rapportés dans la littérature et discutés sur la base des

caractérisations microstructurales effectuées.
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Chapitre III : Techniques expérimentales

I11.1. Introduction

Pour réaliser nos travaux, nous avons utilis¢ différents moyens d’investigation. Ces
moyens sont adaptés aux objectifs de notre étude. Ils comprennent donc les moyens pour
I’analyse calorimétrique et thermique, ainsi que 1’analyse microstructurale. A cet effet,
nous présenterons dans ce chapitre, 1’ensemble des techniques et procédures
expérimentales utilisées. Nous donnerons également un apergu sur les logiciels de calculs
et de simulation employés dans nos interprétations.

II1.2. Traitements thermiques

Le titane et ses alliages ont une grande affinité pour I’oxygéene, particulierement a haute
température. C’est pour cela que tous les traitements thermiques ont été réalisés sous vide
ou sous atmospheére contrélée. Cependant, faute de disposer d’un four sous vide et en tenant
compte de la difficulté de réaliser des trempes a I’eau dans un tel four en raison du temps
nécessaire pour casser le vide apres les traitements thermiques [68], nous avons opté pour
une procédure qui consiste a encapsuler nos échantillons dans des tubes en quartz sous
vide. L’échantillon est d’abord placé a I’intérieur du tube, le vide est ensuite assuré en
utilisant une pompe a vide. A 1’aide d’un chalumeau, on chauffe ensuite le tube a 1’endroit
choisi pour le sceller. En ramollissant, le tube s’étrangle sous ’effet de la pression
atmosphérique et se ferme. A la fin de la procédure, I’ampoule contenant 1’échantillon est
donc scellée.

Les cycles thermiques appliqués sont illustrés dans la Figure II1.1. Le traitement comprend
un chauffage a 20 °C/min, une isotherme de 30 min, suivi d’une trempe. La température
du palier isotherme est choisie afin d’évaluer la température de formation de la phase £ (7p)
(Figure II1.1 (a)), la température de transformation martensitique (M) (Figure I11.1(b)), et
I’effet du traitement de mise en solution sur la microstructure (Figure I11.1(c)).
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Figure III.1 : Schéma illustratif des traitements thermiques réalisés pour déterminer : a) 73, b) M,

¢) effet de la mise en solution

I11.3. Calorimétrie Différentielle a Balayage (DSC)

L’appareil utilisé pour nos essais est une DSC/ATG Q600 du CRTI. Les échantillons de
dimensions 3x3x2 mm et d’une masse d’environ 70 mg ont été découpés a la micro-
trongonneuse sous lubrifiant pour éviter les surchauffes. Les essais ont été réalisés en
utilisant des creusets en alumine, le creuset de référence étant vide durant I’essai. Afin de
pallier le probléme d’oxydation des échantillons, un débit d’Argon de 400 mL/min est
injecté dans la chambre de 1’appareil durant les cinq premieres minutes de 1’essai afin de
chasser ’oxygene du four de 1’appareil. Ensuite, 1’essai se poursuit avec un débit de 100
mL/min. Cette démarche nous a permis de minimiser I’oxydation de nos échantillons. A
titre d’exemple (Figure II1.2), a la fin d’un essai effectué sous Argon avec un échantillon
de masse initiale de 58,36 mg, une 1égére augmentation de masse de 0,34 mg, soit 0,6%,
est enregistrée. Un essai effectué sans gaz de protection sur un échantillon de masse initiale
de 82,12 mg a provoqué une augmentation de masse de I’échantillon de 2,85 mg, soit 3,5%.
Pour soustraire la ligne de base des différents signaux du flux de chaleur obtenus afin de
pouvoir les comparer et faciliter leur traitement, nous avons utilisé le module « baseline
and peaks » disponible sur le logiciel OriginLab 8.0 et illustré dans la Figure I11.3.
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Les cycles thermiques appliqués sont donnés dans la Figure I11.4, les essais DSC ont permis
d’étudier les cinétiques des transformations de phase a + f — f — a en chauffage et en
refroidissement continus. Pour tenir compte de 1’effet de la microstructure de départ sur les
cinétiques de transformation de phase durant le refroidissement, trois températures de mise
en solution dans le domaine monophasé f ont été choisies : 1050, 1100 et 1200 °C.

) Sample: TAGV File: C:..\DSC_ATG\khemouba\TASV_1050_50.002

Size: 58.3620mg DSC-TGA
Method: Ramp Run Date: 27-Apr-2016 13:54
Instrument: SDT Q600 V20.9 Build 20
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) Sample: TAGV_1050_50_sans_protection File: FrikherroubalTAGY _1050_50_SP.001
Size: B2.1180mg DSC-TGA
Mathed: Ramp Run Date: 02-Feb-2017 09:57
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Figure II1.2 : Exemple d’un essai DSC montrant I’augmentation de masse de 1’échantillon : a) sous

atmosphere protectrice d’ Argon, b) sans protection gazeuse
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Figure II1.3 : Méthode utilisée pour soustraire la ligne de base
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Figure I11.4 : Les différents cycles thermiques réalisés lors des essais DSC

I11.4. Essais sur machine Gleeble 3500

Etant donné la forte oxydabilité de 1’alliage Ti-6Al-4V a haute température et la rapidité
avec laquelle a lieu la transformation de phase f» — aur en conditions isothermes (moins
d’une minute suffit pour obtenir un taux de transformation de 90 % durant un maintien a
750 °C [24]), la machine d’essais thermomécaniques Gleeble 3500 de I’Université
Bretagne Sud (UBS) a été utilisée pour étudier cette transformation (Figure II1.5). En effet,
cette machine permet de travailler sous vide secondaire allant jusqu’a 10 torr et aussi sous
atmosphere controlée (Ar ou He). De plus, le fait que 1I’éprouvette soit chauffée par effet
Joule permet d’assurer un contrdle précis des cycles thermiques imposés a 1’échantillon
tant au chauffage (avec des vitesses de chauffage allant jusqu’a 5000 °C/s) qu’au
refroidissement. De ce fait, la machine Gleeble 3500 a été aussi utilisée pour étudier la

transformation de phase martensitique f — a'.

Nous avons étudi¢ la cinétique de transformation de phase i — au en trempe interrompue
a des températures de maintien isotherme allant de 500 °C jusqu’a 750 °C apres mise en
solution a 800 °C (domaine biphas¢). Cette température de mise en solution a été choisie
de sorte qu’elle soit inférieure au point Ms de notre alliage (= 850 °C [23]) afin d’éviter
I’apparition de la martensite durant la trempe interrompue. De plus, la phase as étant une
phase d’équilibre, elle ne subit pas de transformation durant la mise en solution. Ainsi
durant les maintiens consécutifs a la trempe interrompue, seule la phase S est susceptible

de se décomposer.
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Figure II1.5 : Vue globale de la machine Gleeble 3500

Le suivi des cinétiques de transformation isotherme a été réalisé€ en étudiant 1’évolution de
la résistivité électrique in-situ en fonction du temps de maintien. En effet, la transformation
de phase fim — aur est accompagnée d’une trés faible variation de volume [32]. Ainsi, la
résistivimétrie in-situ est, de par sa grande sensibilit¢ aux transformations de phase, la
mieux adaptée pour 1’étude de leurs cinétiques.

Les éprouvettes utilisées pour les essais sur la machine Gleeble 3500 sont de forme
rectangulaire avec des dimensions de 120x5x2 mm?. Elles sont maintenues entre deux
mors en acier inoxydable refroidis par circulation d’eau (Figure II1.6). Le type de mors
utilisés a été choisi de sorte a engendrer un faible gradient de température axial lors des
essais qui sont réalisés sous vide secondaire. De plus, une buse peut étre installée pour
souffler de I’Argon ou de I’Hélium sur I’éprouvette afin d’assurer une atmosphére
protectrice durant I’essai et d’augmenter la vitesse de refroidissement. Trois thermocouples
de type K (Chromel/Alumel) sont soudés sur I’éprouvette pour suivre 1’évolution de la
température durant I’essai. Le pilotage de la température est assuré par le thermocouple
TC1 soudé au centre de 1’échantillon, deux autres thermocouples TCz et TCs sont soudés a
+ 5 mm du centre de 1’échantillon pour estimer le gradient de température axial pendant
I’essai. Deux fils en platine pur sont soudés au droit de TCz et TCs sur la face opposée a la
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surface ou sont soudés les thermocouples pour mesurer la différence de potentiel (ddp)
entre ces deux points (Figure II1.8). La machine Gleeble mesure par ailleurs le courant
injecté dans 1’échantillon et calcule sa résistance €lectrique. La longueur et la largeur des
éprouvettes ont été optimisées afin d’une part, d’éviter leur fluage durant I’essai, et d’autre
part d’obtenir un faible gradient de température entre TC2 et TCs.

Contre mors
Thermocouple type K

Buse de trempe Echantillon

Mors en acier inoxydable Fil en Platine pur

Figure I11.6 : Disposition de I’échantillon a I’intérieur de la chambre

TC, TCp TCs

Figure II1.7 : Schéma illustratif de la mise en place des thermocouples et des fils

de platine pur
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La fraction de phase arr qui apparait durant le maintien isotherme a la température 7 peut
s’écrire :

pLT)-p/(7)

= -1 < III.1
GG .

Ou:

pi(T) : est la résistivité électrique au début de la transformation

pAT) : est la résistivité électrique a la fin de la transformation

p(t,T) : est la résistivité électrique a I’instant ¢

Durant I’essai, la résistance de la portion d’éprouvette délimitée par les deux fils de platine

s’écrit :

R = pS_L (111.2)

Avec :

p : est la résistivité électrique de 1’alliage

L : est la longueur de 1’échantillon

S : est la section de 1’échantillon

La variation relative de la résistance électrique s’écrit donc :
AR Ap AL AS

B e Rt Wl

R, 1S (IIL.3)

Etant donné que nous sommes en conditions isothermes, il n’y a pas de déformations li¢es
a la dilatation thermique de I’échantillon. De plus, le changement de volume induit par la
transformation de phase est faible et peut étre négligé. Ainsi, la variation relative sur la

résistance ¢électrique durant le traitement ne dépend que de la résistivité :
AR A

2.0 (IIL.4)
R p

Cette équation permet de lier directement la résistance €lectrique mesurée sur la machine
Gleeble a la résistivité €lectrique de I’alliage soit pour la fraction transformée [69] :

_R(T)-R(T)

= II1.5
TR, (D) ()
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Afin d’exploiter les courbes de variation de la résistivité €électrique durant le traitement de
trempe étagée, nous avons besoin de déterminer les temps de début et fin de
transformation :

I11.4.1. Temps de début de la transformation isotherme

La courbe de variation de la résistance électrique enregistrée au moment de la trempe
¢tagée apres la mise en solution a 800 °C présente une fluctuation de la température au
début du maintien isotherme comme on peut le voir sur la Figure IIL.8. Ainsi, le temps de
début de transformation peut étre fixé a I’instant ou ces fluctuations cessent.

Résistance
——TC1
——TC2
0,0025 4 T T T | E— T T T T T T T T TC3
0,0024
] / début transformation  |-800
a $)
S 0,0023 <
8 o
2 =)
5 g
E 0,0022 | 760 @
N Q.
‘O |t c
o (<))
|_
0,0021
-720
0,0020

T T T T T T T T T T T T T T T T
1544 1546 1548 1550 1552 1554 1556 1558
Temps (S)

Figure II1.8 : Fluctuation de la température au début du maintien isotherme

I11.4.2. Temps de fin de la transformation isotherme

Un exemple de I’évolution de la résistance électrique en fonction du temps de maintien est
donné dans la Figure II1.9 (a). On constate qu’a la fin de la transformation la valeur de la
résistance ¢€lectrique se stabilise. On peut donc considérer que la fin de la transformation
correspond au moment ou la dérivée du signal de la résistance électrique s’annule comme
illustré dans la Figure I11.9 (b).
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Figure I11.9 : Méthode de détermination de la fin de la transformation : a) signal de la

résistance €lectrique en fonction du temps, b) dérivée du signal de résistance électrique

Enfin, un cycle thermique pour obtenir la transformation martensitique a aussi été effectué
sur la machine Gleeble 3500. Dans ce cas, seule I’évolution de la vitesse de refroidissement
au niveau des différents thermocouples TCi, TC2 et TCs a été suivie.
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I11.5. Analyse métallographique
IIL1.5.1. Préparation des échantillons

Les échantillons destinés a la caractérisation microstructurale ont été¢ découpés a 1’aide
d’une micro-trongonneuse a partir des barreaux traités.

Apres prélevement des échantillons, ces derniers ont été enrobés afin de permettre une
manipulation plus aisée des échantillons et d’assurer la planéité de la surface lors du
polissage.

Le polissage a pour buts principaux I’obtention d’une surface plane, de rugosité minimale
et également I’élimination de la couche d’oxyde superficielle (Ti203) dont Ia
microstructure n’est pas représentative du matériau a étudier. Il est effectué en deux étapes :
la premicre consiste en un polissage grossier de la surface a 1’aide de papiers recouverts de
poudre abrasive de granulométrie décroissante (800, 1000, 1200, 2400 et 4000), la seconde
(polissage fin) est effectuée sur feutre en utilisant une suspension d’alumine de
granulométrie 0.05 um. Pour les deux étapes, I’utilisation de lubrifiant (eau) est
indispensable afin d’éviter tout échauffement du matériau. L’échantillon est rincé a I’eau a
chaque changement de papier pour éviter que des particules de grand diameétre n’affectent
le stade de polissage a plus faible granulométrie. Aprés polissage, nous avons fait passer
les échantillons dans un bain a ultrasons afin de finaliser leur nettoyage.

