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lntroduction

Ayant une masse volumique de 4,5 gl.rrr3,le titane est situé à la frontière entre les
nrétaux légers et lourds. Il a trouvé de nombreuses applications dans des domaines
inchrstriels différents (aéronautique, construction mécanique, médecine) ceci grâce à
ses propriétés méca,niques intéressantes couplées à sa faible masse volumique.

Une catégorie d'alliages de titane, qui a connu un vif intérêt au cours des der-
nières années, est celie des alliages du titane 0. Ces alliages offrent des propriétés
mécaniques très intéressantes. Ils possédent le rapport résistance mécanique / poids
le plus élevé et l'écrouissage le plus importante de toutes les classes des alliages du
t i tane [1 ] .

Les propriétés mécaniques cle ces alliages sont fortement influencées par la compositi-
on chimique exacte de I' alliage et la réponse de celui-ci aux traitements thermiques.

I-;rr état I\\Yct I peut être obtenu lors d'une trempe rapide (par exemple trempe
eau) après un traitement thermique dans le domaine 1i. Au cours cles traitements
rrltérietrrs à cles températures plus ba,sses, la phase a précipite. La quantité ainsi
que la morphologie et la distribution cle cette phase sont controlées par les condi-
tions précises cles traitements thermiques ou thennoméca,niques. En faisant varier
les paramètres cle ces traitements, une vaste gamme de microstructures peut être
obtenue. La rnicrostructure influe fortement sur les propriétés mécaniques grâce
attx possibilités d'activation des clifférentes mécanismes de déformation (glissement
cristallographiqtte. maclage, transformation cle phase martensitique). En fonction
de la rnicrostructure, I'activation de chacun de ces mécanismes peut être favorisée
ou défavorisée. Les clifférents rnécanismes cie déformation conduisent finalement à
des propriétés mécaniques très différentes.

En effet, une déformation par glissement cristallographique seul donne une limite
d'élasticité élevée mais une cluctilité basse [2]. Si le nraclage ou la transformation
martensitique sont également activés pendant la déformation, la limite cl'élasticité
est plus basse mais la ducti l i té est plus importante [3,4]. LIne activation de la
transformation martensitique comme mécanisme de déformation peut également
améliorer la.ténacité [5-7]. Le maclage joue un rôle irnportant surtout dans les
alliages du titane trJ binaires (par exemple Ti - Mo, Ti - V) tandis que dans les allia-
ges plus complexes, la transfornration martensitique se produit préférentiellement.
Clornpte terru cle cette aptitucle au traitement thermique et cie la possibilité de faire
varier de façon notable les propriétés mécaniques (clu simple au triple la linrite
d'élasticité etfou la ductilité) les alliages de titane B sont des alliages intéressants
ntais encore trop tnéconrrus pour toutes les applications industrielles que I'on peut
imaginer.



INTRODTICTION

C'est Ia composition chimique et donc la stabilité chimique et mécanique de la phase
g, qni influence fortement I'activation des rnécanismes de défomration. Plus la phase

B est instable, plus le maclage et la transformation martensitique sont favorisés.

Dans différentes études précédentes [8] plusieurs alliages spécifiques avaient été
élaborés et avaient permis de mettre en évidence les corrélations principales entre
microstructures et comportement mécanique. Le but de ce travail est beaucoup plus
tourné vers les applications industrielles.

Nous avons dotrc choisi de travailler sur un alliage produit industriellement qui
présente toutes les possibilités de transformations ou modifications microstructura,les
citées précédemment pour obtenir par traitement thermique toutes les microstruc-
tures souhaitées. Le matériau étudié au cours de cette étude est I'alliage de p - Cez.
Cet alliage fait partie de la catégorie des alliages du titane B et a été développé
et introcluit sur la marché à la fin des annés 80 par la société française Cnzus.
Les premières étucles faites sur ce matériau [9, 10] laissaient présager la possibilité
d'obtenir par traitement thermique toute la palette cles microstructures souhaitées
pour obtenir cles nrécanismes de déformation variés et donc une grande variété de
propriétés mécanique.

L'objectif de ce travail est donc de préciser les traitements thermiques adéquats pour
obtenir les ttticrostructures recherchées, de préciser, de façon fine, pour chaque type
de microstructure quels sotit sous contrainte Ies différents mécanismes de déformation
actifs, leurs participations à la déformation plastique et les propriétés mécaniques
qui leur sont associées.

Enfin cette étude doit nous permettre d'envisager I'optimisation des traitements
thermiques pour les différents applications mécaniques envisagées.

Ainsi dans un premier chapitre, les résultats cl'une étude bibliographique sont donnés.
Les différentes microstructures (phases) caractéristiques des alliages du titane d et
les mécanismes de déformations activés sont décrits. A la fin de ce chapitre les in-
flunces des différentes microstructures sur les propriétés mécaniques dans les alliages
B sont détaillées.

Le deuxième chapitre est consacré à la description des rnéthodes expérimentales
utilisées. Les principes des différents procédés appliqués ainsi que les conditions de
la réalisation des expériences sont précisées.

Les résultats expérimentaux et leurs discussions font partie du troisième chapitre.
Tenant conrme base les résultds d'une étude référencée sur trois états microstruc-
turaux différents, une nouvelle série des traitements thermiques est définie. En-
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suite, les mécanisrnes de ctéformation activés au cours cles sollicitations statiques
dans ces microstructures optimisées et I' influence de ceux-ci sur les caractéristiques
mécaniques des différents microstructures sont étudiés. flne analyse des systèmes
de glissernent activés clans la phase B au cours de la cléformation appliquée est
réalisée. Line détermination expérirnentale du plan d'accolement entre la matrice /J
et la phase martensitique est réalisée à l'aide de microstructures qui possèdent de
la phase rnartensitique après la défomiation. Les résultats de cette détermination
expérimentale sont ensuite comparés avec ceux obtenus lors de c.alculs à I'aide de la
théorie phénoménologique de la transformation martensitique.

Enfin, clans le clernier chapitre, les résultats obtenus sont resumés et quelques per-
spectives pour <les cléveloppements ultérieurs sont évoqués.
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2 Métallurgie du titane et de ses alliages

2.L Classification des alliages de titane

En fonction cle la tenrpérature. le t i tane pur peut exister en deux états différents.
La phase stable à tenrpérature anrbiante est la phase a posséclant une structure
hexagonale cornpacte. Les paranrètres de mail le de cette phase sont égaux à a :

0.295 nm et c : 0.468 nm. Le rapport c / a est égal à 1,588 et est donc inférieur au

rapport icleal qui est de 118 l:1. A 883"C une transformation al lotropique se produit

et la phase stable en-clessus de cette température (ternpérature B-transus) est la
phase ,J tle structure cristallographique cubique centrée. Le paranrètre de maille est
cle a : 0,325 nm. Clette phase reste stable jusqu'à la tenrpérature cle fusion qui est cle
1668"(-1. Les cristaux cles deux phases al lotropiques sont présentées schématiquement
clans Ia fisure 1.

Figrrre 1: Moclèle de sphères des structures cristallines des cleux structures allotro-

piques clu titane a) hexagonale compacte, b) cubique centrée

Etant un métal de transision. le titane peut former cles solutions solides avec des

nombreux élérnents cl'addition. (les élénrents d'addition font varier le point (la

température) de transforrnatiori p J a et en fonction rl'une augmentation ou d'une
diminuation cle ce point on distingue entre trois classes des éléments d'alliage. LIne
prernière classe est représentée par des élénrents, qui n' influencent pratiquement
pas le point cle transfornration cle ces deux phases nrais qui anréliorent les propriétés

méca,niqr.res cles alliages. Les éléments Zr et Sn font partie de cette classe. Ils sont
ajoutés porrr a,nréliorer Ia, résista,nce au fluage cles alliages [11].
LIne cleuxième categorie est représentée par cles éléments dits alphagènes, qui stabi-
l i ^ ^ - +  l ^  ^ l - ^ ^ ^  ^  ^ +  ^ . . :  ^ . , ^ . - ^ - + ^ - r  ^ l ^ - ^  l ^  - ^ : - +  l ^  l ^  r - ^ - ^ f ^ - - ^ + l ^ -  ^  .  r ?
r r D ç l l L  r o ,  P r r d ) c  

( r  c L  r l U . l  d , L r É r r r c l r L c r t u  c l , I U l ù  I C  P U r r r L  ( l r  l d  L l  d r l s r ( i r  l r r d r , r ( r r l  L t  - - - ?  
l J .

b )a )
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L'élément le plus important de cette categorie est I'aluminium. mais I'ox1tgène,

l'azote ou'le carbone font également partie de cette classe.
Finalement il y a un groupe d'éléments dits bêtagènes, qui élargissent Ie domaine
d' existence de la phase B et qui diminuent donc le point de transformation des
deux phases. Deux types d'éléments bêtagènes sont encore distingués, les éléments
isomorphes comme par exemple le molybdène. le vanadium ou le tantale et les

éléments eutectoïdes comme le chrome, le fer, le cuivre ou le manganèse. Figure
2 montre les différents diagrammes de phases pour les différents types d'éléments
d'addit ion.

Figure 2: Les diagrammes de phases pour les différents types d' addition [12]

En ce qui coïcerne les éléments isomorphes, il sont nécessaires en grande quan-

tité pour stabiliser la phase B, r\s sont difficiles à ajouter en raison de leur haute

température de fusion, ils sont chers mais ils possèdent I'avantage de ne pas former

de composés avec le titane [1,13,14]. Les éléments eutectoïdes stabilisent la phase

B et sont plus efficaces (quantités à ajouter plus faibles), ils sont moins chers, plus

faciles à ajouter mais ils peuvent former des composés avec le titane.

Le tableau I résume certains éléments bêtagènes et indique leurs pourcentages mi-

l 1

Tableau lll. - Classification des éléments d'alliage
du titane.

ttl Lr dartrrmt coo9hût dé dli.ci Ti-Al Tl-O, Ti-Mo, T|-Nb .r' - 
Tt.Zr, ùot dmnar dût frnd. Di.grw îaquilibn: tl,tna
Uilre
x - alamnr d'|Il!e. du lihm.

Mo, V,
Nb, Te

Mn, Fe,
I, Co, W,
Ni, Cu,
iu, Ag, Si
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nimales p" nécessa,ires pour a,voir une structure complétement d à température am-

biante.

Typ" Blément 0.1%pds
isomorph Mo

V
w
Nb
Ta

10,0
15,0
22,5
36,0
45,0

eutectoid Fe
Cr
Cu
Ni
Co
Mn

l i ,5
6,15
I.3,0
9 ,0
7.0
6 ,5

Tableau l: Eléments bêtagènes [13]

La stabilité chimique cle la phase I liée à la teneur en éléments bêtagènes peut être

estimée de la manière suivante. On prenant comme base 10 % du poids de molybdène
nécessaire pour retenir une structure complétement bêta métastable, un critère qui

s'appelle l'éclrivalent cle molybdène Mo"o et qui exprime Ia proportion en éléments
bêtagènes en é<l.rivalent du pourcentage de molybdène peut être défini [1,1:]]:

t2

N{o"o[% pcls]
I'2,9 TaFe I

I

1,0 %Mo + 0,67 %Y + 0,44 ToW + 0,28 %llb +0 ,22 %oTa
1,6 ToOr + 0,77 %Ct - l  1,11 %Ni + 1,43 %Co * L,54 %tMn -

1,0 %AI

Pour obtenir un alliage 100 % B à température ambiante, il faut des valeurs de

10 environ. Le signe moins devant I'aluminium exprinre le fait que cet élément

déstabilise la phase /i.
Comme on yoit, les microstructures des alliages du titane peuvent être ciifférentes
suivant les teneurs et les types des élérnents cl' alliage. En fonction de la présence

/ absence et cle la quantité précise de ces éléments on peut distinguer trois grancles
classes d'alliage cle titane. La tlistinction se fait selon la microstructure (les phases)
qui est présente après un traitement dans le domaine p suivi d'un refroidissernent
rapicle. Les trois cla,sses correspondent aux alliages du type a et quasi a, les alliages
dtr type a * l,l et les alliages ,Ll où on distingue encore selon la stabilité de la phase
// entre i/ - nrétastable et {i - stable.
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Figure 3 montre schématiquement un cliagramme de phase pseudo binaire du titane
avec un stabil isateur bêta.

c6 BETA STABILIZER --->

Figure 3: Diagramme cle phases pseuclo binaire du titane avec un stabilisateur B
l r0 l

Les alliages o, surtout ceux, qui contiennent de I'alurninium, du zirconium et de
l'étain, sont préférentiellement utilisés pour des applications à hautes températures
et aux ternpéra,trrres cryogéniques puisqu'ils possédent par exemple une résistance
au fluage à haute tempéra,ture supérieure à celle des alliages a*0 et P - métastables

[15]. Les alliages de cette ca.tegorie, qui ne contiennent que très peu des éléments
interstitiels posséclent une bonne ductilité et tenacité aux températures cryogéniques.
I-ln exemple cl' un tel alliage est I'alliage Ti - 5Al - 2,5Sn - ELI [15].
Les alliages cr ne peuvent pas être durcis lors d'un traitement thennique par précipita-
tion d'une deuxièrne phase. Le seul mécanisme pour augmenter la résistance mécanique
est de produire cles structures à petits grains par exemple par une déformation à
froicl et une recristallisation ultérieure.
Les alliages du type a * 0 contiennent une certaine quantité d'éléments alphagènes
et bêtagènes. Les valeurs spécifiques des pourcentages des deux phases dépenclent de
la teneur en éléments d'addition. Puisque les pourcentages volumiques des phases
a et B peuvent varier par traiternents thermiques, ces alliages peuvent être durcis
à différents niveaux en effectuant différents traitements thermiques. La réponse cles
alliages est d'autant plus élevée que le pourcentage en éléments bêtagènes et phase

/3 est élevé [15].
L'alliage cle titane le plus employé (Ti - 6Al -  V) fait partie de cette classe d'alliages.
Il possécle un bon conrpronris entre résistance rnécanique et tenacité et ceci, couplé
à une bonne résistance à la corrosion, rend cet alliage intéressant pour des applica-
tions aéronautiques ainsi que pour des disques de compresseur mais aussi pour des
implants médicaux.
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Puisque I'alliage étudié dans le cadre de ce travail rentre dans la classe des allia-

Bes É, ce type d' alliage sera présenté plus présicement (différentes phases créées,
mécanismes de déformation, comportement mécanique) dans les paragraphes sui-
vants.