II1.5.2. Attaque chimique

Une fois la préparation des échantillons achevée, nous avons procédé¢ a leur attaque pour
la mise en évidence de la morphologie des grains ainsi que des différentes microstructures
obtenues. En effet, I’attaque chimique provoque une dissolution différentielle des phases
suivant leur nature et leur composition. Le réactif que nous avons utilisé dans notre étude
est composé de 10 mL HF, 5 mL HNOs et 85 mL d’ecau distillée. Les observations
métallographiques ont été effectuées a I’aide d’un Microscope Optique Nikon Eclipse LV
100ND du CRTL

I11.5.3. Microscopie Electronique a Balayage

Pour affiner I’investigation des microstructures et confirmer les résultats obtenus par
microscopie optique, nous avons été appelés a utiliser la Microscopie Electronique a
Balayage (MEB), investigation réalisée au laboratoire IRDL de I’UBS. Le microscope
¢lectronique utilisé est de type JEOL JSM 6460-LV opérant a 20 kV, en utilisant le signal
produit par I’émission d’électrons secondaires et rétrodiffusés qui sont sensibles au micro
relief et a la composition chimique de la surface respectivement. Le MEB est aussi couplé
a un systéme de microanalyse (EDX).
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II1.6. Diffraction des Rayons X

La caractérisation par rayons X a été réalisée en utilisant un diffractomeétre de type Philips
X-pro, qui opére a 40 kV, 40 mA avec une anode de cuivre (A = 1.54184 A). Les pics de
diffraction des phases o/a’ et f ont été analysés dans un intervalle 26 de [20 a 90°] avec un
pas de balayage de 0.02°. Le logiciel Maud basé sur la méthode d’affinement Rietveld a
été utilisé pour déterminer les différentes phases existantes et indexer les pics.

II1.7. Logiciels de simulation MatCalc et Thermocalc

Le logiciel MatCal, dont le but est de simuler les évolutions microstructurales dans les
alliages métalliques soumis a des traitements thermiques, a été utilisé pour la simulation
de la cinétique de transformation de phase isotherme f» — aur. Ce logiciel permet aussi de
tracer les diagrammes d’équilibre binaires et pseudo-binaires. Un exemple de calcul des
différents paramétres de cinétique de la précipitation de la cémentite dans un acier au
carbone est donn¢ dans la Figure II1.10. La version du logiciel que nous avons utilisée est
une version 5.62 de démonstration qui limite le nombre d’¢léments d’addition a deux plus
I’¢lément principal. Par conséquent, nous avons étudié dans cette simulation la
précipitation de la phase ax a partir de la phase métastable S dans le systéme 90% Ti —
6% Al — 4% V. Ce logiciel développé par des chercheurs de 1’Université de Graz en
Autriche utilise un modele de distribution par classe de précipités [70]. Chaque classe de
précipité est caractérisée par un nombre de précipités d’une certaine taille moyenne et
composition. La mise en données consiste a définir la composition chimique de ’alliage
ainsi que les phases (matrice et précipités susceptibles de se former) et les bases de données
thermodynamiques nécessaires pour calculer les énergies d’interface précipité/matrice et
la composition des germes. A chaque pas de temps et pour chaque précipité, germination,
croissance et coalescence/ dissolution sont considérées et une nouvelle classe de précipités
est ajoutée. La germination est traitée par la théorie classique de la germination, la
croissance est traitée a 1’aide du principe d’extremum d’Onsager, la coalescence par le
modele de Kampmann-Wagner [71].

Le mode de fonctionnement du logiciel MatCalc est bien détaillé dans le tutoriel qui est
disponible sur le site internet officiel du logiciel [72] et qui est revu et amélioré apres
chaque mise a jour du logiciel. Nous nous contenterons donc dans notre document de
donner une bréve description de la méthode d’utilisation de ce logiciel. Ainsi, pour chaque
nouveau projet de simulation, on définit I’alliage en choisissant d’abord les éléments qui
le composent et 1’ensemble des phases présentes dans le domaine d’étude et ensuite sa
composition chimique. L’interface du logiciel propose trois fenétres qui affichent les
informations concernant les calculs ayant été effectués : « Output », « Phase details » et
« phase summary ».
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Figure II1.10 : Vue d’ensemble de I’interface du logiciel MatCalc

Ce logiciel offre aussi un grand nombre de commandes qui permettent d’effectuer diverses
opérations telles que la détermination des diagrammes d’équilibre binaires, pseudo-
binaires et ternaires et le calcul des cinétiques de transformation de phase. Pour ce dernier
cas et apreés avoir choisi la composition chimique de ’alliage, on définit un domaine de
précipitation (la matrice) ainsi que la phase qui précipite. Ensuite, on émet toutes les
hypothéses nécessaires pour que la précipitation ait lieu (sites de germination, forme des
précipités, nature du soluté, taille des grains de la matrice etc.). Avant de réaliser la
simulation, on sélectionne la base de données pour la diffusion et on choisit la température
du maintien isotherme ainsi que la durée estimative de la transformation.

Le logiciel Thermocalc a été aussi utilisé pour estimer la variation de 1’énergie libre par
unité de volume 4Gy qui résulte de la formation d’un germe stable de phase a. En effet,
dans I’expression donnant 1’énergie d’activation de la transformation de phase, figure un
terme correspondant a la variation de 1’énergie libre volumique qui peut étre calculé en
utilisant la méthode de la tangente commune. Cette méthode nécessite la connaissance de
la variation des énergies libres des deux phases (fm et aur) en fonction de la fraction molaire
du soluté X. Le logiciel Thermocalc a ainsi été utilis€ pour tracer les courbes Gup = f(X).
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Chapitre IV : Analyse microstructurale et
cinétiques des transformations de phase a + f
—f—a

IV.1. Caractéristiques de I’alliage utilisé

Le matériau utilisé dans ce travail est 1’alliage de titane Ti-6Al-4V dont la composition
chimique est donnée dans le tableau VI.1. La Figure VI.1 présente un diagramme pseudo-
binaire du systtme Ti-Al-V (2 90% Ti) calculé a partir de la base de données
thermodynamique du logiciel MatCalc.

Tableau IV.1: Composition chimique de l'alliage Ti-6A1-4V

Elément Ti Al \% Fe (0] C N
% en poids Balance 6.24 3.83 0.20 0.18 0.01 0.01

On note sur cette figure ’apparition de la phase Ti3Al aux basses températures. Cependant,
nos observations métallographiques ainsi que la caractérisation par DRX indiqueront,
comme on le verra plus loin dans ce chapitre, que cette phase n’est pas présente dans notre
alliage. En effet, tel qu’on 1’a souligné dans le chapitre I, le taux en aluminium proche de
6% massique a permis de s’affranchir de ’apparition de cette phase. Notons enfin que ce
diagramme est légeérement différent de celui proposé par Elmer et al. [73] particuliérement
sur le domaine d’existence a + f + TizAl aux températures inférieures a 800 °C. Cela peut
étre di au fait que ce dernier diagramme a ¢été calculé a I’aide du logiciel Themocal avec
une base de données prenant en compte 1’influence des éléments Ti, V et Al mais aussi de
celle de Fe et O ce qui n’est pas notre cas. Notons enfin qu’Elmer et al. font aussi le constat
de I’absence de TizAl dans leur alliage Ti-6Al-4V alors que leur diagramme pseudo-binaire
prédit aussi sa présence.
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Liquide

1  atprTiAl

vanadium content wt.%

Figure IV.1 : Diagramme pseudo-binaire du systéme Ti-Al-V a 90% Ti calculé en utilisant le

logiciel MatCalc

IV.1.1. Microstructure du Ti-6Al-4V a I’état de réception

La Figure IV.2 montre la microstructure de 1’alliage Ti-6Al-4V a 1’état de réception. Ce

dernier présente une microstructure équiaxe composée d’ une matrice de phase a de couleur

cl

aire dans laquelle baignent des grains dispersés de la phase f de couleur plus foncée. Ces

constatations ont été confirmées par les résultats de ’analyse par DRX effectuée (Figure

IV.3). L’indexation des pics et I’analyse quantitative réalisées en utilisant le logiciel

MAUD ont confirmé la présence des deux phases a et S avec des taux égaux a 84% et 16%

respectivement.

Figure IV.2 : Microstructure du Ti-6Al-4V a I’état de réception
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Figure IV.3 : Diffractogramme X de I’alliage Ti-6Al-4V a I’état de réception

IV.1.2. Détermination de la température 7y

Le logiciel MatCalc permet d’estimer la température 7 a partir du diagramme pseudo-
binaire (Figure IV.1). Il donne, ainsi, une valeur d’équilibre proche de 970 °C. Cependant,
nous savons que 7 dépend grandement de la composition chimique, c’est pour cela que
nous avons préféré mesurer sa valeur réelle a partir des tests expérimentaux basés sur les

traitements thermiques et les mesures calorimétriques.

IV.1.2.1. Mesure de 7 par traitement thermique

Dans ce cas, une série de traitements de recuits a été réalisée consistant a chauffer les
¢chantillons jusqu’a une température comprise entre 990 °C et 1000 °C (vitesse de
chauffage = 20 °C/min). Les échantillons sont ensuite maintenus a cette température
pendant 30 min pour étre, finalement, trempés a 1’eau. Les microstructures ainsi obtenues
nous ont permis de déterminer si la température 75 a été atteinte durant le traitement
thermique. La Figure IV.4 présente les micrographies des échantillons ayant subi ces
traitements. On peut constater sur la Figure IV.1.a que le recuit a 990 °C permet d’obtenir
une microstructure qui consiste en des grains de phase os non transformée, d’aiguilles de
martensite o' ainsi qu’une quantité de phase fs retenue. Par contre, I’échantillon ayant subi
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un recuit a 1000 °C présente une microstructure composée uniquement d’un mélange o' et
de phase fs. On peut donc, a partir de ces constatations, affirmer que la température 7 est

comprise entre 990 °C et 1000 °C. De ce fait, nous pouvons retenir que la température 7p
=995+ 5 °C.

Figure IV.4 : Microstructure de I’alliage Ti-6Al-4V trempé a 1’eau apres mise en solution a : a) 990 0C,
b) 1000 C

IV.1.2.2. Mesure de 73 par essais DSC

Dans ce cas, I’échantillon est soumis a un cycle de chauffage et de refroidissement a la
méme vitesse de 10 °C/min. La température maximale programmée est 1100 °C. Le
thermogramme obtenu est donné sur la Figure VI.5. La température 7 est déduite a partir
de la courbe du chauffage, elle correspond a la fin du processus de transformation o + f —
p visible sur la portion zoomée du thermogramme DSC. En appliquant le principe de
I’intersection de la tangente commune aux deux portions de la courbe (offset), on trouve
Tp =995 °C. Nous pouvons clairement constater que la mesure de 7p mesuré a partir du
thermogramme DSC confirme bien celle déduite uniquement a partir de 1’analyse
métallographique classique. Notons par ailleurs que la valeur de 7y déterminée dans ce
travail est en accord avec celle rapportée dans la littérature [20].
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Figure IV.5 : Détermination de la température 73 par DSC

IV.1.3. Détermination du point M,

La Figure IV.6 présente les microstructures obtenues apres des maintiens a 800 °C et 850
°C respectivement suivis d’une trempe a I’eau. Nous avons sur la Figure IV.6.a une
microstructure de haute température figée apres la trempe a I’eau et constituée des phases
Sm et ou tandis que sur la Figure IV.6.b la microstructure consiste en martensite o’ sous
forme d’aiguilles, en phase f ainsi que la phase oz Par conséquent, le point M pour notre
alliage est situé entre 800 °C et 850 °C. Ces observations microstructurales confirment
I’allure de la courbe T = f(?) correspondant a la transformation martensitique apres un essai
de trempe a 1’eau glacée sur la machine Gleeble (Figure IV.7). On peut, en effet, voir sur
cette figure une faible déviation de la courbe a partir de 830 °C di vraisemblablement au
fait que la transformation f — o/o’ est exothermique et donc accompagnée par un
dégagement de chaleur qui altére la vitesse de refroidissement.
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Figure IV.6 : Détermination de la température M; par traitement thermique :a) trempe a 1’eau a partir de
800 °C, b) trempe a I’eau a partir de 850 °C
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Figure IV.7 : Déviation de la courbe T = f{#) au voisinage de 830 °C dans le cas de la transformation

martensitique
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IV.2. Analyse microstructurale

IV.2.1. Caractérisation microstructurale de la transformation
martensitique

Le cycle thermique pour I’obtention de la martensite réalisé sur la machine Gleeble 3500
est donné dans la Figure IV.8. Durant le chauffage, il s’établit un gradient de température
axial entre les différents thermocouples (7Ci, TC: et TCs voir Figure II1.7). Cependant, la
différence de température entre les thermocouples situés aux extrémités (7C2 et 7C3) ne
dépasse pas 20°C (voir zoom de la Figure IV.8). La température maximale atteinte
enregistrée par le thermocouple du milieu 7C; est égale a 1100°C. Au cours de la trempe
a I’eau glacée, les vitesses de refroidissement enregistrées a partir de 1100 °C au niveau de
chaque thermocouple sont également différentes (voir tableau 1V.2.), mais elles restent
largement suffisantes pour provoquer la transformation martensitique.