2.2 Les alliages du titane p

D'après BaNIe [1, 13] un alliage /J est un alliage, qui contient un pourcentage en
éléments bêtagènes assez élevé pour que la microstructure à température ambiante
aprés rrne trempe rapide depuis le domaine /i soit 100 Ta 9. Il est inclus dans
cette définition qu'il n'y a pas cle la transformation martensitique lors de la trempe.
Cornme il est montré dans la figure 3, ils existent deux types des alliages B, les alliages
p métastables et les alliages d stables. Les derniers contiennent une quantité très
élevée en éléments bêtagènes. Puisque la phase /i de ces alliages est stable, aucune
précipitation d'une autre phase ne se produit au cours d'un traitement thermique.
Par conséquent, ces alliages ne sont pas durcissables par traitement thermique. Les
alliages /J nrétastables contiennent moins des éléments bêtagènes. La phase ,3 après
trempe rapide est donc métastable ce qui veut dire que lorsqu'on fait un traitement
tlrermique ultérieur au-dessous de la température de transus {}, cette phase va se
transformer partiellement en a. Ces alliages peuvent être durcis considérablement
lors des traitements thermiques.
Les avantages des alliages B métastables sont entre autres leur bon rapport entre
résistance mécanique et masse volurnique, des modules basses., la bonne combinaison
entre résistance mécanique et tenacité ou leur très bonne formabiliié à froid [14,16,
17]. Les inconvénients sont par exemple leurs hautes densités, les cofits élevés pour
leur élaboration ou des instabilités des microstructures pour certains applications à
des températures élevées.
Les applications de ces alliages se trouvent dans le domaine aéronautique (par ex-
emple disques de compresseur, pièces des turbines) mais de plus en plus dans le
domaine médical. Puisque les modules élastiques basse de ces alliages sont proches
de ceux des os du c.orps humain, ces alliages remplacent de plus en plus les alliages
a * 0 dans Ie secteur des implants orthopédiques [14,18]

2.2.1 Les.phases principales des al l iages B métastables

I-ln grand nombre de transforrnation de phases est possible dans les alliages B
rnétastables (voir p. e. [19-21 ,44,45]). A coté de la transformation 0 -+ o, il y a plu-
sieures phases martensitiques (a' , e" , u), qui peuvent se fornrer sous différentes con-
ditions (trernpes rapic{es après traitenrent therrnique dans le donraine B, précipitation
au cours de traiternent isotherme à certaines températures, déformation plastique
d'une structure {3 assez métastable). L'objectif des paragraphes suivants est de

L4
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décrire les principales phases observées dans les alliages B métastables ainsi que les
conditions de leur formation et cle leur transformation.

2.2.I.1 Les phases a, 3 et la transformation 13 -+ o

Les deux phases d'équilibre dans le titane (a et d) ainsi que leurs structures cristal-
lines ont été déjà décrites dans le chapitre précédent.
En ce qui concerne la transfornration de la phase p dans la phase û, un mécanisme
a été proposé par BtiRcERs [22] en 1934 pour la transformation du réseau cubique
centré en réseau hexagonale dans le cas de la transformation allotropique du zirco-
nium. D'après lui, cette transfonnation se fait par un cisaillement des plans {110}B
suiva,nt une clirection (111>p. La relation d'orientation entre les cleux phases, qui
est aussi valable pour la transformation dans les alliages de titane 23,241 est la
srriva,nte:

{  l l0 } i l l t0001} . .  (  l r i  >B l l  <  i r20 > .

La transformation A -+ a rnontre des caractéristiques que I'on trouve dans la trans-
forrnation du type martensitique [t9]. Plus précisernent c'est la germination de la
phase a qui se fait sous des conditions atherrniques. Ensuite, la croissance de la
phase a se réalise par diffusion. Cette explication est confirmée par le fait, que I'on
retrouve la relation d'orientation pour Ia phase o précipité au cours d'un revenu [25].
A coté de cette phase o ayant la relation de BuncnRs avec la matrice p, RHooos et
al. [26,27] reportent un tleuxième type de p]rase a dans des alliages Ti - 14Mo - 6Al
et Ti - 11,6Mo, qui ne possédent pas cette relation d'orientation. Ce deuxième type
de phase cr est observé à lq suite d'un long temps de rnaintien à des températures
comprises entre 650 et 400"C. I l  posséde une orientation de macle tOtZ 1tOt11 par
rapport à la phase a ayant la relation d' orientation cle BuRcsRs. D'après les
auteurs, le mécanisme de la formation de ce deuxième type a est une germination et
croissance à partir de la phase du type 1 (Buncens - cr). Les deux types peuvent être
clistingués au microscope éléctronique à transmission par des clichés de diffraction,
puisque cette phase de type 2 cr produit des spots en forme d'arches autour des spots
du type I cr. L'existence de ces cleux types de la phase cr a été également mis en
evidencepar HaNRDAet Izumi [28] clans c{es al l iages Ti - 15Mo - 5Zr et Ti - 15Mo
- 5Zr - 3Al. .
En fonction des conditions de traitement thermique et des sièges de germination (voir
figure 4), Ia phase a peut se présenter sous différentes morphologies [29-40,11:]].
Trois domaines peuvent être distingués, qui correspondent à trois grands types de
germination clifférents de la phase cv.
IJn prenrier donraine se trouve entre la température de transus B et 700"C environ.
On voit que, si on passe en-dessous de Ia température de transus B, la phase cr com-
rrtence à se précipiter préférentiellernent aux joints de grains B sous forme d' une

t5
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Figure 4: Diagramme schématique
d'un alliage B métastable montrant

l ime

TTT (temps - température - transformation)
les différents sièges de la germination [26]

couche continue (ogu). Une couche discontinue (aussi appelée necklace structure)
autour des grains est obtenue en déformant simultanément le matériau pendant le
passage de la température de transus B 14I,42| Après la précipitation aux joints

de grains, la phase o se précipite à I' intérieur des grains (op.i-.i,") soit sous forme
des platelets (structure lamellaire) qui germent à la phase aru et qui croissent vers
le centre des grains; soit sous forme de nodules o (structure équiaxe). Ces derniers
se forment préférentiellemment si le matériau à subi une déformation importante
précédemment (forgeage, laminage) [16]. La structure lamellaire est aussi appelée
structure de WIlunNNsrÀTTEN (o*su) [15]. Les platelets formés dans ce domaine
sont relativement longs. A coté de la température exacte du traitement thermi-
que, c'est la vitesse de refroidissement, qui influence la taille des précipités a [a0].
Plus cette vitesse est lente, plus les platelets grossissent. Une déformation plastique
appliquée au cours du traitement thermique conduit à une augmentation du pour-
centage de la phas€ rwsb puisque des nouveaux lieux de germination (par exemple
les sous-joints dans les grains bêta) sont introduits dans la microstructure [42].
En descendant en température ( 700" < T S 500"C), des dislocations existantes
dans les grains B servent comme lieux de germination. A coté de celles-ci, des
nouveaux platelets o peuvent précipiter aux platelets déjà existants, mécanisme
appelé germination <<sympathétique>> [?]. Les platelets précipités dans cette
région de température sont beaucoup plus fins par rapport aux premiers platelets

pÉcipités et grossissent pour des maintiens de longues durées, qui sont supérieurs
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ou égal à 10 heures pour I'alliage d" 0 - Cez l37l
Pour des températures de 400"C et dessous, la phase cr précipite pour des temps de
maintien longs en une phase métastable (ri"o), qui est formée préalablement à ces
températures (voir paragraphe 2.2.1.3). Puisque cette phase omega est très f inement
dispersée dans la matrice 13, la phase cv sera aussi très finement dispersée.
Le pourcentage volumique de la phase cr précipités au cours des traitements dans
les différents domaines est déterminé par la température, la durée et la vitesse de
refroidissement du traitement thermique. Les traitements thermiques possédants
une importance pratique dans I' industrie du titane se trouvent dans les domaines
750'C < T < Tp (dontaine de mise en solution dans le haut de la region biphasée)
et 650"C < T < 400"C (domaine de viei l l issement).

2.2.I.2 Les phases martensit iqu", o' et ct"

Ces phases martensitiques peuvent se former de trois manières différentes 144,45]:

o par décomposition de la phase B métastable au cours d' une trempe rapide
après traitement therrnique dans le dornaine p

. par décornposition cle la phase p residuelle lors d'un revenu aux températures
intermédiaires

. par transformation de la pliase B sous I'action d'un champ de contraintes ex-
ternes daus des aliiages où la température M" est en-dessous de la température
artrbiante

Lors d'une trempe rapide, les deux variants de martensite peuvent être formés dans
les alliages dont la température de début de la formation de la martensite (M")
est au-dessus de la température finale de la trempe. La teneur en éléments d'alliage
décide, Quelle variante de martensite est formée. Pour des alliages qui ne contiennent
que peu cl'éléments cl'alliage bêtagènes (phase B très instable), la phase û' d'une
structure cristallographique hexagonale est observée [46,47]. Pour des pourcentages
plus élévés, la martensite cr", possédant une structure orthorhombique se forme.
Pour les alliages binaires du type Ti- Mo par exemple, la limite à partir de laquelle
cv" est formée, est de 4Ta en poicls [47]. Puisque la structure orthorhombique cle la
phase o" n"-r" distingue de celle de la phas" o' qu" par une certaine distortion, elle
est regardée comme une phase intermédiaire entre les phases B et a' [32], c'est-à-dire,
pour des structures ayant une phase B assez stable, la transformation martensitique
s'arrète à un certain niveau (création de la phase o") .t ne va pas jusqu'au bout
(création de la phase û').
La nrartensite créée sous I'action d'un champ de contraintes externes posséde tou-
jours une structure orthorhombique et elle est donc toujours du type a" 145,481.
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Les lieux de la germination des martensites sont surtout les joints de grains de la
phase B, tandis que des dislocations existantes ne jouent pas un rôle important
comme lieux préférentiels de la germination [49].
Quellle que soit la structure cristallographique et la manière dont elles se forment,
la martensite se présente dans une microstructure sous forme des platelets.
Puisque la martensite a" peut intervenir dans Ie matériau étudié dans le cadre de
ce travail après une déformation plastique, ces caractéristiques sont ensuite décrites
plus précisemment.
La structure cristallographique de la phase o" est orthorhombique. Les paramètres
de maille, déterminés par DUoRIG et al. [50] dans le cas de l'alliage Ti - 10V - 2Fe
- 3Alr sont:

a  :  0 .301 nm, b :  0 .491 nm, c  :  0 .463 nm

Il exite une correspondance entre le réseau cubique de la phase 6 et celui de la phase
a" qui s'  exprime.par la relation d'orientation suivante [46,50]:

{110 }P  l l  { 001 } " , ,  e t  (111>B l l  <110>o , ,

DuoRlc et al. [46] ont illustré cette relation d'orientation en exprimant les réseaux
cubique'centré de la phase p et hexagonal de la phase o en réseaux équivalents
orthorhombiques de ces deux phases (voir figure 5).
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Figure 5: Représentation des phases a et B par des structures orthorhombiques [46]

On voit que pour obtenir la phase o" , il faut réaliser les mêmes déformations mais
avec des amplitudes différentes par rapport à la formation de la phase a.
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lLes paramètres de maille dépendent fortement de la composition chimique de I 'all iage [45]
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Puisqu'il y a 6 plans différents du type {1i0} dans le réseau cubique centré et deux
possibilités de mettre en coïncidence les directions cristallographiques impliquées
dans la relation d'orientation, il y a 12 variants cristallographiques différents possi-
bles pour la phase.r". PIoNNIER [51], en étudiant les changernents de texture des
phases 0 et a" pendant la cléformation statique à froid, a constaté une forte sélection
de variants. Les variants crées sont ceux pour lesquels le travail fourni par les forces
éxterieures est supérieur à un certain seuil.
IJn autre aspect intéressant de la phase o" est son comportement lors d'un revenu.
DunRIc et al. [46,52] et Kot lERov et al. [53] en étudiant la réversion de la marten-
site a" dans différents alliages du titane ont constaté un effet complet de mémoire
de forme en chauffant le plus rapidement possible (par exemple par immersion dans
un bain de sel)jusqu'à des températures de i]50o des échantillons ayant subi un taux
de défonnation nraxirnal de iJ %. La température de chauffage depend fortement de
la composition chimique de I' alliage étudié [,]:l] et pour I' alliage Ti - 10V - 2Fe - 3Al
elle est de 250"C. La martensite est totalement recisaillée en B (athermiquement)
pendant ce processus.
Si cette retransformation n'est pas complète (vitesse de chauffage insuffisament ra-
pide), la phase (r" encore présente dans la microstructure se transforme en o si
la température est augmentée. La réversion de cette martensite résiduelle en B se
fait par une clémixion spinoïdale de la phase a" en deux structures, une qui est
appauvrie en élérnents bêtagènes (crlo"") et I'autre, qui est enrichie en ces éléments
(o"".,.n) 146,47,541. Comnre la composition chimique de la première de ces structures
est proche de celle de la phase a, elle s'y transforrne tandis que I'autre structure se
transforme en B. La réaction se fait alors de la manière suivante:

o" -+ olo"' * ûlr,.i.t -+ /3 + a

En étudiant le comportement de la martensite o" dun. I' alliage Ti - 6Al - 2Sn
- 4Zr - 6Mo, YouNc et al. [55] ont par contre constaté une précipitation de la
phase /i à I'intérieur des platelets martensitiques pendant un revenu. D'après eux,
Ia martensite se transforme d'abord en B et ultérieurement la phase a précipite à
partir de cette phase B.

2.2.1.3 La phasê martensit iqrre omega (u, ')

IJne autre phase martensitique, qui ne peut pas se former seulement dans les alliages
p métastables rnais qui a été observée aussi dans d'autres alliages avec des éléments
de transition de groupe lY (Zr et Hf) est la phase tr. Cette phase se produit à partir
de la phase 0 et elle est toujours cohérente avec cette matrice. Depuis sa découverte
en 1954 par FRosr et al. [56] un certain nombre d'études a été efiectué (voir par
exemple [57-64]).

l 9
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La structure cristallographique de cette phase est hexagonale avec une corrélation
entre les paramètres de maille de la phase p et u..r suivante [65-68]:

c " :  
* ,  

a n :  , r 1 n 6

Il existe également une relation d'orientation entre les cleux phases:

{110 i8  l l  {0001} ,  e t  <111>B l l  <1120>.

Comme dans le cas des martensites a' et cr" ,lu phase a' peut se former de différentes
manières. {ine phase a., dite athermique (ar,ç,) peut être présente soit après une
trempe rapicle précéclée cl'rrn traitement thermique dans le clomaine /i soit penclant
une cléfonnation plastique cl'une nricrostructure d très métastable. Cette dernière
possibilité est clonc en concurrence avec la formation de la martensite induite sous
contrainte e' et (\" . (.lette transformation sous contraite se produit si la teneur
en éléments stabilisant la phase 19 est juste à la limite pour retenir la phase p en
température ambiante lors cl'une trempe rapide [65]. IJne deuxième phase dite c,r
isotherrn (ri"") peut être observée lors d'un traitement thermique (vieillissement).
Dans le cas des alliages de titane /i métastables les températures d'un tel traitement
thermique sont typiquenrent entre 200oC et 500"C [19]. Le résultat est une structure
0 + u qui est en équilibre nrétastable par rapport à une structure composée de a *
É1. Si le tenrps du traitement est prolongé, le pourcentage en kr augmerlte dans un
prenier temps mais à partir cl'un certain temps de maintien la struc.ture biphasée
a * 0 se fornre. On peut donc résumer les changements microstructuraux pendant
un tel vieillissenrent de la manière suivante [19]:

0 -+ (,,; + 1J."") -+ (, -l0.". + cY) -+ (0"o" + cY;

Le rnodèle cle la formation de la phase c.r, qui a été proposé par Dp FoNrntNE [69]
est brièvement décrit ci-dessous. La figure 6 rnontre schématiquement une séquence
d'ernpilement ABCABC des plans (111) dans une structure cubique centrée.
Pour avoir la structure hexagonale de la phase u en respectant la relation d'orienta-
tion il suffit de rendre proche deux de ces trois plans de manière que par exernple A
reste inchangé tandis que B et C se rapprochent. Lorsqu'il y a trois plans différents
A, B et C il y a trois possibilités différentes pour réaliser ce mécanisme, ce qui conduit
alors à trois variantes clifférentes de cette phase. Puisqu'il y a quatre directions
différentes cle type <tll> clans les structures cubiques centrées, on peut trouver
encore une fois quatre possibilités clifférentes pour que les deux directions (voir
relation cl'orientation) soient parallèles ce qui fait un total de 12 variants différents
possibles de cette phase c.r. D'après [65], le mécanisme décrit est valable pour les
deux types de phase u (e^tn et a.ti"o). La seule différenceest que pour faire apparaître
c.r"66 il faut avoir un alliage qui a une composition chimique favorable tandis que la
phase uri"o p€rt être observée aussi dans certains alliages, qui, au niveau de lerrr
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Figure 6: Modèle de la formation de la phase o [66]

composition chimique, initiallement ne sont pas favorables pour la formation cle
cette phase car penclant le traitement de vieillissement il est possible de créer des
germes de la phase ûr par des fluctuations de la composition chinrique, ce qui veut
dire que lors çllun tel traitement thermique il peut se former des petites zones oii
Ies conditions pour la formation de cette phase sont favorables. LIne fois créées,
ces zones se transfonnent aussi par le mécanisme décrit précédemment. Des études
de cette phase uJi.o o&d montré qu'on n'obtient pas immédiatenrent la composition
d'équilibre rnétastable c{e cette phase. La fraction volumique se stabilise très vite et
il y a ensuite une ségrégation des éléments par diffusion. La formation de tJi"o n'est
pas donc une transformatiorr classique contrôlée par germination et croissance tnais
une transforrnatiorr martensitique avec une initialisation et stabilisation due à des

i^' processus thermiques.
La morphologie de la phase ar dépend de I'énérgie élastique entre la matrice et
le précipité cohérentSi cette énérgie élastique n'est pas trop élevée (inférieure à 1
pourcent), la morphologie cle la phase c.r est ellipsoïdale tandis que pour des énérgi-es
élastiques plus importantes la morphologie est cuboïclale [70] La présence de la phase
c..r n'est pas souhaitable. car elle tends le matériau fragile [71]. Par contre, les petites
paricules cu représentent des lieux de germination pour la phase cr lors cles traitements
prolongées et offrent donc la possibilité cle produire une fine dispersion de la phase
a dans une rnatrice p.

2.2.2 Les mécanismes de déformation

Des déplacemertts coordonnés d'atomes, sous I'effet des contraintes externes, peuvent
se faire principalement par I'activation des différents mécanismes, tels que glissement
cristallographique, maclage ou transformation de phase martensitique. L'activation
ainsi que la contribution cle cha,cun de ces mécanismes à la cléformation totile sont
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influencées par la tnicrostructure du rnatériau (orientation des grains, taille de grains,
présence d'nne cleuxième phase) et par les conditions expérimentales (température
de cléformation, vitesse de cléformation). Le chapitre suivant a pour but de présenter
les différents méca,nisnres de déformation dans les alliages il - métastables ainsi que
des facter-rrs, qui influencent lerrrs activations.

2.2.2.i  Le gl issement cristal lographique

La déforrnation plastique se fait principalement par un glissement des couches d'at-
onres le long des plans et directions cristallographiques sous I'effet des contraintes
de cisaillenrent extemes. Oes plans et directions cristallographiques forment des
systètnes de glissernent. Les plans et directions de glissement sont souvent des plans
et directions clenses cles clifférentes structures cristallines. En ce qui concerne la
phase a, les plans de gl issernent principaux sont {1010} (plans prismatiques), {10i1}
(plans pyrammiclaux) et {0001} (plans basals) 172,7:}). Les directions de gl issement
sont  (1120> (g l issement  <u>)  et  (1123> (g l issement  <c*a>) .  Puisque le  t i tane
cr posséde un ra,pport c/a inférieur a,u rapport ideal, les plans les plus denses sont
Ies plans prismatiques. C)eci fait qrre les systèmes de glissement prismatiques sont
cles systèmes principartx da,ns cette phase tandis que pour des matériaux ayant un
rapport c/a srrpérieur ott égal au rapport icleal c'est le glissement basal, qui se met
en place principalement. Sur le plan basal seulement le glissement (a) est possible
tandis que sur les autres plans les glissements (a) et (c*a) peuvent intervenir.
Pour la structure cubique centrée de la phase B, les plans de glissement (dans I'ordre
de leur iniportance et cle leur fréquence) sont des types i l l0), {112} et {12:l} [7a].
La direction cle gl issement est toujours la direction dense <1i1>. Les systèmes cle
glissement principaux cles deux phases sont présentés dans les figures 7 et 8.
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Figure 7: Systèmes de glissement principaux dans la phase o
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Figure 8: Systènres de glissement principaux clans la phase B

Pour qu'un systèrne de glissement soit activé il faut franchir une certaine contrainte
seuil dans ce système, la contrainte critique de cisaillement. La contrainte cle ci-
saillement prodrrit cla,ns un plan {hkl} et d' une direction <uvw> sous I' effet cle la
contrainte externe peut être déterminée à I' aide de la loi de Sc--Hivtto (voir figure 9)
de la rnanière suivante:

T :o . s i n / cos ' y ' ' (2 .1  )
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Figure 9: Relation
glissement [72]

entre direction de traction, plan de glissement et direction cle

o

-  [010]

Gleilrichtuno
furv]



2 j/|ETALL(|RGIE Dt: TIAÀ'E ET DE SES ALLIAGES

Le facteur sin r,ticos u, est appelé facteur d'orientation. Pour une contrainte cle trac-
t ion extér ieule paral lèle ou perpendiculaire au plan de gl issement,  la contrainte r
devient 0.  tancl is que daus le cas Q :  1,  :  45o, la contrainte passe à son maxitnum
( r  :  0 , 5  . a ) .

Puisqu'  i l  5r a plusieurs svstènres de gl issenrent possibles clans un grain, le loi  de
ScHtuto déf ini t  le système dans lequel Ie gl issement commence pour un état de
contraintes extérieures donné. (le système est caractérisé par Ie facteur d'orientation
le plus élevé (qui peut être en rnaximum 0,5).
On voit donc que l'activation cles systèmes de glissenrent dans des grains cl'un po-
Iycristal est fonction cle l'orientatiotr de chacun de ces grains par rapport aux con-
traintes locales.

2 .2 .2 .2  Le  rnac lage

IIn cleuxiètne nrécanisnre cle cléfomration est le nraclage. Il est caractérisé par le
rabattement cl 'une certaine part ie du cr istal  daus une or ientat ion symétr ique par

rapport  à cel le qu' i l  avait  in i t ia lenrent,  et  ceci  sous I 'ef fet  d 'une contrainte de cisai l -
Ieurent externe. On peut ntodeliser cette déformation par la transformation d'une
sphère dans un el l ipsoïde (voir  f igure 10) [73,76].

Figure l0: .  Modèle du maclage, conversion d'  rrne sphère da,ns un el l ipsoïde [7:] ]

Le cristal est défornré le long du plan k1 et la direction cle la contrainte est ?r. Les
points dans le plan k1 ue sont pas changés, ce plan reste une des sections sphèriques
cle I' ellipsoïcle. II y a Lrne deuxième section sphèrique k2, qui se trouve symétrique
par ra,pport  aux axes a et c de I 'e l l ipsoïde. L 'axe b est normal au plan du dessin et
sa lougueur est Ie rayon de la sphère. Le plan, qui coïncide avec le plan du dessin est
appelé plan de cisaillentertt S. La trace de k2 dans ce plan est notée Tz. Le cisaillernent
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est exprimé par la distance s, qui  ramene Ie point F'  au point F. Le déplacenrent

subi par chaque atome lors du maclage est inférieur à une distance interatomique.
La quant i té s est appelée cisai l lement cr istal lographique et i l  se calcule de la manière
suivante f  76l :

- - a - c (2 .2 )
t an? .  e

L'angle @ est I'angle entre le plan cle rnaclage et I'a,xe a de I'ellipsoïde. Le naclage
est donc caractér isé par les élérnents kr,  kz, r1t  et  \ '2.
Le maclage joue un rôle important dans les matériaux qui ne possédent pas Lrn
grand rronrbre cle systèmes cle glissement indépendants (par exernple les matéria,rrx
hexagonaux) ou clans le ca,s cles déformations à ba,sses tenrpératures, si I 'activation

clrr glissenrent crista,llographique est rendu plus difficile.

Les figures ll et l2 nrontrent les principaux systèrnes cle nraclage dans les pha,ses rr
e t  i .

[1  21 6]
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Figure 11: Systènres de maclage principaux dans la phase a

Les systèmes de maclage principaux dans la phase a sont du type {1012}<1011 >,

{1121}<1126 > et  {1122}<1013 > 172,73,771.  Dans la  phase p,  le  système de
maclage habituel est clu typ" {112}<l1i>. A coté de ce système, un autre type
de macle a été identifié dans des alliages du titane d méta,stables. Il s'agit d'un
systèrne du type {332}<11:l>. C)e système, inhabituel pour les structures cubiques
centrées. a été nris en eviderrce dans certains alliages du titane,tJ binaires, tels que Ti
- V ou Ti - VIo [8,78-81]. Puisque ce, systènre de maclage est souvent présent clans
des stmctrrres clui contiennent aussi de la phase phase c..r athermique, il est supposé,
que ce svstème de tnaclage est activé conune nrécanisnre de déformation dans les
structures pottr lesqrrelles la phase u,r athermique est formée au cours d'une trempe
rapicle après tra,i tement thermique [2,82,8:]] .  Par contre, Oxn et TnNrctrcnr [841
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Figure 12: Systèmes cle maclage principaux dans la phase 0

en étncliant les nréca,nisnres cle cléformation dans les alliages Ti - NIo (9,3 % S % \Io

! 15 %t) ont constaté ce svstème de maclage {332}<11i}>'cians des structures dans
lesquelles la phase iJ ne contient pas de la phase o athennrque.