Tableau I'V.2 : Vitesses de refroidissement enregistrées sur la machine Gleeble 3500

TC; TC> TCs
Vitesse de refroidissement
o 422 296 323
moyenne (°C/s)
1200 T T T T T T T T
| —TC1 1 —TC1
1000} —1C2 I~ Hop—r1c2 1
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Figure IV.8 : Cycle thermique réalisé pour I’obtention de la martensite
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La Figure IV.9 montre la micrographie optique de 1’échantillon aprés le traitement
thermique. On observe la présence d’aiguilles de martensite a' trés fines, enchevétrées et
présentant une orientation préférentielle. En effet, lors de leur croissance, les aiguilles de
martensite sont paralleles entre elles en respectant la relation d’orientation (RO) de Burgers
avec I'un des grains £ sur lequel elles se forment afin de minimiser leur énergie. Ces
aiguilles cessent de croitre lorsqu’elles rencontrent un autre groupe d’aiguilles de
martensite présentant une autre variante de la RO de Burgers. La caractérisation par DRX
réalisée sur I’échantillon et présentée dans la Figure IV.10 montre qu’en plus des aiguilles
de martensite o', on remarque la présence de pics de la phase f. Les paramétres des mailles
ainsi que les taux des différentes phases sont donnés dans le tableau IV.3.

Tableau IV.3 : Paramétres de maille des différentes phases

Phase Parameétres de maille (A) Taux de phase
da Ca ap % massique
a/a’ 2.933 4.684 — 86
/] — — 3.242 14

Figure IV.9 : Microstructure obtenue aprés mise en solution a 1100 °C pendant 5

min suivie d’une trempe a I’eau glacée
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Figure IV.10 : Diffractogramme X de 1’échantillon ayant subi la

transformation martensitique sur la machine Gleeble 3500

1V.2.2. Effet de la température de mise en solution sur la microstructure

La Figure IV.11 regroupe les microstructures engendrées par les traitements thermiques
effectués a différentes températures de mise en solution pendant 30 min suivies d’une
trempe a 1’eau. La microstructure est composée des phases o’ + f, la phase a' étant tres
majoritaire. En effet, les mises en solution ont été effectuées a des températures supérieures
au T (et par conséquent au point M) et les vitesses de refroidissement engendrées par la
trempe a 1’eau sont treés élevées permettant d’obtenir une structure regroupant ces phases.
On remarque aussi que la taille des anciens grains f augmente lorsque la température de
mise en solution augmente.

IV.2.3. Microstructures obtenues aprés les essais DSC

L’étude de I’effet du refroidissement continu sur la microstructure a été réalisée en utilisant
cinq vitesses de refroidissement (10, 20, 30, 40 et 50 °C/min) aprés mise en solution dans
le domaine monophasé £ a 1050, 1100 et 1200 °C. La mise en solution a des températures
supérieures au 7p engendre une microstructure entiérement S. Ensuite, durant le
refroidissement lent, la phase S se transforme en phase au. Cette derniére apparait sous
deux morphologies différentes. La premiére consiste en un liseré¢ continu le long des
anciens joints de grains A/f appelé morphologie acs, lui-méme ayant plusieurs formes tel

84



Analyse microstructurale et cinétiques des transformations de phasea +6 > 6 - «a

qu’observé dans la Figure IV.12 ou I’on peut voir un liseré en forme de zig-zag (Figure
IV.12.e), un liseré en dents de scie (Figure IV.12.c) et des endroits a partir desquels
apparaissent directement des lamelles (Figure 1V.12.d). La deuxiéme morphologie de la
phase aur a 1a forme de lamelles qui peuvent apparaitre soit sur le liseré acs ou directement

sur les anciens joints de grains f/f. Les lamelles croissent dans une seule direction en

respectant la relation d’orientation de Burgers. Cette deuxiéme morphologie est appelée aw
(o Widmanstétten).

Figure IV.11: Les microstructures obtenues
apres une trempe a 1’eau a partir de : a) 1050 °C,
b) 1100 °C, ¢) 1200 °C

Les microstructures observées dans la Figure IV.12 sont dites en vannerie puisque les
lamelles respectant la méme variante de la RO de Burgers sont regroupées dans des
paquets. On note, comme indiqué dans la Figure IV.12.1, que les lamelles aw forment aussi
durant leur croissance des triangles isoceles. On remarque par ailleurs, que la largeur des
lamelles a I’intérieur de ces triangles va en diminuant au fur et a mesure qu’on se rapproche
des centres des triangles. Katzarov et al. [38] et Fujii [34] ont rapportés que durant leur
croissance, les lamelles de phase aw rejettent I’excés en vanadium vers les régions
adjacentes permettant ainsi de stabiliser la phase f dans ces zones. Ainsi, au début de la
transformation (température élevée) la vitesse de diffusion du vanadium et la teneur en cet
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¢lément dans les premicres lamelles aw sont élevées. Au fur et @ mesure que la température
diminue la vitesse de diffusion du vanadium devient faible. De plus, avec la croissance des
lamelles aw, la quantité de vanadium qui diffuse vers les zones non transformées devient
faible. Ceci conduit a la formation successive de lamelles orientées dans la méme direction
et dont la largeur devient de plus en plus petite.

Il est aussi clairement observé que la morphologie aw est majoritaire comparée a la
morphologie acs. De plus, on remarque que la largeur des lamelles aw est influencée par
la vitesse de refroidissement ; plus la vitesse est ¢levée plus la largeur des lamelles et petite
(Figure IV.13). Les micrographies en électrons secondaires et en ¢électrons rétrodiffusés
illustrées dans la Figure V.14 montrent que les extrémités des lamelles aw sont aigues et
que chaque lamelle se forme sur I’extrémité d’une lamelle précédente.

La Figure IV.15 montre un autre exemple des microstructures obtenues apres un traitement
de mise en solution a 1050 °C suivi d’un refroidissement continu a 30 °C/min jusqu’a la
température ambiante. Ce traitement génere une microstructure semblable a celle observée
apres un refroidissement a partir de 1100 °C. L’agrandissement utilisé dans la Figure IV.15
a permis d’observer avec plus de détails les lamelles de la morphologie aw. On peut, en
effet, voir des lamelles aw composées de segments apparaissant dans une configuration
typique de la germination sympathique tel que rapporté par Aaronson et al. [35]. On peut
donc supposer que la formation des lamelles aw a lieu par germination sympathique qu’on
identifie par les interfaces encerclées en jaune. Deux types de germination sympathique
que sont bord — bord et face — bord peuvent étre observés sur cette figure.
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Figure IV.12 : Microstructure du Ti-6Al-4V : a) mise en solution a 1050 °C et refroidissement a 10

°C/min, b) mise en solution a 1050 °C et refroidissement a 20 °C/min, c¢) mise en solution a 1050 °C
et refroidissement & 30 °C/min, d) mise en solution a 1050 °C et refroidissement a 40 °C/min, e)
mise en solution a 1050 °C et refroidissement & 50 °C/min, f) mise en solution a 1200 °C et

refroidissement a 10 °C/min
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Figure V.13 : Evolution de la largeur des lamelles aw en fonction de la

vitesse de refroidissement

Figure IV.14 : Micrographie en électrons secondaires (a gauche) et rétrodiffusés (a droite) montrant

la forme des lamelles aw aprés mise en solution a 1100 °C pendant 20 min suivie d’un

refroidissement a 40 °C/min
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-,

o

Figure IV.15 : Microstructure générée par un refroidissement a 30 °C/min a partir de

1050 °C montrant la formation des lamelles a par germination sympathique (encerclées)

IV.3. Etude des cinétiques de transformation de phase f — an
Nous avons montré que la transformation f — ax n’est pas compléte méme apres une
trempe a I’eau glacée. Ces résultats confirment ceux rapportés dans la littérature [65]. Pour
évaluer les cinétiques de transformation de phase, il est nécessaire de déterminer selon le
cas, soit la fraction transformée, soit le taux global de transformation. Dans notre cas, c’est
ce dernier qui est accessible. Ce taux varie entre 0 au début de la transformation et 1 lorsque
la transformation aboutit a un équilibre entre les phases formées. Cette approche est
employée pour évaluer les cinétiques en conditions isothermes et en condition de chauffage
ou de refroidissement continus. Cependant, et pour des raisons de commodité, on
maintiendra dans cette étude 1’appellation de ‘fraction transformée’.

IV.3.1. Cinétique de la transformation de phase f — an en
refroidissement continu : évolution des températures de début et de fin
de transformation

IV.3.1.1. Influence de la vitesse de refroidissement

Les résultats des essais DSC en refroidissement continu sont présentés dans la Figure
IV.16. Les parametres des essais DSC sont regroupés dans le tableau IV.4. On constate que
la transformation f — aur est exothermique et qu’elle débute approximativement a une
méme température 7s pour chaque traitement de mise en solution. Par contre, la
température de fin de transformation 7y est variable ; lorsque la vitesse de refroidissement
augmente, 7y évolue vers des températures plus basses. Enfin , les valeurs de 75 et Ty
déterminées sont en accord avec celles apparaissant dans la littérature [23,65,74].
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1V.3.1.2. Influence de la température de mise en solution

La figure IV.17 illustre I’évolution de 7s en fonction de la température de mise en solution.
Méme a ces faibles vitesses de refroidissement, la valeur de 7s reste classiquement
inférieure a celle de 7p = 995 + 5 °C déterminée précédemment. On constate par ailleurs
que la température de début de transformation diminue lorsque la température de mise en
solution augmente soit 75 = 987 £ 2, 976 + 3 et 951 + 3 pour des mises en solution a 1050
°C, 1100 °C et 1200 °C respectivement. En effet, lorsque la température de mise en solution
augmente, la taille de grains augmente (cf. figure IV.11) et donc la densité des joints de
grains, considérés comme sites favoris pour la germination de la phase az, diminue ce qui

repousse 7 vers le bas.

Tableau IV.4 : Parameétres des Pics des essais DSC au refroidissement

Température Vitesse de Température de début Température Température de fin de
de miseen  refroidissement de transformation 7  du pic 7, (°C) transformation 7
solution (°C) (°C/min) O )
20 985 874 826
30 989 865 804
1050 40 988 860 778
50 988 859 732
10 978 896 862
20 975 880 838
1100 30 970 877 830
40 977 861 783
50 978 853 782
10 947 883 848
20 947 879 842
1200 30 955 874 837
40 953 871 830
50 954 867 821
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Figure IV.16 : Résultats des essais de DSC en refroidissement aprés mise en solution durant 20

min a : a)1050 °C, b) 1100 °C, c¢) 1200 °C
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Figure IV.17 : Evolution de la température 7y de début de transformation de phase

f — a en fonction de la température de mise en solution

IV.3.1.3. Evolution de la fraction transformée

Nous avons ¢étudié dans les paragraphes précédents les évolutions microstructurales que
subit 1’alliage Ti-6Al-4V durant le refroidissement. De plus les résultats des essais DSC
nous ont permis d’estimer les températures 75 et 7y et de mesurer le flux de chaleur dégagé
pendant cette transformation. Par conséquent, nous pouvons accéder a la fraction
transformée expérimentale en rapportant la surface S; de la partie de la courbe qui
correspond a la température 7; a la surface totale S: de la courbe (Figure IV.18). En effet,
la fraction transformée expérimentale est déterminée a partir de la courbe DSC par

I’expression suivante :

T;

tdh dh
detdt JdeT

i =1, o =7, o (IV.1)
IEdt J.EdT

s T

Ou dh/dt (W/g) est la variation du flux de chaleur, # (s), 75 (°C), # (s) et Ty(°C) sont les
temps et températures correspondant au début et a la fin de la transformation
respectivement.

Un modéle mathématique basé sur I’équation de KM-JMA et adapté au refroidissement
continu a ¢été¢ développé pour permettre de déterminer les différents paramétres de la
cinétique de la transformation de phase f — au. Pour pouvoir utiliser I’équation de KM-
JMA en conditions non-isothermes, le concept d’additivité est introduit.
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Figure IV.18 : Schéma illustratif de la méthode de calcul de la fraction transformée

En subdivisant le refroidissement continu en une succession de maintiens isothermes A%,
I’équation de KM-JMA permet d’écrire la fraction transformée comme suit (Figure 11.8) :

fi = l—exp[—(kl 'tl)nl] = 1—6Xp[—(k2 'tz)nz] == l—exp[—(k,. 'ti)nl] (Iv.2)

La transformation étant isochrone (vitesse de refroidissement constante), At = At; = At>
=...= At et le principe d’attitivité peut s’écrire (en supposant la transformation additive) :

k, - At ky - At k.- At
+ +...+

o Rl

Les travaux de Lusk et Jou [75] ont démontré que si I’indice d’Avrami # est constant, les

=1 (IV.3)

transformations de phase obéissant au modele de KM-JMA peuvent étre considérées
comme isocinétiques et par conséquent additives. Dans cette hypothese, 1’équation (IV.3)

s’écrit :

——=1 (IV.4)

Hl—l fﬂ

La fraction transformée peut donc étre donnée comme suit :

93



Analyse microstructurale et cinétiques des transformations de phasea +6 > 6 = «

(IV.5)

f =1—exp[—(At-ikJ

j=1
En développant 1’équation (IV.5) on peut écrire :
i—1 k

ln{ln( ! H=n-ln(ikfj+n-ln(At)=n-ln ij- 1+ — +n-In(At) (Iv.6)
-1, = = Zk‘

i

Ainsi :

i—1
ln{ln(l ! ﬂ =n- ln( kj] +n-In| 1+ iff +n-In(Ar) av.7)
S,

i

Par conséquent :

ln{ln( ! ﬂ:ln{ln( ! H+n-ln 1+ ._{C" (IV.8)
B -/, S

lf" étant petit et en utilisant le développement limité au voisinage de zéro In(/+x) = x,

J=1

I’équation (IV.8) devient :

ln{ln(1 —lf, ﬂ - ln[ln[l —lfil ﬂ =n- i_fc;( | (IV.9)

J

Jj=1

La constante de vitesse k peut étre exprimée dans un intervalle de température comme suit :

d(Ink) :%d(%j (IV.10)

Apres intégration on obtient :
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k, =k, -exp{—%-(%—%ﬂ (IV.11)

Ou : Ts est la température de début de la transformation, ks est la valeur de la constante de

vitesse a la température 75, O est I’énergie d’activation de la transformation de phase et R
est la constante des gaz parfaits.

En combinant les équations (IV.6) et (IV.11), I’équation (IV.10) s’écrira :

o(1 1
expl —=:| ———
1 1 R\T, T,
In| In —In|In| —— | |=n-k, -At- - (IV.12)
l_fi l_f;'fl

Finalement, on obtient I’équation suivante :

@, -7 )+L-v = —2-(L— TLJ +In(k. -n-Af) v.13)
n .

R
1
=)
1

En tragant In(Y, - ¥, )+ 1 Y, , en fonction de(TL - —J , la courbe de 1’équation (IV.13)
n .

s 1

s 1

comporte une portion linéaire sur un certain intervalle de température tel qu’on peut le voir
sur la Figure IV.19. Ceci permet, donc, de déterminer 1’énergie d’activation et la constante
de vitesse a partir de la pente de la droite et son intersection avec 1’axe des ordonnées
respectivement. En effet, en donnant une premicre valeur a n, on pourra tracer la courbe de
I’équation (IV.13) et par conséquent déterminer deux premicres valeurs de & et Q et ainsi
calculer une premiére valeur de la fraction transformée. Ensuite, la valeur de n est ajustée
progressivement afin de minimiser 1’écart (A) entre la fraction calculée et celle déterminée
expérimentalement a partir de la courbe DSC considérée. Finalement, un trio de valeurs
pour les paramétres cinétiques n, Q et ks sont obtenus pour chaque courbe DSC. Un
organigramme est présenté dans la Figure IV.20 pour illustrer la démarche utilisée afin de
déterminer ces parametres.
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Figure IV.19 : Effet de la valeur de # sur la forme de la courbe
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Le choix de la valeur de n affecte grandement les valeurs de la pente et de 1’intersection de

la courbe avec I’axe des ordonnées comme on peut le voir sur la Figure IV.19. Ainsi, les

valeurs de la constante de vitesse k et par conséquent de la fraction transformée le seront

tout autant tel que présenté sur la Figure IV.21 ou la forme de la courbe f(7) varie nettement

en fonction des valeurs de n. Le tableau I'V.5 regroupe les paramétres cinétiques pour les

différents essais réalisés.

1,0

0,8
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Fraction transformée
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0,0 . .
840 860 880 900 920 940 960 980
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Figure IV.21 : Effet de la valeur de » sur 1’évolution de la fraction

transformée en fonction de la température

Tableau I'V.5 : Paramétres cinétiques pour les différents essais réalisés

Vitesse de refroidissement (°C/min) Moyenne
10 20 30 40 50
" — 1.0 1.0 1.0 1.0 1.0
10sg @ (kImo)  — 453 374 352 353 383 £ 41
ks(<10%sT)  — 275 540 600 775
" 1.0 1.0 1.0 1.0 1.0 1.0
O (kl/mol) 578 575 576 553 516 560 + 23
00— x104s1) 268 240 334 180 250
n 1.0 1.0 1.0 1.0 1.0 1.0
O (kJ/mol) 692 656 609 634 625 643 = 28
1200 o <1045y 273 497 381 574 532
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La valeur de n ayant donné le meilleur fit entre les courbes des fractions transformées
expérimentale et calculée est égale a 1.0. Cette valeur est en concordance avec les résultats
de Malinov et al. [65]. Bein et Bechet [76] ont aussi obtenus des valeurs de n comprises
entre 1 et 1.2 pour les alliages de titane Ti-6.2.4.6 B-CEZ et Ti-10.2.3 ayant subi des recuits
a 800, 850 °C et 700 °C respectivement. Le fait que # soit constant et ¢gal a 1.0 semble
renseigner que le mécanisme de la transformation de phase demeure inchangé durant tout
le refroidissement et qu’il est compatible avec une croissance unidirectionnelle de lamelles
bien qu’on ait deux morphologies de la phase a qui se forme tel qu’on I’a vu dans nos
observations microstructurales. Ceci est di au fait que durant la transformation de phase S
— au, comme indiqué précédemment, le taux de la morphologie lamellaire aw apparait
nettement supérieur a celui de la morphologie ags en liseré. Aaronson et al. [77] et Fujii et
al. [34] ont indiqué que le liseré acs cesse de croitre deés les premiers instants de la
transformation et que la progression de cette derniére dépend entiérement de la croissance
des lamelles aw.

La Figure IV.22 regroupe les fractions transformées expérimentales et calculées pour les
vitesses de refroidissement utilisées et les traitements de mise solution réalisés. On note
I’existence d’un bon accord entre les fractions déterminées expérimentalement et celles
calculées en utilisant 1’équation IV.6. Ainsi, la démarche que nous proposons dans cette
¢tude pour tenir compte du principe d’additivité est aussi efficace que celle utilisant la
notion du temps fictif beaucoup plus classique [37,64]. De plus, nous constatons, comme
on peut le remarquer sur le tableau IV.5 et la Figure IV.23, que la valeur de I’énergie
d’activation Q diminue lorsque la température de mise en solution diminue. En fait, bien
que le mécanisme de transformation reste le méme (n constant), la modification de 1’état
microstructural de départ influence la cinétique de transformation de phase. En effet, une
température de mise en solution plus élevée engendre une diminution de la densité des
joints de grains et par conséquent une diminution des sites possibles pour la germination
de la phase au et retarde la transformation de la phase f en abaissant la température de
début de transformation. Ainsi, la transformation devient plus difficile a avoir lieu comme
on peut le constater si on tient compte de la valeur de I’énergie d’activation. La Figure
IV.24 montre 1’évolution de la constante de vitesse & en fonction de la température. On
constate que k£ ne dépend pas de la vitesse de refroidissement mais est essentiellement
dépendante de la température lors de 1’essai et de la température de mise en solution.
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a)

Fraction transformée

b)

Fraction transformée

Fraction transformée

Figure 1V.22: Evolution de la fraction transformée en fonction de Ia
température apres mise en solution a : a) 1050 °C, b) 1100 °C, 1200 °C
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Figure IV.23: Evolution de 1’énergie d’activation avec la vitesse de
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1V.3.1.4. Mécanisme de formation des lamelles aw

Tel que nous 1’avons mentionné précédemment, la germination de la phase o a partir de
la phase f a lieu en respectant la RO de Burgers. Cela sous-entend que ’interface o/f peut
étre considérée soit cohérente ou semi-cohérente [78]. La faible mobilité de ce type
d’interface ainsi que leurs faibles facteurs d’accommodation rendent difficile la croissance
continue des lamelles aw. Afin de contourner cette difficulté, des marches sont créées sur
ces interfaces planes et c’est le mouvement de ces marches qui assure 1’épaississement de
ces lamelles en rejetant 1’excés de vanadium vers les régions avoisinantes (entres les
lamelles aw) ce qui permet de stabiliser la phase £ dans ces zones comme on peut le voir
sur la cartographie EDX de la Figure IV.25 ou les régions riches en vanadium apparaissent
en clair. Ces marches ont déja été¢ mentionné dans les travaux d’Enomoto et Fujita [79] au
niveau des directions les plus longues sur les lamelles aw dans un alliage binaire Ti-5.4%
at. Dans le cas de I’alliage Ti-6Al-4V, Ohmori et al. [30] ont proposé par conséquent un
modele de croissance des lamelles aw combinant la diffusion du vanadium avec un mode
de cisaillement responsable de la forme aigue observée sur les extrémités des lamelles. De
plus, les énergies d’activation pour la transformation de phase f — a en refroidissement
sont largement supérieures a celle de diffusion du vanadium dans la phase f qui est
d’environ 123 kJ/mol ou 145 kJ/mol tel que rapporté dans la littérature [80,81]. Il est ainsi
possible d’admettre que la diffusion du vanadium a elle seule ne suffit pas pour que la
croissance des lamelles aw ait lieu et que d’autres mécanismes (que nous avons cités ci-
dessus) doivent €tre pris en considération. En conclusion, le mécanisme de croissance des
lamelles aw durant le refroidissement continu combine un mode contrdlé par la réaction
aux interfaces semi-cohérentes o/ff responsable de la formation des marches, un mode
controlé par la diffusion du vanadium (partitionnement du vanadium dans la phase f entre
les lamelles aw) permettant le mouvement de ces marches et enfin un mécanisme de
cisaillement.
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30 ym

30]
X-Ray count

Figure V.25 : Distribution du vanadium a I’intérieur et au voisinage des lamelles o aprés mise en
solution a 1100 °C pendant 20 min suivie d’un refroidissement a 40 °C/min: a) Micrographie en
ES, b) Cartographie EDX

IV.3.2. Cinétique de la transformation de phase a + f — f en chauffage
continu

Le méme modele de cinétique utilisé pour le refroidissement continu a été adapté et utilisé
pour la cinétique de transformation de phase o + f — £ en chauffage continu. La Figure
IV.26 regroupe les résultats des essais DSC pour les différentes vitesses de chauffage. La
température de début de transformation augmente avec 1’augmentation de la vitesse de
chauffage tandis que la température de fin de transformation 7y est quasiment constante,
sauf pour la vitesse de chauffage de 10 °C/min ou elle est 1égérement inférieure. Aux
vitesses de chauffage supérieures a 10 °C/min Ty est supérieure au 7p = 995 °C qui a été
déterminé dans le premier paragraphe de ce chapitre. Cette différence peut étre attribuée
d’une part aux incertitudes sur les mesures expérimentales par DSC mais aussi a I’effet
classique d’hystérésis au chauffage sur les températures de transformation qui est plus
important pour 75 que pour 77 Les tableaux IV.6 et IV.7 regroupent les différents
parametres des pics ainsi que les parameétres cinétiques pour I’ensemble des essais réalisés
au chauffage.
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Tableau I'V.6 : Paramétres des pics des essais DSC au chauffage

Vitesse de chauffage Température de début Température du Température de fin de
(°C/min) de transformation 7 pic 7, (°C) transformation 7
(&) (°C)
10 786 943 998
20 779 944 1019
30 796 953 1015
40 818 965 1012
50 866 975 1015

Tableau IV.7 : Paramétres cinétiques pour les différents essais réalisés au chauffage

Vitesse de chauffage (°C/min) Moyenne
10 20 30 40 50
n 1.4 1.4 1.5 1.3 1.4 1.4+0.1
0 (kJ/mol) 331 328 313 333 313 324+9
ks (x104s1)  0.84 0.60 1.5 3.35 4.55

La Figure IV.27 présente 1’évolution de la fraction transformée en fonction de la
température. On peut clairement voir 1’existence d’un bon accord entre les fractions
transformées expérimentales et celles calculées. Par ailleurs comme pour le refroidissement
continu, on peut considérer, compte tenu des incertitudes de détermination de Q
notamment, que la constante de vitesse ne dépend essentiellement que de la température
(Figure IV.28). Les valeurs de I’énergie d’activation, de I’indice d’ Avrami et de ks obtenues
lors du chauffage continu sont données dans le tableau VI.7. Des valeurs moyennes Q =
324 £ 9 kJ/mol et n= 1.4 £ 0.1 ont été¢ obtenues. On remarque que la valeur moyenne de n
obtenue lors du chauffage est presque égale au ratio 3/2 qui correspond dans le cas des
transformations isothermes, et tel qu’indiqué par Christian [45], & la croissance de germes
sous forme sphériques lorsque la transformation de phase est contrélée par la diffusion.