2.2.2.:J La transfornrat ion martensit ique induite sous contrainte

Puisque une trarrsfornrat ion rnartensit ique est caractér isee par une transist ion d'une
phase initiale clans une pliase martensitique par un cisaillement coopératif des ato-
mes (proc,essus sirnilaire au nraclage), une telle transforrnation peut contribuer à,
la défornration plastiqlle parce c1u'elle pernret de cette marrière d'accomocler r,lne

certaine partie de la défornration macroscopique.

Sous I'effet d'un chanrp de contraintes externes! une énérgie de distortion est ap-

portée à la matrice métastable, ce qui représente une force motrice pour la transfor.

mation ma,rtensitique. La température de début de la tra,nsformation martensitique
NI, est augmentée pa,r cette énérgie de clistortion à une température NI6. Au-dessus
cle cette température, a,Lrcune transformation martensiticlue n'est pas possible. Pour
des températures M, < T ( Ma, la transforma,tion se fait sous I'effet des contraintes
externes et en-dessous de la température NI., elle est initialisée par des contraintes
internes créées par des refroidissernents rapides après traitement thermique.

2.2.2.4 Conditic,ns d'activation des différents mécanismes de déformation

Il y a plusieurs facteurs, qui influencent I'activation de chacun des mécanismes de
défomration. IIn facteur inrportant est la cornposition chirnique de I'alliage. {Tn
pourcetrtage élevé en aluminiunr clans la phase cy par exenrple défavorise le maclage
et ce n'est que le glissement cristallographique, qui est actif, puisque Ia résistance
a,u cisa,illement dr.r réseau est augmentée [2,85].
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Isgtynun et al. [86] ont étudié I'influence des éléments Sn, Zr et AI sur le mécanisme
de déformation dominant dans deux alliages du titane binaires (Ti - 16V, Ti - 7Cr).
Ils ont constaté que le Zr n'influence pas les mécanismes cle déformation activés.
Des additions de Sn et d'Al par contre conduisent à un changement du mécanisme
de déforrriation. Dans les alliages sans addition, le maclage {332} est dominant
tanclis que des aclclitions de moins de 4 % en Sn ou 1,5 % en Al sont suffisantes
pour supprimer complèternent le maclage et pour mettre en place Ia transformation
martensitiq.r." o" corlnle mécanisme de déformation principal. Sn et Al conduisent
donc à une certaine stabilisation de la phase /3 vis - a - vis du maclage mais elle reste
suffi.samment instable pour permettre la transformation martensiti qve P -+ d". Des
résultats similaires ont été reportés par d'autres auteurs [87-89], qui ne trouvent le
rnaclage i332) que dans des alliages binaires ayant une phase B très instable.
fln autre facteur inrportant est la taille de grains / précipités des phases a et p. Une
grande taille cle grains est favorable pour I'activation du maclage dans les phases
a et C et pour l'activation cte la transformation B -+ d" dans la phase p [9, 10].
Au contraire, cle petites tailles de grains sont favorables pour activer le glissement
cristallographique seul cornme rnécanisrne de défornration. Ceci est dri au fait que
les contraintes liées au maclage ou à la transformation martensitique peuvent être
accomodés phrs facilement dans la matrice, si la taille cle grains est grande.
Finalement, dans les alliages p métastables, la stabilité de Ia phase B influence le
comporternent mécanique cie I'alliage lors d'une déformation plastique. La stabilité
peut être inflrrencée par addition d'éléments d'alliage. Pour un alliage donné, elle
peut être également contrôlée par les paramètres du traitement thermique. Pen-
dant la précipitation de la phase a, la phase B est enrichie en éléments bêtagènes,
tandis que des éléments alphagènes se retrouvent surtout dans les précipités a.
Ceci conduit à une stabilisation chimique. de la phase B. Ces microstructures de-
viennent moins favorables pour la déformation par transformation de phases ou
maclage et présentent surtout le glissement cristallographique comme mécanisme de
déformation [46,50,90,91]. D'après WILLIRMS et al. [92], une composit ion chimique
de la phase /l telle qu'elle contient un pourcentage en éléments bêtagènes, légèrement
supérieur à celui nécessaire pour obtenir 100% de phase B après une trempe senrble
idéal pour générer un maximum de phase martensitique par déformation.
A coté de ces paramètres liés aux alliages étudiés, les conditions des essais mécaniques
(température de défomration, vitesse de déformation) influencent le choix du mécan-
isrne de défomration. La contrainte de seuil d'initiation de la transformation mar-
tensitique daus les alliages C rnétastables par exernble, varie fortement en fonction
de la ternpérature [a6] (voir figure 1l]).
Pour I'alliage Ti 10V - 2Fe - ilV, la contrainte minimum est obtenue pour des
températures proches de 0o et pour des températures inférieures ou supérieures elle
a,rtgmente rapidement. La transformation martensitique est également défavorisée
lors <l'essais mécaniques à hautes vitesses. Le pourcentage .o o" après traction
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Figure lil: Variation de la contrainte de seuil de la transfonnation martensitique en
fonction de la température (alliage Ti 10V - 2Fe - 3V) [43]

dynamique est largement inférieur à celui, obtenu après traction statique pour un
rnêrne état cle traitement thernrique dans ll alliage B - Cez [51].

2.2.3 Inf luence de la microstructure sur le comportement mécanique des
alliages du titane p - métastables

Il existe un grand nombre de travaux sur la relation microstructure / propriétés
mécaniques des différents alliages du titane p, dans lesquels les changements mi-
crostructuraux sont directement liés aux changements cles propriétés mécaniques
(voir par exemple [93-99,103]).
Les paramètres microstructuraux importants sont la taille de grains B, la taille, la
morphologie et la distribution des phases cr primaire et cr secondaire. En faisant
varier ces pararnètres, les propriétés mécaniques peuvent être changées dans une
large mesure.
Si on discute les possibilités d'augmenter la limite d'élasticité, trois aspects doivent
être pris en compte, I'effet d'un durcissement par la précipitation de la phase cr,
durcissement par solution solide de la matrice 0 pu, enrechissement en éléments
bêtagènes et le comportement de la décomposition de la phas e p en fonction de sa
stabilité mécanique [100]. La précipitation de la phase a conduit à une augmen-
tation de la stabilité chinique et mécanique de la phase B par son enrichissement
en éléments bêtagènes. Puisque la déformation est réalisée par glissement cristal-
lographique, seules, sous ces conditions, la taille, la morphologie et la distribution
des précipités cr jouent un rôle important sur la limite d'élasticité. Les joints de
précipités o représentent des obstacles pour le mouvement des dislocations dans
la matrice p. Ceci est dri au fait, qu'il n'y a qu'un nornbre limité des systèmes
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de glissement. qui peuvent pa,sser entre les deux phases (relation d'orientation de
Buncnns). LIne augmentation dr-r pourcentage ainsi que le changement d'une mor-
phologie globulaire vers une rnorphologie aciculaire (les deux effets provoquent une
augmentation cle la surface des joints de précipités par unité de volume) sont clonc
cles facteurs favorables pour augmenter la résistance mécanique.
Les petits précipités cr secondaires dus aux traitements de vieillissement ont un
effet encore plus fort en ce qui concerne I'augmentation de la limite d'élasticité. Le
pourcentage de la phase a secondaire est influencé par Ie pourcentage de la phase
cr primaire de la manière suivante: plus le pourcentage de la phase a primaire est
élevé, plus le pourcentage cle la phase a secondaire est petit et finalement plus Ia
lirnite d'élasticité est ba,sse pour une température de vieillissement donnée. A coté
du pourcenta,ge de la phase cr secondaire, sa taille influence également la linrite
d'élasticité. Plus les précipités de cette phase sont petits, plus la l imite d'élasticité
est  augrr rerr tée [101]
BRnslnuER et RosEN [102] ont étudié I ' inf luence de la tai l le de grains 13 sur la
linrite d' élasticité clans I' alliage Ti - 15V - llCr - ;]Sn - 3Al pour des structures p

recristallisées et vieillies. Ils ont constaté un effet de la taille de grains B sur les
lieux de la précipitation de la phase a. Dans les structttres à gros grains (140 pm),
la phase n conrmence à se précipiter aux joints de grains mais aussi à I' intérieur de
ceux-ci. Dans les structures possédants des petits grains (:30 pm), se sont surtout
cles joints de grains qui servent comme lieux de précipitation. Il en résulte alors une
densité par unité de volume plus élevée en précipités a clans des structures à gros
grains. (les observations concluisent les auteurs à proposer un nrodèle pour estimer
la linrite d'élasticité. Deux facter.rrs contribuants ont été pris en compte, les joints

de grains dont la contribution peut être exprirnée par la relation cle Hnll et Pntc:n
et la contribution des précipités à l'intérieur des grains qui est représentée par une
équation cl'ORownN modifiée. La limite d'élasticité Ro peut être estimée alors par
la relation 2.iJ:

Rp: oo * À'a ' t/a +
G.b (  2 .3)r . (D-r) . tnfr

âv€c d6 : la contrainte de PeyERLs pour le mouvement cles dislocations, kd : une
constante, cl : la taille de grains, G : le module de cisaillement, b : le vecteur de
BURCERS, ro : 4b, D : la distance centre à centre entre deux précipités o et x :
la longueur cles précipités.
Dans cette équation le second terme est regardé cornme étant prépondérant. Donc,
une précipitation de la phase cr à l'intérieur des grains p est supposée plus efficace
pour alrgrnenter la linrite cl'élasticité par rapport à une diminution de la taille de
ces grains. .*:i,
La cluctilité est aussi affectée par les facteurs mentionnés ci-dessus. Généralement
chaque amélioration de la résistance mécanique conduit à une diminution cle la
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ductilité, c'est-à-dire que les
inverses, comme illustré dans

cleux caractéristiques mécaniques ont des variations
la figure 14 pour I'alliage Ti - 10V - 2Fe - 3Al.
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Figure 14: Elongation jusqu'à rupture vs. limite d' élasticité pour des microstruc-
tures différentes de l' alliage Ti - 10V - 2Fe - 3Al [10a]

La taille de grains B et la rnorphologie de la phase a jouent un rôle important pour

la cluctilité. Dans le cas de gros grains p et d'une couche continue de phase a

aux joints de gra,ins, une ductilité très basse est observée 141,104-107]. Ceci est
lié au fait que la déformation est localisée dans cette couche molle de phase a et
il en résulte une fissura,tion faciie aux joints de grains et concluisant à une fracture
intergranulaire. Plus Ia taille cle grains p d'une telle microstructure est grande, plus

la ductilité est basse, car pour un taux de déformation donné, la longueur de la
propagation d'une fissure forrnée aux joints de grains augmente quand la taille de
grains p augmentant [108].
tlne ductilité beaucoup plus importante est obtenue pour Ia même taille de grains p

dans le cas où la couche a est discontinue, comme dans une microstructure du type
necklace, parce que les fissures ne peuvent pas se propager aussi facilement le long
des joints de grains p [109]
Un changement de la morphologie de la phase o primaire (globulaire vers aciculaire)
ainsi qu'une, croissance de cette phase diminuent aussi la ductilité. Ceci est lié au
fait que Ie libre parcours moyen des dislocations dans la phase a est augmenté. Aux
interfaces des précipités avec la matrice, il y a des contraintes locales importantes
qui facilitent la fonnation de vides aux interfaces et ainsi la fissuration aux joints
de précipités [32, 110, 111]
Dans les structures vieillies, la ductilité est plus basse par rapport aux structures
seulement tnises en solution dans le haut du domaine a I 0. Cet effet est lié à
une différence importante des résistances mécaniques entre la matrice vieillie (B
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t cr seconclaire) et les précipités cr primaires. A partir cl'un certain niveau de
contraintes externes il est possible, que les précipités de la phase "clouce" o primaire
se déforment déjà plastiquement tandis que la matrice vieillie "dure" se déforme
encore élastiqrrement. De cet effet, les platelets c primaires fonctionnent comme des
entailles dans la matrice 1i. Il en résulte une concentration locale des contraintes
dans la matrice p. Par conséquent, des fissures peuvent déjà se former pour des
valeurs de contraimtes extemes plus faibles [112]. Les ductilités les plus basses sont
observées darrs le cas de fines clispersions de petits précipités o cornme on peut les
obtenir après des traitenrents de vieillissenrent, pour lesquels la phase o est précipitée
aux petits particules t*.r.
La tenacité d'un alliage C - nrétastable est aussi influencée par sa microstructure.
Plus précisement, c'est la tortuosité cle chemin de propagation des fissures quii-est
importante polrr Ia tenacité et qui peut être inflrrencée par des changemeuts nri-
crostructrrra,ux.
Figure 15 nontre I' inflrrence cle Ia morphologie de la phase rr ainsi que celle de la
taille de grains li srrr la tenacité.
LIne morphologie acicula,ire cle la phase rr primaire conduit à une déviation du chemin
de propagation de fissures plus importantes par rapport à celle, provoqué par des
précipités globulaires (f igures l5a, l5b) et augmente alors la tenacité [5,16,32,95,97].
Les tenacités les plus basses sont obtenues pour des structures possédant des petits
grairrs IJ avec. des couches de phase a continue autour de ceux-ci et des précipités
globulaires cle la phase a à l'intérieur de grains (figure 15c).
En ce qui concerne les microstructures ne contenant qu'une couche a continue aux
joints cle grains 9, la taille de grains B doit être prise en considération. Si la taille
de grains /J est supérieure à la taille de la zone plastique (figure 15d), la fissure
créée démarre à l'intérieur du grain et la couche o n'a pas d'influence. IJne fois
arrivée au joint de gra,ins, la fissure va se propager le long cle ces joints. Pour des
microstructures ayant cles tailles de grains inférieures à celles de la zone plastique
(figure 15e), des fissures peuvent se former aux joints triples et elles se propagent
le long des joints de grains. Si les fissures prennent le chernin cles joints de grains,
plus la taille de grains est large, plus la tenacité est élevée, car la fissure est plus
efficacement deviée.
Une augmentation clu pourcentage de la phase rr primaire ainsi que I'introduction
de la phase a seconcla,ire lors d'r-rn vieillissement conduisent à une diminution con-
sidérable de la tenacité pour un niveau de résistance mécanique donné [32,97,104].
Les conséquences des changements microstructuraux sur les propriétés mécaniques
(résistance mécanique, ductilité et tenacité) peuvent être résumées comme indiqué
dans le tableau 2 [104].
En résumant on constate que les changements microstructuraux affectent les pro-
priétés mécaniques de manière différente. Normalement, chaque amélioration ele la
résistance mécanique conduit à une dégradation de la cluctilité. En ce qui concerne