En ce qui concerne 1’énergie d’activation, la valeur moyenne que nous avons calculée est
supérieure a celle calculée par Shah et al. [82] qui trouvent une énergie d’activation de
I’ordre de 235 kJ/mol. Ils ont admis dans leur travail que la transformation de phase o + f
— [ est contrdlée par la diffusion du vanadium. Cependant, aussi bien la valeur d’énergie
d’activation que nous calculons et celle obtenue par Shah et al. sont plus élevées que
I’énergie d’activation pour la diffusion du vanadium dans la phase £ dans ’intervalle de
température (900 — 1540 °C). On constate aussi que la valeur moyenne de I’énergie
d’activation pour la transformation de phase o + f — S obtenue dans ce travail est tres

104



Analyse microstructurale et cinétiques des transformations de phasea +6 > 6 = «

proche de celle calculée en utilisant la méthode de Kissinger [83] (soit 326 kJ/mol voir
Figure 1V.29). En fait, la méthode que nous proposons dans ce travail permet de calculer
I’énergie d’activation pour chaque vitesse de refroidissement ou de chauffage tandis que la
méthode de Kissinger requiert au moins trois vitesses de chauffage pour pouvoir 1’estimer.
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Figure V.26 : Résultats des essais DSC lors du chauffage
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Figure IV.27 : Evolution de la fraction transformée en fonction de la température
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Figure IV.28 : Evolution de la constante de vitesse k en fonction de la température

Figure IV.29 : Détermination de I’énergie d’activation par la méthode de Kissinger
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IV.3.3. Cinétique de transformation de phase fn — an en

conditions isothermes

Ce chapitre est dédié au traitement des résultats des essais de résistivimétrie in-situ sur
machine Gleeble. Il concerne 1’étude des cinétiques de décomposition de la phase S en
phase a7 aprés mise en solution dans le domaine biphasé (a + £) a 800 °C suivie de trempe
interrompues. Rappelons d’abord que le choix d’une température de mise en solution
inférieure a M; a permis de s’affranchir de la transformation martensitique durant les
trempes interrompues. Lors de maintien isothermes, les changements de phase se
produisant ne concerneront que la phase Sn. En effet, tel que nous 1’avons souligné dans le
chapitre I, durant les revenus dans le domaine biphasé, la phase oz n’est sujette a aucune
transformation excepté un grossissement des grains qui ne se manifeste qu’apres une
longue durée de maintien.

A titre d’exemple, on présente les résultats de cinétique de la transformation de phase fn
— our pour le traitement de trempe interrompue sur la machine Gleeble a 750 °C aprés mise
en solution a 800 °C pendant 5 min. L’évolution de la fraction transformée expérimentale
en fonction du temps de maintien est donnée dans la Figure IV.30. La courbe présente une
forme sigmoidale typique des transformations obéissant a I’équation de KM-JMA. Ceci

est confirmé en tragant la courbe : m{m[ lfﬂ = g[ln(z)] (Figure IV.31). En effet, cette
1 —

courbe a la forme d’une droite dont la pente est I’indice d’ Avrami 7.

110""'I T T ooy T L L | T Ty
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Figure IV.30 : Evolution de la fraction transformée en fonction

du temps. Trempe interrompue a 750 °C
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Inin(L/(1-f)

In(t)
Figure IV.31: Evolution de Inln(1/(1-f)) en fonction de In(t). Trempe

interrompue a 750 °C

La Figure IV.32 compare 1I’évolution des fractions transformées expérimentale et calculée
en fonction du temps de maintien (avec n = 1.02 et £k = 0.14 s-1). On remarque sur cette
figure un trés bon accord entre les valeurs expérimentales et calculées de la fraction
transformée.
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Calculée
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Fraction transformée
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Figure IV.32 : Evolution des fractions transformées expérimentale

et calculée en fonction du temps. Trempe interrompue a 750 °C

Les Figures 1V.33 et IV.34 rassemblent les évolutions des fractions transformées
expérimentale et calculée en fonction du temps de maintien pour 1’ensemble des
températures de maintien utilisées (trempes interrompues apres mise en solution a 800 °C
pendant 5 min). On constate que les cinétiques de transformation sont d’autant plus
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décalées vers les temps de maintien courts que la température de maintien est plus €levée.

Ainsi, bien que la force motrice pour la transformation de phase (under-cooling) soit faible

lorsque la température de maintien est élevée, la transformation a cette température est plus

rapide. Ceci est peut-étre dii au fait que le mouvement des interfaces ainsi que la diffusion

du vanadium sont des mécanismes thermiquement activés ; leurs vitesses augmentent

lorsque les températures de maintien sont élevées.
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Figure IV.33 : Evolution de la fraction transformée expérimentale en

fonction du temps. Trempe interrompue a différentes températures
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Figure IV.34: Evolution de la fraction transformée calculée en
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La Figure IV.35 présente I’évolution de la différence entre les valeurs des fractions
expérimentale et calculée fexp et fear respectivement en fonction du temps. On voit
clairement que cette différence reste faible durant la durée totale des différents maintiens
réalisés. Ceci refléte le bon accord entre les fractions expérimentale et calculée compte
tenu d’un signal de résistivité expérimental relativement bruité, li¢ aux faibles valeurs de
la résistivité électrique de 1’échantillon.
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Figure IV.35 : Evolution de la différence |f.., — fea| en fonction

du temps. Trempe interrompue a différentes températures

L’¢évolution de la vitesse de transformation calculée avec le temps est donnée dans la Figure
IV.36. La vitesse de transformation est obtenue en dérivant I’expression donnant la fraction
transformée par rapport au temps. Le tableau I'V.8 récapitule I’ensemble des valeurs de n
et k obtenus pour les différents maintiens isothermes étudiés.

On remarque que la valeur moyenne de I’indice d’Avrami n = 1.0 est identique a celle
obtenue lors du refroidissement continu. Ce qui confirme que ce dernier peut étre assimilé
a une succession de maintiens isothermes et que le modele de KM-JMA initialement utilisé
pour les transformations de phase isothermes peut étre adapté pour les transformations de
phase isochrones (chauffage ou refroidissement continus a vitesse constante) a condition
que ces derniéres soient additives (i.e. n est constant durant toute la transformation).

On note aussi a partir de la Figure V.36 et du tableau IV.8 que df/dt et k diminuent lorsque
la température de maintien diminue. Comme constaté expérimentalement, plus la

température de maintien est faible plus la vitesse de transformation est faible.
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Tableau V.8 : Paramétres cinétique de transformation de phase f,, — au en conditions isothermes

Température de maintien (°C)

750 700 650 600 550 500
n 1.02 0.99 0.98 1.01 1.02 1.00
k() 0.14 0.12 0.08 0.05 0.04 0.03
0,16—' o ' o ' ' '_"'”7I50°é_
~ —— 700 °C
L —— 650 °C 1
-5 0,12 —— 600 °C |
‘g ’ ——550 °C
S —— 500 °C
é 0,08 e
2
[}
2 0,04 ;
o
=
0,00 b —_— :
1 10 100

temps (s)

Figure 1V.36: Evolution de la vitesse de transformation en

fonction du temps. Trempe interrompue a différentes températures

La Figure IV.37 présente I’évolution de In(k) en fonction de 1/7. Cette courbe permet de
déterminer 1’énergie d’activation pour la transformation en calculant la pente des portions
linéaires. On peut remarquer sur cette figure I’existence de deux pentes différentes, on
obtient par conséquent deux valeurs d’énergies d’activation tel que mentionné sur la figure.
Notons que les valeurs des énergies d’activation obtenues sont trés faibles comparées a
celles calculées pour la transformation de phase f — a en refroidissement continu. Ceci
peut s’expliquer tout d’abord par le fait que les températures de mise en solution dans le
cas des refroidissements continus (1050, 1100 et 1200 °C) sont largement supérieures a
celle utilisée pour la transformation isotherme (800 °C). Nous avons en effet mis en
¢vidence précédemment 1’effet de la microstructure de départ sur les parameétres cinétiques
et plus particulierement sur 1’énergie d’activation qui diminue lorsque la température de
mise en solution baisse. Ajoutons a cela le fait que la sursaturation (qui est la force motrice
pour la croissance de la phase ax) est faible lorsque la vitesse de refroidissement est faible
(essais DSC) comparée a la trempe interrompue. Le fait d’obtenir deux valeurs d’énergie

d’activation selon la température de maintien isotherme avec une température de transition
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entre 600 °C et 650 °C peut laisser supposer I’existence d’un changement de mécanisme

de la transformation dans cette gamme de température.
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Figure IV.37 : Détermination de I’énergie d’activation pour la transformation de

phase S, — ai pendent un maintien isotherme apres trempe a partir de 800 °C

IV.4. Conclusion

Nous avons présenté dans ce chapitre I’ensemble des résultats obtenus qui ont permis de
suivre les évolutions engendrées par les différents cycles thermiques imposés et de
déterminer les différents parametres cinétiques pour les transformations de phase a + ff —
S — o en chauffage/refroidissement continus et durant des maintiens isothermes apres mise
en solution dans le domaine biphasé (a + f). Nous avons aussi essay¢ de proposer un
modele permettant d’adapter 1’équation de KM-JMA (usuellement utilisée pour les
transformations de phase isothermes) pour 1’étude des cinétiques de transformations de
phase non-isothermes. Le modéle a donné satisfaction dans la mesure ot nous obtenons la
méme valeur de n que celles rapportées dans la littérature pour le méme alliage ayant subi
des cycles thermiques similaires aux notres. La particularité¢ du modele proposé est qu’il
permet de calculer I’énergie d’activation pour chaque vitesse de chauffage/refroidissement
contrairement a la méthode de Kissinger. Les énergies d’activation déterminées tant au
chauffage qu’au refroidissement sont supérieures a celle de la diffusion du vanadium dans
la phase £ ce qui laisse supposer que les transformations de phase o + f — f — «a au
chauffage et au refroidissement ne sont pas seulement contrdlées par la diffusion du

vanadium mais que d’autres mécanismes peuvent intervenir. Les caractérisations
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microstructurales des échantillons DSC aprées refroidissement continu ont permis ainsi de
proposer des mécanismes pour la formation des lamelles aw en refroidissement continu qui
combinerait un mode controlé par la réaction aux interfaces semi-cohérentes o/ff
responsable de la formation de marches, un mode contr6lé par la diffusion du vanadium
permettant le mouvement de ces marches et enfin un mécanisme de cisaillement. Pour les
essais de maintien isotherme aprés trempe interrompue depuis le domaine o + S, la
présence de deux valeurs d’énergie d’activation différentes selon la gamme de température
de maintien peut tre aussi liée a une différence de mécanisme pour la transformation Sm

— Qll.
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Chapitre V : Simulation et modélisation de la
cinétique de la transformation de phase f.—a

Introduction

La simulation ainsi que la modélisation que nous réalisons dans ce chapitre concernent la
transformation de phase fin — our durant un maintien isotherme. En fait, I’équation de KM-
JMA sur laquelle sont basés nos travaux de simulation et de modélisation est initialement
proposée pour les transformations de phase a température constante. Ainsi, les vitesses de
germination et de croissance déterminées dans ce chapitre ne dépendent pas de la
température mais seulement du temps. Les données d’entrée nécessaires pour réaliser la
simulation et la modélisation sont généralement issues des résultats expérimentaux.
Cependant, n’ayant pas pu obtenir des résultats probants concernant 1’analyse
microstructurale des échantillons ayant subi les essais sur la machine Gleeble 3500, nous
nous sommes basés sur les résultats de Semiatin et al. [22] qui ont étudié les évolutions
microstructurales que subit 1’alliage Ti-6Al-4V durant des cycles thermiques dans le
domaine biphasé as + fm) pour estimer nos données d’entrée.

V.1. Simulation de la précipitation de la phase an

Nous discuterons dans ce chapitre les résultats obtenus suite a la simulation de la
transformation de phase fn — au durant des maintiens isothermes apres mise en solution
dans le domaine biphasé suivie d’une trempe interrompue. La Figure V.1 montre
I’évolution des fractions transformées expérimentale et simulée en fonction du temps de
maintien. Les hypothéses introduites dans le logiciel MatCalc pour réaliser la simulation
(taille des grains £, identification des sites de germination, limite maximale de la fraction
massique en vanadium dans la phase a, forme lamellaire des précipités...etc.) ont permis
d’obtenir un bon accord entre la fraction transformée expérimentale et celle simulée. Le
tableau V.1 regroupe les données d’entrée utilisées pour réaliser cette simulation.
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Tableau V.1 : Paramétres d’entrée pour réaliser la simulation sur MatCalc

Taille du grain S, 20 pm [22]

Composition chimique du systeme (% massique) 90% Ti, 6% Al 4% V

Sites de germination Joints de grains et dislocations

Facteur de forme f(c/a) 0.1

pd=4-10""+3-10'" m? 500 < T< 600 °C

Densité de dislocations
pd=4-109d: 1-10° m? 650 < T< 750 °C

Contrainte sur %vanadium dans la phase a < 2% (% massique)

Taille des classes 250

Modé¢le de germination Becker — Doring

Modgéle pour la composition du germe Ortho — équilibre

Force motrice pour la croissance Basé sur la taille des classes SFFK

Tel que nous I’avons mentionné précédemment (paragraphe 1V.3.1.3), le liseré acs cesse
de croitre dés les premiers instants de la transformation et ¢’est la formation et la croissance
des lamelles aw qui dominent la transformation de phase f — ou. Ainsi, on a choisi une
valeur du facteur de forme f{c/a) qui rend compte de la forme lamellaire des précipités. Par
ailleurs, nous avons rajouté une contrainte dans la composition du précipité telle que la
teneur en vanadium dans la phase a ne dépasse pas 2% massiques [84]. Nous avons utilisé
dans notre simulation une taille de classes €élevée (250) afin d’avoir une meilleure précision
dans les résultats méme si cela engendre un temps de calcul relativement élevé. Le modéele
de Becker — Doring a été choisi dans ce travail avec la vitesse de germination qui s’exprime
dans ce modéle comme suit [85] :