3 l
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la ductilité et la tenacité, les deux propriétés
la même manière. L'introduction de la phase
changement de la morphologie de la phase cv
ces deux propriétés et dégrade l'autre.
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Figure 15: Illustration schématique de la propagation de fissures
Illustration schématique de la propagation de fissures; a) a aciculaire (déviation
importante des fissures), b) cr globulaire avec une couche a aux joints de grains
p non continue (chemin de fissuration à haute énergie mais faible déviation des
fissures), c) a globulaire avec une couche cy aux joints de grains B continue (chemin
de fissuration à faible énergie et faible déviation des fissures), d) microstructure
sans û primaire et d'une zone plastique inférieure à la taille de grains P - I. chemin
de fissuration transgranulaire à haute énergie mais faible déviation des fissures, II.
chemin de fissuration à faible énergie mais déviation de fissures considérable, e) zone
plastique superieure à la taille de grains p - chemin de fissuration à faible énergie et
faible déviation de fissures [104]

Finalement il faut donc pour chaque alliage et application spécifique trouver une
microstructure de la nranière à obtenir un bon compromis entre les différentes pro-
priétés tnécaniques pour que l'alliage réponde le rnieux possible aux demandes in-
dustrielles.

ne sont pas toujours influencées de
cv secondaire dégrade les deux. I-ln

primaire par contre améliore une de
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Nlicrostructure ductil i té tenacité

alpha primaire:

po urc ent a g e augm ent ant :
Rpo,z : const'
Trait. vieillissement const. (Rpo,z J)

morphologie:
globulaire -+ aciculaire.

tai l le augmentante:
précipités alpha
glains bêta

couche contirtue de la phase alpha:

alpha secondaire:

po'urcerr,tage a'ugmentant: (Rpo,z 1)

taille rle précipités rliminuant: (Rpo,zt )

+ -r

+

0

0 ( - )

Tableau 2: Effet des paramètres microstructuraux sur les propriétés mécaniques; {:
amélioration, -: ciégraclation, 0: aucun effet [104]

2.2.4 Les caractérist iques de I 'al l iage étudié B - Cez

L'alliage d" ,(i - Cez, alliage étudié dans Ie cadre de ce travail, est un alliage du type
p - métastable. Il était cléveloppé par la societé française Cnztrs à la fin des années
80. Le but de son développement était d'obtenir un alliage ayant un bon rapport
entre resistance mécanique, tenacité et une excellente resistance au fluage pour des
températures moclérées (jusqu'à 450"C) environs) [11, 114].
L'alliage contient 18 % en éléments d'alliage. Sa composition nominale est Ti - 5Al
-  2Sn -  4Zr  -  4Mo -  2Or -  lFe [11] .
L'addition d'Al est nécessaire pour obtenir un durcissement maximal par la précipita-
tion de la phase cr. Les éléments Sn et Zr provoquent une amélioration de la
résistance au fluage. La stabilité chimique de la phase B est augmentée par les
éléments Mo, Cr et Fe. Ces éléments d'alliage sont nécessaire pour permettre une
bonne réponse de I'alliage aux traitements thermiques. Le molybdène améliore les
propriétés de traction et la résistance au fluage. Les additions de Cr et de Fe sont
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très efficaces pour ce qui conceme la diminution de la température du transus 3
même en petites quantités [113].
Grâce à cette composition chimique, différentes microstructures peuvent être obte-
nues par différents traitenrents thermiques ou thermomécaniques. Ces différents mi-
crostructures condr.risent finalement à une vaste gamme de caractéristiques mécani-
ques. Des valeurs cle limite d'élasticite de 1200 MPa et même supérieures peuvent
être obtenues ainsi qu'une bonne ductilité (> 10 %) et des tenacités de plus de 70
MPa/rn [11] .
L'alliage 0 - C)ez offre également des caractéristiques cle fornrabilité excellentes. La
stabilité structurale all cours cles procéclés cle mise en forme à hautes tempéra,tures
est supérieure à celle de I' alliage Ti - 6Al - 4V. L'alliage est donc moins sensible
aux changernents de ternpérature pendant ces procédés.
Grâce à ses bonnes propriétés mécaniques, I'alliage de p - représente une bonne al-
ternative à I'alliage du Ti - 6Al - 4V pour certains applications. Il est utilisé par êx-
emple pour la fabrication des disques de compresseurs, cornnle rnoyens d'assemblage
ou pour réaliser a,ubes de pompes.

:14
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3 Méthodes d'analyse et études expérimentales

Ce chapitre a pour but de présenter les différentes méthodes d'analyse exploitées
dans le cadre cles expériences pratiques. Ceci implique I'explication des bases théoriques
des méthodes d'analSrse et la description des conditions dans lesquelles les expériences
ont été réalisées.

3.1 Analyse de la composition chimique

La composition chirnique de la tôle initiale de I'alliage d" 0 - Cez a été déterminée à
I'aicle d'une microsonde et cl'un microscope éléctronique à balayage (MEB) équipé
d'un système EDXA (Energy Dispersive X-ray Analysis).

3.1.1 Principe de fonctionnement de la microsonde et du système EDXA

Le principe général de ces méthocles d'analyse est, qu'un faisceau électronique foca-
lisé arrive à Ia surface cl'un échantillon et que les électrons de ce faisceau interagissent
avec cette surface. Le résultat de cette interaction est la création de différents si-
gnaux qui permettent d'obtenir des renseignements sur I'échantillon. Les signaux les
plus importants sont présentés schématiquement sur la figure 16. Ce sont, entre au-
tres, la radiation caractéristique cle rayons X, ies électrons secondaires, Ies électrons
rétrodiffusés et les électrons Auclen f1151.
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Puisque tous ces signa,rrx cont iennent cles renseignements spécif iques sur les éléments

présents dans l 'écharrt i l lon. Ia r létect ion et I 'analyse de ces signaux pernrettent

d'obtenir .  par exenrple, des infornrat ions sur la cornposit ion chinr iqrre de I 'échant i l lon.

Le signal exploi té clans les cadre cles mesures réal isées est la radiat ion caractér ist ique

de rayons X. ( let te radiat ion est créée si .  lors de I ' interact ion, un électron du faisceatr

pr inraire exprr lse un électron qui se trouve dans le cortège électronique d'un atome

de l 'échant i l lon. Le trou créé de cette manière et caractér ist ique d'un certain ni-
veau énergét ique électrons de [ 'atonre de l 'échant i l lon est conrblé par le saut cl 'un
électron d'un niveau énergét ique plus élevé. L 'énergie l ibérée lors de ce saut con-
duit à I'emission d'un cluantum cle Ia racliation de rayons X. Puisque la différence
des éuergies entre les clifférents niveaux énergéticlues des électrons dans le cortège

électroniqr.re est cara,ctéristiclue pour chaque élénrent chimique. l 'énergie de ce quan-

tum cara,ctérise I'élénrerrt considéré.

La racliation cle rayorrs X diffractés peut être analysée cle cleux nranières différentes
(voir  aussi  f igure l7).  Prenrièrenrent on peut analyser I ' intensi té de cette radiat ion
en fonction sa longueur d'oncle À, nréthocle appelée WDXA (Wavelength Dispersive

X-ray Analvsis).  I ine autre possibi l i té consiste à analyser I ' intensi té de la radiat ion

en fonction cle l'énergie des clra,nta, méthode appelée EDXA (Energy Dispersive
X-ray Analysis).

Oatector -  +San

Electron
oeall

t ,r -
'|:, Hv bias

Electron
prob€ b€am
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x - r a y s  ( l ' )

Sol lel
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Figure 17: Principe scl iénratique d'un système a) WDXA, b) EDXA [116]

La méthode EDXA permet I 'aclr is i t ion cle tous les signaux arr ivant au detecterrr
en mêrne tenrps et leur différenciation selon leurs énergies. En ce qui concerne la
nrethode WDXA, la rnesure se fait point par point sur une certaine plage angulaire
ce qui augnretrte considérablement le temps de mesure. Par contre, I'avantage de la
rnéthode WDXA consiste en une mei l leure résolut ion de la mesure [115,116].
La cléternrinatiott des pourcentages précises à la microsonde se fait par comparaison
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des résultats fournis par un échantillon étalon. Cet échantillon contient un pour-
centage bien connu de l'élément que I'on veut nlesurer. Il faut donc mesurer les
intensités de l 'étalon et de I 'échanti l lon. Aprés une correction du bruid de fond le
rapport de ce cleux intensités et Iâ composit ion chimiclue connue de I 'étalon don-
ne le pourcentage de l'élément clans l'échantillon. En ce qui concerne le choix des
étalons on prend, si possible, un étalon qui se compose de I 'élément pur que l 'on
veut ntesuter.

3.L.2 Condit ions de rnesures pour I 'analyse de la composit ion chimique

Puisqu'une surface bien polie cles échantillons utilisés est nécessaire pour cette ana-
lyse, Ies échantillons ont été préparés en suiva,nt des procédures métallographiques
indiqués cians le paragraphe ;1.7.
A la microsoncle, les pourcentages de Ti, cle Fe et cle O orrt été déterminés. Le nom.bre
cles points cle mesure est égal à 80 et chacun a été mesuré penclant 20 secondes. Les
intensités des lignes K. des trois éléments mesurés sur des cristaux standard ont été
prises conlnle référence.
En ce clui concerne I 'analvse EDXA au MEB, rrne aire de 10 x 10 pm a été balayée
pendant 200 seconcles. La procédrrre de nresure a été répétée cleux fois pour améliorer
la f iabi l i té statist ique des résultats.

3.2 Fabrication des éprouvettes et essais de traction

3.2.1 La fabrication des éprouvettes de traction

A partir de la tôle initiale, cles éprouvettes plates clont les dimensions sont présentées
da.ns la figrrre 18 ont été rrsinées. Les dimensions des éprouvettes ont été définies en
respectant les normes ISO 6892 et DIN 50 125.

51

149

30

:17

fl
B

o
c{

Figrrre 18: Dinrensions des éprouvettes de traction plates
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Une flexion importante des éprouvettes de traction penclant I'usinage a été cons-

tatée. Cette f lexion incl ique des contraintes internes énormes dans la tôle ini t ia le.

Pour minimiser cet effet, rrn traitment thermique a été effectué à 650"C pendant

15 minutes suivi  d 'un réfroidissement four.  Les condit ions de ce trai tement ont été

choisies selon les consei ls clonnés par DoNR()HIE [15].

3.2.2 Réal isat ion des essais de tract ion

Les essais de tract ion avait  pour but de déterminer les caractér ist iques mécaniques

des échantillorrs après les clifférents traitements thernriques. Les caractéristiques

clétemrinées sont la linrite cl'élasticité Rpo,z, la résistarrce nraxiurale à Ia rupture R,,'

et  I 'a l longenrent à Ia rupture A.

Les éprouvettes ont été trac:tionnées à I'aide d'une rnachine cle traction Zwtct< 1412.

L'allorrgernent a été rnesrrré à I'aicle d'un extensiomètre (longueur initiale cle mesure

20.06 rnm). La vi tesse de tract ion étai t  constante à l3 rnm/rnin. Des essais de

traction jrrsclrr'à, rupture et des essa,is interrompus à certains taux cle déformation

ont été réal isés.

3.3 Les traitements thermiques

Pour Ia réalisation des clifférents traitements thermiques, deux types de four orrt été

ut i l isés.

Dans un prernier tenrps, une série de traitements a été réalisés sous atmosplière

control lé (Ar) dans un four de type LIwN Erexrno Tnnnlt  c lans la société NRU

PnÂztsroNSTECHNoLocIE CHEMNITZ en Al lemagne. Les échant i l lons ont été rnis

clans un container en acier inoxydable rempli de gaz et fermé par un couvercle. Ce

container a été placé ensuite dans le four sous atmosphère air. Malgré toutes les

précautions plises. Ies éprouvettes traitées de cette manièreont été malheureusement

oxiclées (couche noire à la surface des éprouvettes).

Finalement, pour éviter toute contamination, les éprouvettes ont été mises sorts vide

clans des anrpoules en quartz ou verre de silice (voir figure 19).

Ceci a été réalisé à I'Insbitut fiir (.lhernie de TIJ Bergakademie Freiberg. La qualité

du vide dans les anrpoules était de l0-5 nrbar. Les traitements ultérieurs ont été

réalisés dans un four à nrouffie du type C,A,RsoLyrE sous atrnosphère air. Cette

dernière nréthotle n'a pas seulement I'avantage d'éviter toute contamination des

échantillons, ma,is on pent également réaliser très facilernent des réfroidissements
à grandes vitesses a,pr'es brisrrre de I'ampoule (par exemple trempe eau) car la

récupérat ion <les échant i l lons est t rès faci le.
PuisclLre les différentes séries cles traitements thermiques sont discutés séparemment,
Ies conditions précises de ces traitements cle chaque série seront données aux para-

graphes corresponclants au chapitre 4.

;]E
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Figure 19: Eprouvettes de traction encapsulées dans une ampotlle de verre en silice

3.4 Analyse chimique d'une couche d'oxyde - la méthode
GDOES

Puisque les éprouvettes cle traction de la série des traitements thermiques sous atrno-

sphère ga,zerrse ont montré rrne couche d' oxyde, la composition chimique de cette

couche a été analysée à I 'a ide de la méthode GDOES (GIow Discharge Optical

Emission Spectroscopy ).

3 .4 .1  Présenta t ion  de  la  méthode GDOES

Lors <le cette analyse. l 'échantillon se trouve dans un récipient rernpli d'argon et il

porte une charge électrique négative (cathode) par rapport à une anode (voir figrrre

20) [u7-r1e] .
I-ine décharge lunrineuse est réalisée entre les deux électrodes. Dans cette décharge

lumineuse, des ions cl'a,rgon sont crées. Ces ions sont ensuite accélerés vers la surface

de l'échantillon (cathode). Oeci provoque une atomisation (couche par couche) cle

la surface cle l'échantillon. Les ions <le l'échantil ' lon créés cle cette manière peuvetrt

entrer en collision avec cles ions d'argon. Ils sont alors excités et émettent cle la

Iumière. Cette lumière posséde un spectre caractéristique pour chaque élément

du système périodiqrre. La lumière est ensuite analysée dans un spectromètre par

cliffraction par un réseau holographiquei-fln arrangernent specifique de ce réseart

d'après PRsc;HEN et RttNcn [117] permet la rnesure simultanée de toutes les l ignes

spectrales caractéristiques de tous les élérnents contenus dans l'échantillon. Si Ïa

rnesure est réalisée en fonction du temps, cles profils de concentration sur une certaine

profoucieur perrvent être oirtenus.
Puisque la méthode CIDOES est une méthode compara,tive, il faut faire initialement

i9
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Figure 20: Représentation schematique des
excitation clans un système cle GDOES [lt7]

processus de I' atomisation et de I'

un étalonnage en mesurant des échantilloris dont les concentrations en éléments sont
connues. En plus, une calibration est nécessaire pour tenir compte des clifférents
taux d'atomisation des matrices. Si par exemple on a la même concentration
d'un élérnent A dans différentes matrices B. C ou D. on mesurerait différentes in-
tensités et déterminerait différentes concentrations uniquement en raison des taux
d'atomisation ciifférentes de ces matrices. Il faut clonc déterminer les taux d'atomisation
pour les différentes matrices, ce qui permet de corriger les variation des intensités.

3.4.2 Réalisation des mesures

Les mesures ont été. réalisées à I'flniversité cle Chemnitz - Zwic.kau,. La plage de
la surface étudiée était de 4 mm en cliamètre. Les concentrations des éléments Ti,
Mo, N, C, O et H ont été déterminées simultanément. Deux échantillons, qui ont
subi deux traitements thermiques différents, ont été mésurés. Ceci avait pour but
d'étudier l'qriformité de la composition chimique de la couche de surface pour des
paramètres de traitements thermiques différents, c'est-à-dire observer, s'il y a un
changement prononcé des concentrations des éléments dans la couche de surface en
fonction du traitement thermique.
La tension cl'accéleration (pour I'excitation des atomes ionisés cle l'échantillon) était
de 700V, Ie courant était de 17 mA. L'érosion était de 1,6 pm environ.
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3.5 La radiocristallographie

L'utilisation de la radiocristallographie avait plusieurs buts. D'une part, elle a per-
mis la détermination qualitative des phases créées dans les échantillons, soit lors des
réfroidissenrents à grandes vitesses, soit lors de la déformation. Les positions angu-
Iaires de pics des différentes phases observables dans I'alliage étudié sont présentées
sous forme d'un tableau dans I'appendice A.
D'autre part, une détermination des paramètres de maille des phases détectées est
réalisable et les changements de ces paramètres de maille en fonction des différents
traitements thermiques peuvent être suivis.

3.5.1 Le principe général de la radiocristal lographie

La diffraction des rayons X a son origine dans I'interaction des photons incidents avec
Ies atomes du réseau cristallin. Plus précisernent ils sont élastiquernent diffractés

[115 ,120 ] .
D'après le rnodèle de BRncc (voir aussi figure 21), on peut considerer la diffraction
des rayons X cornnte une reflection du faisceau incident sur tles plans cristallogra-
phiques {hkli d'un matériau cristallin.

Figure 21: Reflection cl'un faisceau incident de rayons X sur cles plans cristallogra-
phiques d'un matériau cristallin

Si la différence cle phase cle deux ondes partielles, qui viennent de deux plans cri-
stallographiques voisins est égale à un multiple entier de la longeur d'onde du ray-
onnement ),- des maximas d'interference apparaissent. Cet effet est expliqué par la
formule de Bnnc;c 3.1:

n .À :2 .d . s i nO (3 .1)

avec À : longueur d'oncle du rayonnement, d : distance interréticulaire de la farnille
des plans cristallographiques considerée et O : angle d'incidence du faisceau initial.
Puisque la diffraction des rayons X par le réseau cristallin est liée au paramètre
cristallographique d (qui est lié lui-même aux paramètres de maille de Ia structure

1 l
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considérée), chaque structure cristalline produit son diffractogramme typique. Ceci
permet d'identifier au moins qualitativement les phases présentes dans un matériau
multiphasé. pa,rce que le diffractogramme de I'ensemble correspond à une superpo-
sition des cliffractogra,mnres des phâses individuelles. Il suffit clonc de déterminer les
valettrs d correspondant aux pics du diffractogramme et de les comparer, soit avec
des va,leurs théoriques calculées (si I'on connait les phases formées dans le matériau
et leurs structures cristallines), soit avec des valeurs listées dans des tableaux de
données cristallographiclues colnme par exemple les fiches ASTM (si les phases et
leurs structures cristal l ines sont inconnues).

3.5.2 Condi t ions de mesures

Les diffractograrnnres ont été errregistrées à I'aide d'un gonionrètre StsNdBNs D 5000
équipé d'une anticathocie de cuivre (À : 0.I54I77 nm) et d'un monochromateur en
graphite. La plage angulaire était de 33" < 20 < 73o. D'aprés des calculs théoriques
des diffractogrammes, tenant compte de toutes les phases possibles clans le matériau
étudié, c'est clans cette plage angrrlaire que devraient apparaitre des pics bien isolés
des différentes pha,ses.
Le temps cle mesure était cle 20 secondes par pas avec des pas angulaires de AO :
0,0250.
Pour tenir cornpte de I'effet des gros grains de la phase 0, un balayage de l'échantillon
de 8 mm a été réalisé.
En ce qui concerne les erreurs de la détermination des paramètres de mailles la
précision maxirnale de cette détermination est estimée à une valeur inférieure ou
égale à 10-'r. Ceci s'explique par le fait que les pics de diffraction ayant des angles
de BRncc plutôt petits ont été utilisés dans cette détermination. La relation 3.2
illustre cet effet en négligeant I'incertitude sur la longueur d'onde de la radiation cle
rayons X utilisée sur la précision de détermination de paramètre du maille [12I]:

Ld
1 : - co t0 .L0 (3 .2)

Cette rélation montre que pour une variation fixe de I'angle de BRncc la précision de
d est augmentée par I'augmentation de I'angle 0. Cependant on a renoncé à utiliser
les pics cle cliffraction aux angles plus élevés en raison de leurs faibles intensités.
Les autres effets limitant la précision de Ia déterrnination des paramètres de maille
sont I'erreur cle la détennination de I'angle de BRncc Ad, la divergence verticale du-
faisceau primaire, le manque de planéité de la surface de l'échantillon ou le décalage
cle I'échantillon par rapport à I'axe du goniomètre.

1'2
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3.6 Les mesures des orientations individuelles par EBSD

3.6.1 La méthode de I 'EBSD

La méthode de I 'EBSD (Electron Back Scattered Diffraction) [116,122], instal lée sur
un microscope éléctronique à balayage a été utilisée pour déterminer les orientations
individuelles des grains /i d' un échantillon.
Le principe de cette rriéthode de mesure est illustrée sur la figure 22.
Un faisceau électronique arrive avec un petit angle d'incidence (tilt de l'échantillon
de 70") sur la surface de l'échantillon. Les électrons diffractés sont détectés sur un
écran. Par diffraction inélastique, les quantités de mouvement des électrons sont dis-
tribuées dans toutes les directions. Ces électrons peuvent ensuite être réfléchis par
les plans cristallographiqrres. Lorsqu'ils satisfont à le loi de BRnc;c pour un plan cri-
stallographique clonné, ils sont réfléchis sous forme de cônes de Kossnl. Puisque les
angles de Bnnc;c; des électrons sont petits et la distance entre l'échantillon et l'écran
de clétection est grancle, I'intersection de ces cônes avec le plan cl'enregistrement don-
ne deux lignes clroites. ()es lignes sont appelées bandes de KtxucHI. Une ligne est
claire. tandis que I'autre est plus sombre. La ligne claire est formée par les électrons,,
qui n'ont perclu que très peu de leur énergie pendant la diffraction inélastique. Pour
les lignes plus sombres, cette perte est plus élevée. L'intensité entre les deux lignes
est clue à une diffraction cliffuse ultérieure des électrons ciiffractés et une contribution
des électrons secondaires [123].
Chaque bande de Ktxt-rcnl représente alors un plan cristallographique. A I'aide de
la position et de la largueur des bandes, I'orientation du grain peut être déterminée.

3.6.2 Les condit ions de mesures

Les mesures ont été réalisées à I'aide d'un microscope éléctronique à balayage du ty-
pe LEICA S 440 equipé du système EBSD commercial OXFORD. La préparation de
l'échantillon était la même que celle des échantillons utilisés pour I'analyse métallo.
graphique quantitative. Après I'enregistrement clu diagramme, l'indexation est au-
tomatiquement réalisée par le logiciel.

3.7 Etude microstructurale - microscopie optique (MO) et
élecfronique (MEB, MET)

3.7.1 Métallographie quantitative par MO et MEB

La tnicroscopie optique (MO) et la microscopie électronique à balayage (MEB) ont
été exploitées pour caractériser les différentes microstructures des échantillons et
pour faire une analyse métallographique quantitative (détermination des tailles de
grains / précipités etc.).

4:l
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Figure 22: Géometrie de la formation des lignes de KtxucHI par diffraction des
électrons [116]

Le MEB a été utilisé pour compléter la microscopie optique, parce qu'il permet de
travailler avec des plus grands agranclissements. Ceci est important pour l'étude des
petits précipités et pour obtenir des images suffi.samment grandes pour effectuer une
analyse d'image manuelle.
Pour cette analyse, des images du MEB avec un agrandissement de 13000x ont
été exploitées. La méthode des intersections [115] a été appliquée..Le nombre des
lignes exploitées a été identique pour chaque image. Les distances ont été mesurées
manuellement . L'erreur sur les rnesures est de + 0.,5 mm pour chaque distance. En
tenant compte de l'échelle de I'image, ceci correspond à une erreur de * 0,06 pm
pour chaque clistance mesurée. Puisque cette erreur est importante, on obtient des
valeurs élev'ees pour l'écart type. Malgré cela, les valeurs moyennes déterminées sont
représentatives pour les différentes microstructures parce que plusieurs centaines de
distances2 ont été utesurées. Les paranrètres microstructuraux déterminés sont la

Puisclue la taille de I'image exploitée est identique pour les différentes microstmctures toutefois la
taille des précipités varie en fonction des conditions précises des différents traitements thermiques
les nombres de mesures changent pour chaque microstructure
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taille de grains / domaines B3 ainsi que les longueurs et largeurs <les précipités o.
La préparation des échantillons pour le MO et le MEB est idenl,itlue. Après avoir
enrobés les échantillons dans une résine conductrice (STRUEIIS Demotec 70) ils
ont été polis avec du papier abrasif d' une gradation de 180 jusr;rr'à 4000. Pour le
polissage final un drap OP-CHEM de Srnunns avec une solutiorr composée de 70
% dela suspension OPS (Struers) et 30 % de I'eau oxygéné a él;r1r rrtilisé. L'attaque
chimique a été réalisée à I'aide d'une solution contenant 50ml d'cau, 40ml de I'eau
oxygéné, 5ml d'acide fluorique et 5ml d'acide nitrique. Un tenrlrs de 10 secondes a
été suffisant pour bien développer les microstructures.

3.7.2 Analyses des structures et des mécanismes de déformation par
MET

La microscopie électronique à transmission est utilisée pour él,rrrlier les précipités
martensitiques nétastables créés au cours de la sollicitation <.1, des systèmes de
glissement des dislocations.