. AG”
I=8"NZ - V.1
B N, exp{ RT}

Ou : S est la vitesse de condensation des atomes du soluté, Ny est le nombre de sites de
germination, Z est le facteur de Zeldovich et AG" est 1’énergie d’activation pour la
germination. Le modéle Ortho — équilibre sous-entend 1’existence d’un état d’équilibre au
niveau de I’interface aw/p. Enfin, la force motrice pour la croissance des classes est basée
sur le modele SFFK (Svoboda-Fischer-Fratzl-Kozeschnik) qui est un modele de calcul par
classe bas¢ sur le principe d’extremum d’Onsager. Dans ce mod¢le, on s’intéresse a
I’évolution de groupes de particules (classes) présentant les mémes propriétés physiques
(taille, forme, composition) plutot qu’a celle de particules individuelles. Enfin, la densité
de dislocation pq a été ajustée pendant la simulation afin d’obtenir un meilleur accord entre

les fractions transformées expérimentales et simulées.
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Figure V.1 : Evolution des fractions transformée expérimentale et simulée en fonction du temps :

a) maintien a 500 °C, b) maintien a 550 °C, ¢) maintien a 700 °C, d) maintien a 750 °C

La simulation sur MatCalc nous a aussi permis d’accéder a 1’évolution des vitesses de
germination / et au nombre de précipités en fonction du temps (Figure V.2). On remarque
sur cette figure que toutes les courbes / = f(?) présentent un maximum. En effet, aux
premiers instants de la transformation, la germination est rapide et va en augmentant
jusqu’a atteindre une valeur maximale Ilmax. Ensuite elle diminue tout en étant en
compétition avec la vitesse de croissance des germes formés jusqu’a s’annuler laissant
place a la seule croissance des précipités formés. La Figure V.2 montre aussi I’évolution
du nombre de précipités en fonction du temps. On remarque qu’il augmente trés rapidement
jusqu’a atteindre un nombre de précipités maximal puis se stabilise a cette valeur pour le
reste de la transformation. On note que le moment ou le nombre maximal de précipités est
atteint correspond a la fin de germination. De plus, le nombre de précipités ne diminue pas
durant la transformation, ce qui signifie qu’il n’y a pas de phénomene de coalescence (plus
correctement appelé mirissement d’Oswald) a la fin de transformation. En effet, les
précipités aw ayant la forme de lamelles sont séparés par la phase f qui empéche leur
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coalescence, ainsi, toutes ces lamelles croissent jusqu’a croiser d’autres lamelles qui
stoppent leur croissance.

On note aussi que nous obtenons les valeurs de vitesse de germination les plus grandes
lorsque la température de maintien est ¢levée (Figure V.3). La vitesse de germination est
en effet un phénoméne thermiquement activé et dépend, entre autres, de la capacité¢ du
germe formé a rester stable mais aussi de ’aptitude des atomes de vanadium rejetés par ce
germe stable a rester dans la phase f plutdt que de revenir ver le germe a. Ainsi, bien que
la force motrice de la transformation de phase fm — a (sursaturation) soit faible lorsque la
température de maintien est proche de la température de mise en solution, la vitesse de
diffusion ¢levée du vanadium a ces températures permet d’avoir des vitesses de
germination élevées.

a) ;5 . , , . b) 12 T T : 12
4.0 E
500 °C 0~ . — ‘
P : . 0 F 1,04 Nombre de Précipités 1,0 @(n'
‘E 2,04 ' Nombre de Précipités .35 « wE —— Vitesse de germination £
o ' Vitesse de germination € E °
' L3089 =)
g ' 3,0 g % 08 0,8 S
& 154 ' Fin de la germination 25 < D Fin de germination c
pe ' 5 Z 064 Lo.6 -%
=3 ' 2 s
3 | 0% 3 g
D 1,0 ; S a E
a tis E 0,4 Loa £
© ' [} 3 )
° . o [
© ' 10 o o S
5 054 ' ° g 0.2+ F02 o
£ ' Los @ S 2
2 ‘ 2 z 3
00 T l‘ T T 0,0 § 0.0 T T T T T 00 >
"0.000 0.004 0.008 0.012 0.016 0.020 0,000 0,001 0002 0,003 0004 0,005 0,006
Temps (s) Temps (s)
C) 25 T T T T 3,0 d) T T T T T
700 °C ‘ ~ 050 750°C 1 y
— ' SR . —~ e —— Nombre de Précipités [* "o
i/ 1 N.o mbre de PI’eC.IpII?S r2s muz "')g — Vitesse de germisation @
'\E 2,04 i —— Vitesse de germination IS & ! £
N i ” 5 o
5 i 8 =} ' 8
o] i ) N F20 S < 064 ' F3 S
X 15 ; Fin de germination 2 = . X
0 -7 = 8 : At =4
b | S 2 1 Fin de germination s
=3 ' = = | K]
o . e o 0,44 ) F2 2
© 1,04 | = @ =
a ! Fio 5 o | 5
3 ! > 3 ! >
2 054 ! .S 2 021 : L1 g
£ ! T8 [ 1 2
S ' I S | a
2 ‘ g 2 ‘ g
0,0 T T T 00 > 0,0 T T — T T 0>
0,0000 0,0004 0,0008 0,0012 0,000 0,001 0,002 0,003 0,004 0,005 0,006
Temps (s) Temps (s)

Figure V.2 : Evolution de la vitesse de germination et du nombre de précipités en fonction du
temps de maintien : a) maintien a 500 °C, b) maintient a 550 °C, ¢) maintien a 700 °C, d)

maintien a 750 °C
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Figure V.3 : Evolution de la vitesse de germination en fonction du temps de

maintien a différentes températures

[ T T T T T T

~ " —— 500 °C
= 1F——s50°C
L F —— 600 °C ]
S| F —— 650 °C
o OLF——700°C 3
2 F —— 750 °C ]
N I
(8
L 001F -
o E E
a 3
©
o I
o) 1E-3 E 3
£ ] E
[}
Z -

1E_4 | P | " | s okl PETEEET | PETEEET | Ll TR

1E-6 1E-5 1E-4 1E-3 0,01 0,1 1 10
Temps (s)

Figure V.4 : Evolution du nombre de précipités oy en fonction du temps

de maintien a différentes températures

La Figure V.4 compare I’évolution du nombre de précipités en fonction du temps de
maintien pour toutes les températures de maintien expérimentalement testées. On constate
que contrairement a la vitesse de germination, le nombre de précipités diminue lorsque la
température de maintien augmente. Les courbes de distribution des précipités présentées
en Figure V.5, montrent en effet, que la largeur des lamelles aw augmente lorsque la
température de maintien augmente. Ceci peut étre di au fait que la croissance des lamelles
dépend du mouvement des atomes de vanadium de la phase ar vers la phase f. Ce
mouvement étant thermiquement activé, I’¢lévation de la température de maintien
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engendre des vitesses de diffusion des atomes et des vitesses de mouvement de 1’interface
p/a élevées qui favorisent des largeurs de lamelles élevées. De plus, lorsque la largeur des
lamelles est €¢levée leur nombre devient plus faible et vice versa.
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Figure V.5 : Distribution du nombre de précipités ay en fonction de leur largeur pour des maintiens
a:a) 500 °C, b) 550 °C, ¢) 700 °C, d) 750 °C

La Figure V.6 présente les évolutions des fractions massiques des éléments vanadium et
aluminium dans les phases a et f pour le maintien a 500 °C. Tel que nous 1’avons
mentionné précédemment, les fractions de ces ¢léments évoluent trés faiblement dans la
phase a durant la transformation tandis que nous remarquons une nette évolution dans la
phase £ qui s’enrichit en vanadium pendant la transformation.
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Figure V.6 : Evolution des fractions massiques des éléments aluminium et
vanadium dans les phases a et § en fonction du temps de maintien a 500 °C telles

que déterminées par MatCalc

Notons par ailleurs que les évolutions de ces fractions massiques sont trés comparables a
celles obtenues par Katzarov et al. [38]. En effet, ce dernier rapporte dans son travail que
durant le refroidissement continu, la fraction massique en vanadium dans la phase S
augmente jusqu’a atteindre une valeur d’environ 15%. Les autres fractions massiques
tournent autour de 2% pour le vanadium dans la phase a et sont de I’ordre de 4% et 6%
pour I’aluminium dans les phases £ et a respectivement tel que déterminées par calcul
analytique.

Ce travail nous montre donc que le logiciel MatCalc permet de simuler trés correctement
les cinétiques de la transformation de phase fm — aur en conditions isothermes. Ce logiciel
donne par ailleurs accés a des parametres tels que la vitesse de germination, le nombre et
la distribution des précipités, 1’évolution des fractions massiques en aluminium et
vanadium dans les différentes phases qui permettent de mieux comprendre les mécanismes
et les différentes étapes de la transformation de phase i — au. Ainsi un point intéressant
est que seule la composition en vanadium dans la phase f varie sensiblement durant la
transformation de phase en conditions isothermes. Méme s’il faudrait effectuer la
simulation des essais DSC pour le confirmer tout a fait, le fait de ne considérer que le role
du vanadium, combiné a la valeur de 1’énergie d’activation, dans I’interprétation des
résultats de 1’analyse microstructurale des essais au refroidissement continu semble donc

un choix judicieux.

121



Simulation et modélisation de la cinétique de la transformation de phase 8, = «

V.2. Modélisation de la transformation de phase . — an
Comme précédemment, nous nous intéressons ici aux transformations isothermes de la
phase S aprés mise en solution dans le domaine biphasé o + f suivie d’un refroidissement
trés rapide a une température 7» dans le domaine 500 — 750 °C. Pour rappel, ce traitement
n’autorise pas la formation de la phase martensitique o’ sous réserve que la température de
mise en solution soit inférieure au point M. Au cours d’un maintien isotherme de quelques
minutes du mélange as + fm, seule la phase fm métastable se transforme comme suit, avec
la persistance d’une faible quantité de S apres transformation :

pm— oG + aw+ f

Nous supposons comme observé sur les micrographies des échantillons DSC refroidis
continument et en accord avec la littérature que la morphologie acs a la forme d’un liseré
et apparait par germination hétérogéne sur les joints des grains f/f et que la morphologie
aw a la forme de lamelles et apparait par germination sympathique sur le liseré acs. Pour

I’application numérique nous choisissons le maintien isotherme a 500 °C.

V.2.1. Cinétique de transformation de phase £ — acs
On suppose que la morphologie aGs germe au niveau des joints de grains f/f sous forme
de calottes sphériques qui croissent, par la suite, pour former un liseré (Figure V.7).

LA A A A A A A 4 4 J

Figure V.7 : Schéma illustratif des étapes de formation du liseré acs
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V.2.1.1. Germination de la morphologie acs
La force motrice pour la formation de la morphologie acs est la diminution de I’énergie
libre : AG = AGa — AGp. La formation du germe a lieu sur le joint de grain f/f, ainsi :

AG=-V,AG, + A4,y +V,AG, - AG, (V.2)

Avec :

AGy : variation de 1’énergie libre pour la formation d’un germe stable par unité de volume
AGe : variation de 1’énergie libre correspondant a 1’accommodation du réseau

AGaq : variation de 1’énergie libre liée a la disparition d’une partie du joint de grain

y : énergie libre d’interface par unité de surface

Ag : surface du germe

Ve : volume du germe

Considérons un germe ayant la forme d’une calotte sphérique et formant une interface
cohérente avec I’un des deux grains £ (Figure V.8).

Le volume et la surface de la calotte sphérique sont donnés par :

v, :%l(3d2 +)

Ag =2ml

}’aﬁinc/ ‘ l}
a

}Jﬂﬂ yaﬁmh

p

Figure V.8 : Schéma illustratif du germe oz sous forme de calotte sphérique
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En séparant les termes d’énergies libres d’interfaces f/f, a/ff cohérente et o/f incohérente
(Figure V.8), I’équation (V.2) peut s’écrire :

AG ==V, (AG, - AGC )+ Ay Vapie = Aaper Vg + Augeon 7V apcon (V.3)
Avec :

ypp : énergie d’interface entre les deux grains f

vapeon : €nergie d’interface cohérente entre le germe o et I’un des grains f

vapinc : €nergie d’interface incohérente entre le germe a et I’autre grain S

AGa : correspond a la diminution de 1’énergie libre suite a 1’¢limination d’une partie du
joint de grain /f. Donc :

AG, = Aaﬁmh7 88 (V.4)

d=rsin 0

3
- :%(2+cos O)1-cos )
I=r(1-cos )

Sachant que : { Vs
A, =2’ (1-cos 0)
L’¢équilibre des forces sur la Figure V.8 permet d’écrire :

Y o5 =V apeon T Vapine €OS 0 = cosf = Pp = Vapeon (V.5)

7/ affinc
D’autre part on a :

{Aaﬁcoh = ﬂdz

A,py, =’ sin* @
=
Ay =27 (1-cos8) |4

affinc apinc = 27172 (1 —CoS H)

L’équation (V.3) peut alors s’écrire :

3
AG = —%(2 +cos@)1—-cosO) (AG, —AG, )+ 21> (1-cos )y . — 7 Sin* Oy yy + 1’ sin* Oy

3
AG Z(_WT(AGV _AGe)+W2yaﬁil7c JS(Q) (V6)

Avec :
$(0)= {2+ cos 01— cos 6) } estun facteur tenant compte de la forme du germe

En différentiant 1’équation (V.6), on obtient la taille critique du germe et I’énergie

d’activation pour la germination :
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r * 2 }/ afiinc

TAG,-AG,
V.7
* i ﬂyszﬁinc ( )

ANG =———2—__§(4
3 (a6, a6y 7

Ou encore (plus approprié pour un germe en forme de calotte sphérique) :

o zyaﬁinc Sil’le

" AG, -AG,
e 2¥ ypine (1 — 08 0)
"~ AG, -AG,
3
* 7T affinc
AG™ = i?/—ﬂz S(6)
3(AG, -AG,)

Nabarro [48] a proposé une expression pour tenir compte de 1’énergie élastique
d’accommodation telle que :

2 /
AG. == NV e fl —
e 3ﬂA f(dj (V.3)
ou:

ve-v’

a

A : est la variation de volumes des deux phases : A = [49]

J* : est le volume spécifique des atomes de la phase a
VP : est le volume spécifique des atomes de la phase

Teixeira [32] a rapporté que le changement de volume engendré par les transformations de
phase dans les alliages de titane n’est pas significatif et peut étre négligé (A = 0). Par
conséquent, I’énergie libre d’accommodation du réseau peut étre négligée.