3.7.2.L Détermination des systèmes de glissement

Pour la, détermination des systèmes de glissement dans la plrase 0, tn procédé
developpé à l'Université de Clausthal l12al a été utilisé, qui sera, <'rrsuite brièvement
présenté.
Toute d' aborcl il faut cléterminer I'orientation du grain dans lerlrr<.1 on travaille par
enregistrement et indexation d'un diagramme de Ktxtrcut (voir lraragraph EBSD)
par ordin-ateur. Ceci donne la direction du faisc.eau incident [. Les vecteurs de
Burgers b sont ensuite cléterminés en utilisant le critère d.b = 0 [116]. Pour un
vecteur de Burgers choisi, le logiciel donne les reflexions, pour lcsquels le critère
est satisfait et on otient également les angles de tilt grâce à un support de double
tilt pour amener l'échantillon de son position actuelle sur la lrosit;ion de reflexion.
Si la dislocation a disparue après un tel tilt, il faut tilter sur rrrrt. autre reflexion,
pour laquelle la dislocation devrait aussi disparaitre. Il est corrst'illé de vérifier la
disparition des dislocations par la réalisation d'un fond noir. Si la dislocation ne
disparait pas, il faut tester un autre vecteur de Burgers.
La ligne de dislocation ri est tlétenninée par la réalisation de (l('ux mesures de la
direction de la ligne de la dislocation sous deux angles différerrts. qui doivent être
assez éloitrgnés I'un de I'autre (> 30"), pour minirniser les el'L(.ul's de mesures. A
I'aide de c.es deux directions mesurées et de I'orientation connue rlrr laisceau incident,
un plan contenant la ligne de dislocation est calculé pour clrat'une de ces cleux
mesures. La ligne d'intersection de ces deux plans est la ligne tlt. rlislocation.

'On appele un domaine B ladistance entre deux précipités o dans les strrrr.trrres a * g
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A l'aide de la ligne de dislocation, le plan de glissement fr peut êtrc obtenu en faisant
le produit vectorielle fr : b x rï.

3.7.2.2 Réalisation des études et préparation des lames minces

Les études ont été réalisées sur un MET Philips CM 200 équipri d'un support de
double tilt piloté par ordinateur.
En ce qui concerne la préparation des lames minces, des tranchcs rninces d'environ
200 pm ont été découpées à I'aide d'une microtronçonneuse. ( jrrs tranches ont été
ensuite amincies manuellement avec du papier abrasif 1200 jusqu'à, une épaisseur de
100 prn environ. Après avoir découpé les disques de 3 millimèl,rr.s de diamètre, il
sont amincis électrolytiquement à I'aide d'une polisseuse TnNut,<lt. de StRuBRs en
utilisant un élec.trolyte contenant 236m1 de méthanol, 140m1 d'csl,rrr monobutylique
d'éthylenglycol et 24ml d'acide perchlorique. Les rneilleurs résult,ats ont été obtenus
en travaillant à une température cle - 35"C et en choisisant unc l,r'nsion de 22 Y et
une vitesse du faisceau électrolytrique (flowrate) de 6.
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4 Analyse des résultats et discussion

4.L Etude initiale sur trois traitements thermiques différents
réalisés dans des conditions industrielles

Dans un premier temps, les caractéristiques mécaniques (propritil,és de traction et
tenacité) d' une série de trois échantillons, ayant subi trois tra,il,r.ments différents,
ont été étudiées. L'étude de ces trois nuances s'a inscrit dans un projet de recherche
commun du labroratoire LETAM et de la société CBzus. Les pa,ramètres de ces
trois traitements ont été définis en tenant compte et des résultals déjà obtenus au
laboratoire [9,10] et des résultats des études menées par Cnzrrs [113,125] sur la
relation entre la microstructure et le comportement mécanique <k' I'alliage B - Cez.
Les paramètres des traitements thermiques sont présentés dans l<'tableau 3:

Echantillon traitement thermique

E1 8oo'c/1h/TE
E2 800'c/1h/TE + 600"c/8h/TA
E3 920'C lrhlTA + 800"c/1h/TE + 600"(:/sh/TA

Tableau 3: traitements thermiques des 3 nuances drr r/ - Cez

L'abréviation TE signifie une trempe à I'eau cornrne refroidisserrrr.rrt tandis que TA
signifie une trempe à I'air.
Le traitenrent therrnique choisi pour l 'échantillon El avait porrl but de créér une
rnicrostructure qui se colnpose d'une quantité pas trop élevée de plrlr' ipités a (surtout
sous forme de pla.telets) clans une matrice B. Pour c.ette microstrrrclllre, une stabilité
mécaniquea de la pha,se p plutôt faible et des tailles de clomairr<.s p de l'ordre de
grandeur de plusieurs micromètres sont attendus, ceci en raisorr rl, ' la précipitation
limitée de la pha,se a. Compte tenu de cela, deux mécanisnrt.s de cléformation
(glissernent cristallographiqrre et transforma,tion rnartensitique) rlt.r'raient intervenir
lors de la déformation par traction. Ceci devrait permettre d'obl,r.rrir une résistance
mécanique (Rr,, et Rpo,z) qui n'est pas trop élevée et une cluctilit,tl lssez importante.
La microstructure cle l'échantillon E2 devrait posséder une résista,rr..t. mécanique plus
élevée et une cluctilité plus basse en comparaison avec l'échantillorr l,)1, ceci étant dû à
la précipitation d'une certaine quantité de la phase a secondaire sous forme des petits
platelets lors du vieill issernent. En augmentant la stabilité méca,rritlue de la phase p
par cette précipitation et en réduisant la taille des domaines //. lt. seul mécanisme
de déformatiou dans la phase p devrait être le glissement crista,llorlra,phique.

Par la suite,
tensitique de

"stabilité mécanique" de la phase B signifie la résistance à 11 rr.ansformation mar-
phase lors d'une déformation, ceci est déterminée par la conrlxrsition chimique
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Finalement, le troisième traitement thermique a été choisi pour ritudier l'influence
d'une récristallisation B précédente sur les propriétés mécaniqrrrs d'un échantillon
ultérieurement mis en solution dans le domaine (a + 0) et vieilli.
Les traitements thermiques ont été effectués par le centre de reclrrrrche de la société
CBzus dans des conditions industrielles sur des larges tôles d'rrrrc épaisseur de 25
mm.

4.I.L Essais de traction et de ténacité

La fabrication des éprouvettes ainsi que la réalisation des essais rnécaniques a été
également faite par CBzus. Pour les essais de traction, cles échanl,illons cylinclriques
avec un diamètre de 5 mm et une longueur de 25 mm ont él,ri rrsinés. L'axe de
trac.tion a été parallèle à la direction de laminage de la tôle initiale. En ce qui
concerne les éprouvettes de tenacité CT 20,I'entaille a été parallèle à la direction
de laminage de la tôle initiale et perpendiculaire à la clirection rk. sollicitation.
La vitesse cle traction lors des essais de traction était de 10 MPa/s dans le domaine
élastique tanclis que clans le domaine plastique la vitesse de défolrrration était de 15
Yo par minute. La vitesse de chargement des essais de tenacité drlait de 45 N / s.
Les résultats de ces essais sont résumés dans le tableau 4. Les va,lt'urs représentent
les moyennes de trois mesures individuelles.

Echantillon R",/MPa Roo, /MPa ^l% Krc I Ml'a, y/rn
I I  100 1049 8,25 7tl.,rr;l
2 r294 t218 4,25 5(i,77
3 t224 1136 4,73 50.tt$

Tableau 4: Résultats des essais de traction de 3 nuances rlrr 6 - Cez

L'éc.hantillon E1 montre la, c.ontrainte maximale à la rupture (11,,,) et la limite d'
élasticité (Rpo,z) la, plus ba,sse pour les trois échantillons étudiés. l,)n ce qui concerne
les va,leurs corresponda,ntes de l'échantillon 82, une augmenta,l,iorr considérable de
169 MPa portr la, limite d'élasticité et de 194 MPa pour Ia corrt,ra,inte maximale à
la, rupture peut être consta,tée. Les valeurs respectives de l'état, rricristallisé dans Ie
domaine p (échantillon E3) sont situées entre celles des cleux ér'lrantillons discutés
précédemrnent.
Par contre, la ductilité est la plus élevée pour l'éc.hantillon E1. Après vieill issement,
elle baisse cle 50 % environ. Pour les éc.hantillons E2 et E:], lt 's ductilités sont
pratiquement identiques.
Finalement un seul traitement de mise en solution dans le haut <l<. la domaine a * g
conduit à la meilleure tenacité. EIIe chute condidérablement apri.s le vieillissement
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mais cette réduction est encore plus prononcée dans le cas d'rrrrc recristallisation
initiale dans le domaine p.

4.L.2 Etude microstructurale

4.I.2.I Les microstructures observées par MEB

Les microstructures des trois états différents observées par MEB sont montrées dans
les figures 23-25.

Figure 23: Microstructure par MEB de l 'écha,nti l lorr E1

Figure 24: Microstructure par MEB de l 'échant i lkrrr  E2

Généralernent, des précipités a sont présents dans les trois rrrir.r.ostructures. La
phase rr est précipitée aux joints de grains p et sous forrne cle platt,lets à l' intérieur
de ces grairts. Ces derniers possédent des longueurs et des orit'rrlirtions différe1tes.
Ils couvrent pra,tiquernent tout I' intérieur des grains B. Dans la rrricrostructure cle
l'échantillon El on trouve également quelques précipités noclula,ir.t.s de la phase a.
Le plus grand nombre de platelets rr est présent dans la microstrrr<'t,ure de l'échantil-
lon E3' Les platelets de cet échantillon sont également les phrs {irrs. Les longueurs
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Figure 25: Microstructure par MEB de l' échantilkrrr E3

des platelets varient fortement dans les trois microstructures. l,r.s platelets les plus
longs possédent des longueurs de 20 prm environ. Dans toutes lcs microstructures,
les largeurs des platelets cr sont inférieures à I tt . Quant à la précipitation de la
phaseoauxjo intsdegra ins B,e l le formeunecouchenoncont i l r l ( 'àutourdesgra ins
dans les microstructures des échantillons El et E2 tandis qu'ellc cst continue dans
l'échantillon E3.
La taille de domaines B a été déterminée à I'aide de la métho<k' rl'analyse d'image
préc i séeauchap i t re3 .7 .1 .  Le tab leau5résume lesmoyennesdes l i r i l l esdedoma ines
p obtenus. Les dist l ibutions de la tai l le B pour les trois échanti lkrns sont présentées
dans Ia figure 26.

Echantillon pornts de mesure <d> / prrrr

1 313 o,gg + o,2g
2 359 0,65 + 0,20
3 501 0 ,33  +  0 ,12

Tableau 5: Taille moyenne des domaines B dans les 3 nua,rrct's du g - Cez

Pour tous les trois traitements thermiques, la taille moyenrrt. rk's domaines p est
inférieure à I prn. Le traiternent de l'échantillon El conduil, arrx domaines /i les
plus grands. Les domaiues sont plus petits pour l 'échantillon lù2 r.t les domaines les
plus petits sont observés dans la microstructure de l'échantillon ll;t. Les distributions
des tai l les de domaines peuvent être caractér isées par une dist ,r . i l r rr t ion du type log
nortnale. C'est la distlibution habituelle pour la taille de gra,irrs orr domaines d'un
matér iau [126],  parce que ces tai l les ne sont pas indépendarr l , r .s I 'une de I 'autre.
C'est-à-dire, qu'un grain ne peut croître qu'au dépens de ses v. is irrs.
Pour l'éc.hantillon E:l la distribution est plus étroite que ct ll l ',; <les deux a,utres
échantillons. Les domaines les plus grands dans la microstructrrr.r'rle cet échantillon
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lr./Z 1,./7" tr/%

a) 
<d>y'P^ 

b) <d>v/um 
c) <ùy'un

Figure 26: Distr ibutions des tai l les de domaines B: a) El, lr) E2, c) E3

sont de I'ordre de grantleur de 2 plm, tandis que les douaines k.s plus grands des
échantillons El et E2 possédent des tailles de 3trrm environ.

4.1.2.2 Identif ication des phases

Des clillractograrnrnes cles rayons X des trois microstructures a,pr'ès traction sont
présentées dans les figures 27-29.

l/cps

2e/o

Pigure 27: Diffractograrnme de rayons X de l'écharrtilkrn El

Les diffractogra,mmes montrent des pics qui peuvent être ideutilirls comme des pics
des pha,ses a et p.Il n'y a, pas d'autres pics. Ceci indique que k.s trois microstruc-
tures ne contiennent proba,blement que ces deux phases.
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Echonflton E2

2e/o

Figure 28: Diffractograrnme de rayons X de l'échantilkrn E2

l/cps Echmtllon E3
r500

2e/o

Figrrre L'écharrl , i l lon E3

4.I .2. : l  Les microstructures observées par MET

Les microstructures des trois nuances observées au MET sorrl, rrrontrées dans les
figures 30-32.
Des nombreuses dislocations sont visibles dans les deux pha,scs. Elles s'arrètent
aux joints de plta,ses. Des clisloca,tions passant l ' interface des dt'rrx phases n'ont pas
été trouvées lors les observatiorts. A certains joints de phase rk's franges du type
MolnÉ sottt présetttes. Ces franges peuvent se fonner, entre a,rrtre, si le faisceau
électronique inci<lettt totnbe sinrultanément sur deux cristaux, rlrri sont superposés
et qui présentelrt un pla,tt cristallographique diffractant parallèle rrrais des paranrètres
de rnaille différents [127]. Dans ce ca,s, ces franges se forment si 1,.[àisceau diffracté
de cha'que crista,l peut se récombiner a,vec le faisceau incident ptrrrl former I' image
finale. Donc, rtne double diffraction est nécessa,ire pour la, fornratirru de ces franges.
Cornpte tetrr.re drr fait, qu'un plan para,llèle entre les <leux crisl,arrx est nécessa,ire,
I'obser-va,tion cle ces fra,nges prouve a,lors l'existence d'une rela,tiorr rl 'orientation entre
ces deux cristaux et leur apparition indique dans notre cas I'exist,t.rrce de la relation
d'orientation de BuRc;pRs entre les phases a et p.

a.

o

U
N
ci
o i

ractogramme de
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I
Figure 30: Microstructure par MET de l'échantilkrn El

Figure iJl: Microstructure par MET de l'écharrtillt>rr E2

Figure lJ2: Microstructure par MET de l'échantillorr ll3
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A coté du glissement cristallographique, aucun autre mécanismc rle déformation ne
peut être observé. Aucune indication, ni pour I'activation du uraclage ni pour Ia
transformation martensitique de la phase d" , n'a pas pu être obsrrrvée.