Pour déterminer 7 (et donc d” et [") et AG" il faut aussi estimer 4G,. Ceci peut étre réalisé
en utilisant la méthode de la tangente commune selon la démarche suivante.

Considérons le diagramme pseudo-binaire Ti-Al-V a 90 % en Ti, un refroidissement rapide
a partir de 77 jusqu’a 72 permet d’obtenir une phase f» métastable a partir de laquelle va
précipiter la phase o (tout d’abord sous forme de germes acs) qui va rejeter I’exces en
vanadium pour atteindre son état d’équilibre (Figure V.9). A la fin de la transformation, la
fraction (molaire ou massique) en vanadium dans la phase oy atteint sa valeur d’équilibre
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Xeq et I’énergie libre est réduite d’une quantité 4Gy. Tel que nous I’avons mentionné dans
le paragraphe 11.2.4 du chapitre II, la variation d’énergie libre par unité de volume 4Gy est
déterminée en appliquant la méthode de la tangente commune (voir Figure V.10).

Généralement, quand la germination a lieu sur les joints de grains, les sites de germination
sont consommeés des les premiers instants de la transformation, on considérera donc que la
germination de la morphologie ags a lieu par saturation de sites.

1600 S —— : - _Liquide

1400 i
g ! B
§12m-
B .
5 L N
" 10004 &
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vanadium content wt.%

Figure V.9 : Présentation de la transformation de phase £, — o aprés mise en solution a 77 suivie
d’une trempe puis maintien a 7> dans le diagramme pseudo-binaire (90% Ti-Al-V)
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Figure V.10 : Détermination de 4G, et 4Gy par la méthode de la tangente commune
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V.2.1.2. Croissance du liseré acs

En croissant, la phase acs rejette le vanadium vers les zones adjacentes pour atteindre sa
composition d’équilibre Ce. La phase f avoisinante s’enrichit ainsi en vanadium et voit sa
concentration a I’interface atteindre Cp. Les germes formés précédemment vont croitre
pour former un liseré. Le liseré croit a partir d’une épaisseur nulle.

En utilisant la 1°° loi de Fick, le flux d’atomes de vanadium qui traverse I’interface de la
phase acs vers la phase £ peut s’exprimer comme suit :

dcC
interface - _DVE

(V.9)

interface

Dy étant le coefficient de diffusion du vanadium dans la phase § qui peut étre donné par
[38]:

D, = Aex;{—gj (V.10)
RT

Ou 4 = 1.6-10* cm?/s et Iénergie d’activation Q = 123.9 kJ/mol.

De I’autre coté, I’interface se déplace avec une vitesse v telle qu’indiquée sur la Figure
V.11. Afin de maintenir un état d’équilibre au niveau de I’interface, 1’équation suivante
doit étre satisfaite :

V(Cﬁ - Cé’ ) = J interface (Vl 1)
En utilisant I’approche de Zener [86] tel qu’illustré dans la Figure V.12, on peut écrire :
ac_6,-6,) (V.12)
dx L '

Ou L : est la distance de diffusion qui peut étre déduite en appliquant le principe de
conservation de masse. En effet, on a :

1 2x(C, - C,)

(c,-c)x==(c,-C,)L=L= (V.13)
’ 2t (c,-c)
L’¢équation (V.10) peut donc s’écrire :
& DIC,-C,)
le,-c) .

dt~ 2:(C,-C)C,-C,)

Si on considére le méme volume molaire pour les deux phases, on écrira alors :

x, =Q\D At (V.15)
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Avec: Q= (Xﬁ _XO)
\/(XO _Xe)(X/? _Xe)
A
=
a 4
5
~J 57 T——
g
=
S
Inte;face ”

Distance

Figure V.11 : Evolution du profil de concentration en vanadium au niveau de I’interface acs/f

Concentration en vanadium

A

Interface
Distance

Figure V.12 : Simplification du profil de concentration par 1’approximation de Zener
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V.2.1.3. Calcul de la fraction transformée de la morphologie acs
En appliquant la notion du volume étendu on peut écrire :

dV % : est I'incrément de volume étendu de la morphologie acs.

y “e : est le volume réel de la phase aacs.
V. est le volume total

aGB

1—

: est la fraction de volume non transformé. C’est un facteur qui permet de tenir
compte de I’empic¢tement physique (hard impingement)

On suppose qu’une fois les germes sont stables, leur croissance est unidimensionnelle, ce
qui nous permet d’écrire :

dvee =VN, 47[[(rﬂ +1 )2 —1’5 ]a’x (V.17)
Ou:

Ny : est le nombre de germes stable par unité de volume

rp : est le rayon du grain f

I” : est la hauteur du germe stable

Le nombre de germes stable Nv peut étre déduit en utilisant la définition suivante :

Surface du grain S

Nv=
Surface du germe stable a, - Volume du grain f
2
N, = 3AG, (V.18)
853 g, Vs, ~ 79+ Ven)
" VeaGE
f‘e GB — V
On posant "
faGB _ V GB
V
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Ona:
177 * )2 2
df,/® :Nv47z(rﬁ,+l ) —ry px (V.19)
Ainsi :
o 6(rﬁAGv Vs VstV ap, ) Q. D, dt
daf, " = - (V.20)
r/jj/aﬂ[m. 2 \/;
6\r,AG -
feaog - (rﬂ v + 7/aﬂ,,,(‘ }/ﬂﬂ + }/aﬂw,, )Q\/E\/; (V21)
rﬁyaﬂmc
A partir de 1’équation (V.16), on peut écrire :
d (C7e7:] " " "
l_ff%g =df =1 =1—6Xp(— fex,“) (V.22)
Ainsi :
6\r,AG, + - +
foo —1—exp| - (ﬂ v " Vap,. "V 7’aﬁwh)Q\/D—V\/; (V.23)
87 ap,
Finalement :
f% =1- exp [(— k g t)"] (V.24)
Avec :
6(rﬂAGV FVap, Vs T Vap ) ’
kg = e Q\D,
rﬂ}/aﬁmc
1
n=—
2

Notons que les dimensions de la constante de vitesse ks sont respectées. En effet,
[kes] = [(m-Jm>3+Jm2)m - Jl-m?-m-s1?) = 571

A titre d’exemple, en utilisant les parametres donnés dans le tableau V.2 calculés pour un
maintien a 500 °C aprés mise en solution a 800 °C ainsi que des valeurs d’énergies
d’interface dans les ordres de grandeurs indiqués dans le paragraphe 11.2.2 du chapitre II,
nous obtenons une valeur de kcz = 2.68 s! pour la transformation de phase fn — acs.
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Tableau V.2 : Valeurs des différents paramétres pour calculer k dans le cas de la transformation

de phase S, — ocs

Parameétre Dy Xo | Xp | Xe AGy 8 | Yag, | Vg | Ve Ny
Valeur 6.88-10"7 1 0.1 [ 0.7 0.016 | 1.50-10" | 10° | 0.7 | 0.2 | 0.1 | 2107
m?/s J/m? m | Jm?* | Jm? | Jm* | m’

V.2.2. Cinétique S — aw

Tel que nous 1’avons constaté par analyse métallographique et rapporté dans la littérature
[84], la morphologie aw apparait sous forme de lamelles qui germent au niveau du liseré
acs. Les germes aw ont d’abord la forme de disques qui croissent par la suite dans une
seule direction pour former des lamelles (Figure V.13). On admet, dans notre mode¢le, que
la largeur de ces lamelles est constante.

V.2.2.1. Germination des lamelles ay

Nous allons considérer, dans la suite des calculs, que la formation de la morphologie aw a
lieu par germination sympathique. Menon et Aaronson [87] ont étudié les cinétiques de
formation d’allotriomorphes de phase o dans deux alliages a base de titane (Ti-3.2% at. Co
et Ti-6.6% at. Cr) par germination sympathique en considérant que le germe a la forme
d’un disque fin tel que montré dans la Figure V.14. Ils ont propos¢ une expression de la
variation d’énergie libre de Gibbs critique pour la germination sympathique ainsi que des
expressions pour le rayon et la hauteur critiques du disque fin telles que :

AG, —47:—(7 )

" amoaGf 2

e
: Y par,

P, — ‘ (V.26)
Ay iAG:ym _ AGgym )

* &
h, =2 (V.27)

(6467}
Ou:
7/;% : est I’énergie d’interface associée au bord du disque fin.
Y pa, - €st I’énergie de Iinterface f/aw
Vagpa, - oSt I’énergie d’interface cohérente awcs/ aw

Y pa, - €St I’énergie d’interface f/acs
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&=V g+ Ve, = Vs ) 311

AG?™ : variation d’énergie libre de Gibbs par unité de volume pour la formation d’un

germe stable aw.
AG™: variation d’énergie libre de Gibbs d’accommodation par unité de volume des
réseaux des morphologies acs et aw

Etant donné que les morphologies acGs et aw ont le méme réseau cristallin, la variation du

volume des deux morphologies peut étre négligée et par conséquent AG." = 0.

UL

Figure V.13 : Schéma illustratif des étapes de formation des lamelles aw

Yﬂa .
H \ ﬂ yeﬁﬂ‘lr
h ‘2raw e
7 acpayy / Ueop \ b Pocs

Figure V.14 : Schéma illustratif du disque fin

Nous avons donné dans le chapitre II une expression qui permet de déterminer la vitesse
de germination. Cependant et étant donné que nous avons utilisé le modele de Becker —
Doring dans la simulation sur MatCalc, nous avons donc opté pour I’expression de la
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vitesse de germination proposée par Menon et Aaronsson [31] et basée sur les travaux de
Becker et Doring [88] et Zeldovich [89] telle que :

. 2N,D, X Ve ol arely, | (V.28)
al\3RT (AGe™ ¥ RT

Va est le volume atomique de la phase a
aq est le parametre de maille de la phase a

Ny est le nombre de germes aw stables et peut étre calculé comme suit :

y o Ao,y selae o, ex, )] (v.29)

_ 2727”;%’ h* :”[(rﬂ + xag,g )3 o ’”,83] 872']/;%‘3[(;% + xacs )3 - I’;J

Avec :

rp - est le rayon du grain de la phase S
Xg,, - €st’épaisseur du liseré acs

V.2.2.2. Croissance des lamelles ay

Durant leur croissance, les lamelles aw rejettent ’exces de vanadium vers les régions
adjacentes et stabilisent par conséquent la phase f avoisinante (Figure V.15). Il a été
rapporté dans la littérature [90] que la vitesse d’allongement des lamelles (Iengthening rate)
est constante. Pour 1’exemple, Appolaire et al. [91] ont estimé la vitesse d’allongement des
lamelles aw dans un alliage de titane quasi-f et ont obtenu une valeur de 4.33 x 10 £ 1.5
x 10 m/s.

Hillert et al. [90] ont proposé¢ une équation donnant I’expression de la vitesse de croissance
(allongement) des lamelles telle que :

D, X,—-X, 1 r
y=r 8 0 -~ |- (V.30)
a X,—-X, Vo r

ay
Avec :

I’;et 1., sont les rayons critique du germe et le rayon de courbure de la lamelle

respectivement.

a : est un parametre sans dimension (a ~ 1 [44])
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Figure V.15 : Evolution du profil de concentration en vanadium au niveau de I’interface an/f

En remplagant r:W par son expression (équation V.26) dans l’équation V.30, nous

obtenons :

V:&Xﬁ_Xo 14+ 2777%
r, Xo-X. | aG),

(V.31)

Q

V.2.2.3. Calcul de la fraction transformée

Si on se référe aux résultats de la simulation (paragraphe précédent), la vitesse de
germination a une forme gaussienne. Cependant, le fait qu’elle s’étale sur quelques
millisecondes nous permet de la considérer constante et égale a sa valeur maximale Jnax. Si
on suppose que la croissance des lamelles aw ne débute qu’apres la fin de la germination
et en appliquant la notion du volume étendu, on peut écrire apres quelques développements

mathématiques :
2NVDVX/;T Va\/; 47[5(7/;0,»)2 4727"!1 & D Xﬂ_Xo 27/;’(1
df = T exp| — - L 1+ S |dt
a:3RT (aGf rr JlAG" )r, XX " (aG" ),

(V.32)
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Ainsi :

2 }/ ;a w

2™ ) J(t_taw)

o 2NVDVXﬂTgva\/;e
a’3RT
(V.33)

ol 47[5(}/;%)2 4rmr, & &Xﬁ—)(0 .
(aG> Y rT (MG )7, X, - X,

a

f, . étant le temps d’incubation pour la germination des lamelles aw. C’est le temps
GB

correspondant a la fin de la transformation f — acs et 7z est le temps correspondant a la
fin de la germination des lamelles aw (calculée a partir des résultats de la simulation).

Ainsi, la fraction réelle transformée aura la forme suivante :

Ay

e 2 e
£ =1-exp {— 2N, Dy Xyt vo e exp[— 47[8(”““’) ] 4., € D, Xy = Xy (1 + 27 g j(t —t,. )}

aj~N3RT (AGo™ ¥ RT (aGs)r, x,-x, (aG> ),
(V.34)

Dutype: f“" =1-exp [— (kwt)n]

Avec :
B ZNVD,,XﬂTgva\/;eX B 472’8(7/;%)2 4rmr, & D, X,-X, s 2 by
Y a‘\BRT (s Y rr |06 ), X, - X, (AGT" ),
n=1

Pour I’application numérique nous avons utilisé les paramétres indiqués dans le tableau
V.3.

Tableau V.3 : Valeurs des différents paramétres pour calculer kw dans le cas de la transformation

de phase S, — aw

Parametre | r,, e[31] 72‘% [31] Tg rp X, Ny AG:‘W"
Valeur | 0.27 | 3.3-:103 | 5.5-10° | 0.0094 | 10° | 0.065 1.24-10% 1.3-10°
um | J/m’ J/m’ s J/m? | um m’ J/m’

r, - ac¢téestimé a partir de I’histogramme de la Figure V.5.a

a

e =0.01 — 610" = 0.0094 s (Figure V.2.2)

L’équation V.23 permet (aprés application numérique) de constater qu’on atteint une

fraction f, = 0.99 aprés seulement 10 s ce qui correspond a une largeur du liseré x, =

0.065 pm.
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Compte tenu de la faible proportion de la morphologie acs par rapport a la morphologie
aw, et étant donné que le liseré acs cesse de croitre deés les premiers instants de la
transformation (on a besoin de seulement 10 s pour avoir f, = 0.99), la fraction

transformée f, sera negligée dans le calcul de la fraction totale de la phase an qui

précipite. Cependant, nous nous sommes basés sur le calcul de I’énergie libre de Gibbs par
unité de volume 4G, pour la formation des germes de la morphologie acs afin d’avoir un

ordre de grandeur de AG,"™ . Ainsi, la valeur de AG,"" ayant donné le meilleur fit entre les
fractions transformées expérimentale et modélisée est comprise entre 10° et 1.5-10° J/m?

(Figure V.16) avec une valeur optimale AG,”" = 1.3-10° j/m’ (Figure V.17).

Apres application numérique pour un maintien isotherme a 500 °C, nous obtenons une
valeur de la constante de vitesse kw égale a 0.034 s™!. Cette valeur est relativement proche
de la valeur 0.03 s™! que nous avons calculée a partir des résultats expérimentaux. La Figure
V.17 regroupe les fractions transformées expérimentale, simulée en utilisant MatCalc et
modélisée par une équation de type MK-JMA en utilisant la théorie de germination —
croissance. On remarque que les courbes des trois factions présentent la méme allure car
la méme valeur de n a été obtenue pour la fraction transformée expérimentale et celle
modélisée. Cependant, la cinétique de cette derniere est légeérement plus rapide que celle
des fractions expérimentale et simulée. Ceci est dii au fait que la constante de vitesse kw
obtenue apres application du modele de germination — croissance est un peu plus élevée
que celle déterminée en utilisant les valeurs expérimentales. Si nous supposons que
seulement une partie des germes stables contribuent a la croissance des lamelles aw, on
peut dans ce cas ajuster la fraction modélisée afin qu’elle coincide mieux avec la fraction
expérimentale. Ceci peut €tre réalisé en affectant un coefficient de probabilité p compris
entre 0 et 1 a ’expression donnant la constante de vitesse kw. La valeur de p ayant donné
un meilleur fit entre les fractions expérimentale et modélisée est p = 0.8 (Figure V.18).
Dans ces conditions on peut noter que le modele analytique que nous proposons dans ce
travail bien qu’il soit relativement simple décrit bien la transformation de phase isotherme

Pm —a.
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Figure V.16 : Evolution de la fraction transformée en fonction du temps pour plusieurs valeurs de AGSym

pour un maintien isotherme a 500 °C aprés mise en solution a 800 °C et trempe interrompue
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Figure V.17 : Evolution de la fraction transformée en fonction du temps pour AGVSym = 1.3-10° J/m? pour

un maintien isotherme a 500 °C aprés mise en solution a 800 °C et trempe interrompue
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Figure V.18 : Correction de la fraction transformée modélisée

avec introduction d’un coefficient de probabilité p
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V.3. Conclusion :

Nous avons présenté dans ce chapitre les résultats d’une simulation effectué¢ a I’aide du
logiciel MatCalc des cinétiques de transformation de phase fm — our durant un maintien
isotherme aprés mise en solution dans le domaine biphasé (a 800 °C) suivi d’une trempe
interrompue. Nous avons par ailleurs proposé un modele basé sur la théorie classique de
germination — croissance et I’équation de KM-JMA pour caractériser ces mémes
cinétiques.

Nous pouvons sur la base des résultats de la simulation considérer que le logiciel MatCalc
convient pour 1’étude des cinétiques de cette transformation de phase en conditions
isothermes. De plus, ces résultats nous indiquent que le fait de ne considérer que le
vanadium dans I’interprétation des résultats de 1’analyse microstructurale et des paramétres
cinétiques (particulierement I’énergie d’activation) est un choix judicieux puisque seule la
composition en cet ¢lément dans la phase f varie sensiblement durant la transformation de
phase. Ce logiciel donne acces a des paramétres tels que la vitesse de germination, le
nombre et la distribution des précipités qui permettent de mieux comprendre les

mécanismes et les différentes étapes de la transformation de phase fin — aur.

La modélisation réalisée dans ce travail a permis de proposer des expressions de la
constante de vitesse & et par conséquent de calculer la fraction transformée sur la base des
hypothéeses émises sur les modes de germination et croissance des différentes morphologies
ocs et aw considérées dans ce travail et sur leurs formes. La transformation de phase fn —
oqr €tant majoritairement influencée par la formation de la morphologie aw, ce sont les
parametres de cinétique de cette dernieére qui sont déterminants dans la discussion des
mécanismes de formation de la phase au. Les résultats de la simulation et de la modélisation
ont ét¢ comparés et validés par les résultats expérimentaux déterminées par mesure de
résistivité électrique in-situ sur machine Gleeble et présentés dans le chapitre précédent.
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Conclusion générale
Dans ce travail, nous nous sommes attel¢ a 1’é¢tude des transformations de phase dans
’alliage de titane Ti-6Al-4V en conditions non-isothermes (chauffage et refroidissement

continus) et isothermes. Les principales conclusions qu’on peut tirer de ce travail sont :

- L’analyse microstructurale réalisée a montré que le refroidissement apreés mise en
solution dans le domaine monophasé f engendre 1’apparition de deux morphologies
de phase a : un liseré continu appelé acs qui apparait sur les joints de grains S/
sous plusieurs formes (en zig — zag ou en dents de cie) et des lamelles aw qui se
forment sur le liseré acs ou directement a partir des joints de grains /. Nous avons
noté¢ aussi que la température de début de la transformation f — a en
refroidissement continu dépend de la température de mise en solution (état
microstructural de départ) ; lorsque cette dernieére augmente la température de début
de transformation diminue. Ce phénomene est li¢ a la taille de grain f atteinte en
fin de mise en solution (grossissement des grains) et donc a la densité des joints de
grains.

- Un modele de cinétique basé sur I’équation de KM-JMA et adapté aux
transformations de phase non isothermes est proposé pour étudier la cinétique de la
transformation de phase f — a en chauffage/refroidissement continu. Ce modele
est basé sur le principe d’additivité et permet d’exprimer la fraction transformée en
fonction de la constante de vitesse k sans introduire de temps fictif.

- La méthode utilisée dans ce travail pour adapter 1’équation de KM-JMA aux
transformations non-isothermes a permis d’obtenir des valeurs des paramétres
cinétiques (n, k et Q) qu’on a pu comparer avec ceux rapportés dans la littérature.
De ce fait, la valeur de n obtenue dans ce travail dans le cas du refroidissement
continu trés proche de celle obtenue par Malinov et al. [37] pour le méme alliage et
dans les mémes conditions expérimentales. Par ailleurs, I’énergie d’activation pour
la transformation de phase a + f — f déterminée dans ce travail est supérieure a
celle rapportée par Shah et al. [82] mais est du méme ordre de grandeur que celle
qu’on calcule en utilisant la méthode de Kissinger. Ceci montre 1’efficacité de cette
méthode qui est facile a utiliser et qui permet d’estimer I’énergie d’activation de la
transformation de phase a partir d’un seul essai DSC.

- Les valeurs de l’'indice d’Avrami n obtenues durant le chauffage et le
refroidissement continus sont égales a 1.4 et 1.0 respectivement. Ceci peut
correspondre a la croissance de germes sphériques durant le chauffage et de
lamelles (croissance unidirectionnelle) durant le refroidissement.

- Les valeurs de Q calculées dans ce travail sont largement supérieures a 1’énergie
d’activation pour la diffusion du vanadium dans le titane, ce qui laisse supposer que
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les transformations de phase o + f —  — a ne sont pas uniquement contrdolées par
la diffusion du vanadium. D’autres contributions attribuées au mouvement des
interfaces o/ et au cisaillement qui accompagnent ces transformations peuvent étre
pris en considération.

L’effet de la microstructure de départ sur la cinétique de transformation de phase
— a en refroidissement continu a été mis en évidence par la diminution de ’énergie
d’activation avec la température de mise en solution. La transformation de phase
— a devient de plus en plus difficile a avoir lieu lorsque la température de mise en
solution est élevée du fait du grossissement des grains £.

Durant un maintien isotherme consécutif a une mise en solution dans le domaine
biphasé (o + f) suivi d’une trempe rapide, la transformation de phase fn — our est
d’autant plus rapide que la température de maintien isotherme est €levée. Par
ailleurs, selon la gamme de température de maintien, nous obtenons deux valeurs
d’énergies d’activation pour cette transformation laissant supposer 1’existence de
deux mécanismes de transformation f — a.

Les tentatives de simulation avec MatCalc et de modélisation de la transformation
de phase isotherme fn — aur réalisées dans ce travail ont donné des résultats de
calcul en bon accord avec les mesures de résistivité in-situ. En particulier la méme
valeur de I’indice d’Avrami n = 1.0 a été obtenue par la modélisation, méme
simplifiée de la formation de la phase lamellaire aw. Ces calculs ont permis par
ailleurs de bien détailler les différentes étapes de germination — croissance des deux
morphologies observées dans nos analyses microstructurales et 1’effet de la forme
des précipités et du mode de croissance sur les différents paramétres de cinétiques
particulierement I’indice d’Avrami n.

Cette ¢tude nous a permis de déterminer les cinétiques expérimentales de
transformations de phase a + f — f — o isotherme et non-isotherme, de déterminer
les valeurs de leurs parameétres cinétiques et de proposer des modéles
mathématiques et des simulations de ces cinétiques en conditions isothermes qui
ont donné satisfaction. Cependant, un certain nombre de choses restent a faire
particulierement pour approfondir 1’étude des mécanismes de formation des deux
morphologies citées précédemment. Pour cela :

Une investigation au Microscope Electronique a Transmission permettrait
d’observer les différentes interfaces mises en cause lors des transformations de
phase étudiées. Les mécanismes de germination sympathique et de croissance par
marches pourraient ainsi étre mieux déterminés et étudiés.

I1 est aussi nécessaire de tenir compte dans les modéles de germination — croissance
de la sélection de variante qui permet de minimiser I’énergie d’activation de la
transformation. Il a été rapporté dans la littérature que la transformation de phase £
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— a pouvait étre considérée comme similaire a la transformation bainitique dans
les aciers, ainsi, il serait intéressant d’étudier I’existence d’un cisaillement qui
accompagne cette transformation et qui peut €tre introduit dans I’expression de la
variation de I’énergie libre.

Une caractérisation microstructurale des transformations de phase ayant eu lieu lors
des maintiens isothermes dans le domaine biphasé permettrait de mieux vérifier la
pertinence de la modélisation. D’un autre co6té, la simulation réalisée ainsi que le
modéle mathématique proposé peuvent étre modifiés et ¢largis pour I’étude des
cinétiques des transformations de phase isothermes fn/a’ — ou aprés mise en
solution dans le domaine monophasé /.

Une prise en compte dans MatCalc de la formation du liseré acs en conditions de
maintien isotherme apres trempe interrompue pourrait étre envisagée.

Une simulation sous MatCalcl la transformation de phase non-isotherme (essais
DSC) au chauffage et refroidissement serait aussi a prévoir.
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