4.L.3 Conclusion

Les résultats de cette étude initiale montrent clairement la dripendance des pro-
priétés mécaniques en fonction de la microstructure après difftirents traitements
thermiques. Le pourcentage de la phase o, ainsi que sa morphokrgie et sa distribu-
tion sont des paramètres importants. Un pourcentage augmenté rle la phase a, dû à
un deuxième traitement thermique (vieillissement), augmente rrrnsidérablement la
résistance mécanique du matériau mais baisse simultanémer11|a 6111<:tilité. L'augmen-
tation de la résistance mécanique est due à un nombre d'inl,r.r.faces a I B plus
élevé qui représentent des obstacles au mouvement des disloca,tions pendant la
déformation. Par cotttre, cette précipitation supplémentaire dtr lrr, phase o conduit
à un durcissentettt de la matrice B vis-à-vis des platelets de la plrl.se a primaire. Le
résultat de cela est une augmentation de la différence des résisl,ances mécaniques
entre les deux phases. Le platelet a primaire cornrnence à se rkiformer plastique-
ment plus tôt et fonctiorure de cette manière conlme une entaille interne dans la
matrice p. Il y a a,lors une concentration locale cles contraintes à la pointe de ces
entailles internes ce qui facilite finalement la fissuration et la fra,r'ture. Les valeurs
de la ductilité des écha,ntillons E2 et E3 sont pratiquement irl<.rrliques. Il semble
alors que les platelets a plus fins et plus nombreux dans la microsl,r'ucture après une
recristallisation p, ne provoquent pas une baisse marquée de la <lrrctilité par rapport
à celle d'une microstructure qui n'a subi qu'un traitement de nrisr.en solution suivie
d'un vieillissement.
Par contre, cette recristallisation initiale a un effet prononcé sur la tenacité. L'échan-
tillon Ell présente la tenacité la plus basse. Puisque la géomét,r.ir.du chemin de Ia
propagation d'une fissure influence surtout la tenacité, la nri<'r,rstructure de cet
échantillon, avec la couche a continue autour des grains B et la haute densité de
fins platelets rr à I'intérieur de ces grains est néfaste à la terra<'it,é. En raison de
la présence de la couche rr continue autour de grains B, une fissrnrr, préférablement
créée clans cette couche, peut se propager très facilement. Une fissrrre à l'intérieur des
grains se propage le long de ceux-ci et son chemin de propagatiorr est relativement
droit, parce que les nombreux platelets fins ne sont pas efficaces p.rrrr dévier la fissure
(voir chapitre 2.2.3). Grâce à leurs couches o discontinues, les ér.hantillons E1 et E2
présentent des tenacités plus élevées. La tenacité la plus élevée r.st, observée pour la
microstructure ayant été traitée I heure à 800'C trempée eau, rlrri contient la plus
petite quantité des platelets o, parce que cette microstructure p<.rrt le mieux dévier
des fissures.
L'analyse des mécanismes de déformation montre que ce n'esl, rlrre du glissement
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cristallographique qui est activé au cours de la déformation. Aucune indication
pour I'initialisation de Ia transformation martensitique o" ne pr:rrl, être observée.
Ceci peut être expliqué par le fait que les microstructures obtenu(ls ue présentent pas
des paramètres microstructuraux favorables à I'activation de c<rl,l,e transformation
de phases. Les tailles de domaines B qui sont inférieures à 1 lrrrr pour toutes les
microstructures sont trop petites. De plus, les quantités relal,ivement élevées de
la phase a précipitée dans les microstructures donnent des stalrilités mécaniques
élevées de la phase B. Ceci réduit aussi la tendance de cette pha.st.à se transformer
en martensite au cours de la déformation plastique.
En résumé, il faut constater, que les microstructures obtenues aprr\s les trois différents
traitements thermiques, ne correspondent pas tout à fait à celles t.rrvisagées initiale-
ment. Cette difiérence peut s'expliquer par le fait que les paramr\l,rr.s des traitements
réalisés ont été définis suiva,nt des résultats obtenus sur de petit,s rit:hantillons au la-
boratoire, les traitements thermiques par contre, ont été réalisés srrr des larges tôles
dans des conditions industrielles. Dans ce cas, pour le même r'.r,r,le de traitement
thermique, les vitesses de chauffage et de refroidissement peuvr.rrt être difiérentes
pour un petit échantillon où pour une large tôle industrielle. l)a,r conséquent, la
microstructure résultante montre elle aussi des différences. Si orr prend par exem-
ple la vitesse de refroidissement pour une trempe eau, toute la, section d'un petit
échantillon est refroidie de façon homogène tandis que dans la ttile industrielle, il
est bien possible d'avoir un gradient de la vitesse de refroidisserrrr.rrt. Cela veut clire,
que le bord cle la tôle est rapidement refroidi mais le coeur refroirlit plus lentement
et, par cet effet, une précipitation de la phase a supplémenta,irr. peut se produire
dans cette zone. Le résultat est une microstructure, qui est héttirogène et différente
de celle, qu'ott obtienclrait pour le même traitement thermique <llus des conditions
de laboratoire.
Tenant cornpte de ces effet, une nouvelle série de traitements therrrriques a été définie
et réalisée au la,boratoire. Les résultats sur I'interaction entre la rrricrostructure, les
mécanismes de déformation activés et le comportement mécaniqrrr.résultant de cette
série font I'objet du chapitre suivant.

ôâ
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4.2 La nouvelle série de traitements thermiques

Les échantillons de cette série proviennent de la même coulée qrre les échantillons
étudiés précédemment. L'histoire du matériau (conditions d'éla,lroration) est donc
identique. Une tôle brute de laminage à chaud a été fournie par la société Cnzus.
Le laminage à chaud a été effectué en plusieurs séquences. L'ripaisseur de la tôle
initiale était de 81 mm, son épaisseur finale est de 26 mm. Ocr'i fait un taux de
reduction d'environ 68 %. Les températures de laminage étaienl, situées entre 880o
et 850" dans le haut de la domaine a -l 0. Après laminage, la tôlrr a été refroidie à
I'air.

4.2.1 La composit ion chimique de la tôle init iale

La composition chimique de la tôle initiale venant de la coulé(. 202334 de Cnzus,
analysée à I'aide des procédés décrits au paragraph 3.1, est dolnrrie dans le tableau
6 :

r i l
% pds

Arl
% pds

F" /
% pds

cr l
% pds

Z, I
% pds

M" /
% pds

Srr /
% p, ls

ol
% pds

balance 5,92 0,96 2, I3 3,80 3,38 I ,7 l t (  0 ,1

Tableatr 6: Composition chimique de la tôle initiale de I'allilge dr B-Cez

4.2.2 La microstructure de la tôle ini t ia le

La rnicrostructure initiale cle la tôle fournie ainsi que le diffractogr'à,rnme par rayons
X sont rnontrés tlans la figure 33.
La microstructure se compose des cleux phases a et B. Trois rrrorphologies cle la
pha,se a peuvent être distinguées, la phase rr aux joints de grairrs. la phase rr sous
forme de nodules et, eu majorité, la phase a aciculaire. Ces plalt.lt.ts fins possèdent
des longueurs variables. Les platelets les plus longs peuvent êtlc r.stimés pour avoir
environ 20 pn. La ta,il le moyenne des nodules cr est de 3 ,tlm errvir.on.
La taille rnoyenne cles clornaines B est égale à 0,33.

4.2.3 Les propriétés mécaniques de l 'état in i t iat

Les propriétés rnécaniques ont été déterrninées à I'aide d'essais <k. t,raction; la figure
ll4 montre un exemple de courbe de traction.
Après le domaine élastique, la courbe de traction est caractt(r.istie par une légère
augmentation linéaire de la tension dans le domaine plastique jrr<1u'à la rupture.
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l/cps Elol lnltld

a) b)

Figure 33: a) Micrographie par MEB de l'état initial avant déforrrration, b) diffrac-
togramrne de rayons X correspondant

o /MPo

Figure 34: Courbe de traction de l'état initial
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La résistance mécanique (R-), la limite d'élasticité (Rpo,z) ainsi rlue I'allongement
(A) sont donnés au tableau 7.

R- /MPa lRpo,z /MPa lA /
1339 |  1167 |  6 ,7

Tableau 7: Valeurs des caractéristiques mécaniques de I'ritat initial

4.2.4 Choix de nouveaux paramètres des traitements thermiques

Les conditions des nouveaux traiternents thermiques effectués sorrl, résumées dans le
tableau 8.

Tableau 8: Traitements thermiques de la deuxième série rl',ichantillons

T,o; représente la ternpérature de mise en solution, tanclis que Tu;,.; signifie la tempéra-
ture de vieillissernent a,près une mise en solution.
En ce qui concerne les tra.itements des échantillons TI870, Tlfi(i0 et TI850, leurs
microstructures cornposées cle peu de platelets rr da.ns une matri<'r,p devraient être
favorables à I'activation et du glissement cristallographique el, tle la transforma-
tion martensitique de phase o" .omm" mécanismes de déforurat,ion. Puisque les
traitements thermiques sont réalisés à une température proclre rlu transus B, des
tailles de domaines B cle quelques micromètres sont attendrrs ainsi qu'une faible
stabilité mécanique de Ia phase p. En faisant varier la tempéralrrre entre 870"C et
850"(1, l'influence des petites variations de la microstructure srrr h.s mécanismes de
défolma.tion et sur le comportement mécanique peut être établie. l,'étude est étendu
à un état p recuit (TI920). Cet échantillon, traité à 30"C au-dessrrs rle la température
du transus p et trernpé à I'eau, devrait être monophasé avec <l<.s gros grains B de
l'ordre de grandeur de 200 à 300 ;rm. En raison de la la stabiliti. mécanique plus
faible de tous les échantillons (tous les éléments alphagènes sonl, .lissolus dans cette

échantillon T"or / 
oC t lh refroidissement T' i " i  /  

oC t l l r refroidissement

TI92O 920 I trempe eau

T187() 870 I trempe eau
TI870A 870 I trempe eau 600 I trempe air
TI860 860 1 trempe eau
TI860A 860 1 trempe eau 600 li trempe air
TI85O 850 i trempe ea,u
TI850A 850 1 trempe eau 600 fi trempe air
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phase), cet état devrait présenter la microstructure Ia plus favoralrle à I'initialisation
de la transformation martensitique.
Finalement, trois états vieillis (TI870A - TI850A) complètent ccl,l,e série. Ces trois
états devrait avoir des résistances mécaniques plus élevéés et rlrrs ductulités plus
faibles par ra,pport aux autres échantillons. Leurs microstructurr.s contiennent une
quantité plus importante de platelets a en raison du deuxième l,raitement thermi-
que et ils permettent donc d'étudier I'influence d'un traitemerrl, de vieillissement
ultérieur sur les mécanismes de déformation activés et le comporl,ement mécanique
qui en résulte. Un état B recuit et vieilli n'a pas été réalisé parc(t rlue les propriétés
mécaniques d'une telle microstructure sont connues pour être nrti<liocres [9,10].

4.2.5 Etude de la couche surfacique des échantillons traités sous athmo-
sphère controlée

Puisque les échantillons, traités da,ns un premier temps sous a,l,rrrosphère contrôlée
(Ar), ont tous présenté une couche noire à la surface; la na,trrrr. rle cette couche a
été etudiée.
Une analyse chimique de cette couche a été efiectuée à I'aicle de la rnethode GDOES,
dont Ie principe est présenté au chapitre 3.4.
Figure 35 montre les concentrations des éléments Ti, N. C. H. O r.t Mo en fonction
de la profondeur pour un échantillon traité à 870"C penclant urr.. lreure et trempé à
I 'eau.
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Les plages de concentrations mésurées (l'axe des coordonnées v ) varient pour les
différents éléments mésurés. Pour les éléments Ti, C et O, Ies rroncentrations en
pourcents massiques ont été déterminées entre 0 et 100% tarrrlis que celles des
éléments N et Mo varient entre 0 et I0%. Finalement la concr.rrtration en H est
donnée entre 0 et L%.
Les mesures montrent une forte concentration des éléments H, O, et C juste à la
surface. On trouve corrlilre concentrations maximales environ | % H, 58 To C et 4I
% O. Ces teneurs diminuent rapidement avec la profondeur. La, r:ouche noire à la
surface des échantillons est donc une couche du type carbo-oxyde. l,'igure 36 montre
la micrographie du même échantillon.

Figure 36: Micrographie par MEB d'un échantillon traité à ti?(l"C pendant une
heure avec la couche d'oxyde à gauche

La couche sous-ja,cente est cara,ctérisée par de nombreux platelt.ls fins de la phase
d. La quantité de ces platelets est beaucoup plus élevée gue r.clle que I'on ob-
serve habituellement après un tel traitement thermique. Puisqrrt. I'oxygène est un
stabilisateur de la phase a ll,I2l, une précipitation plus accent,rrtitr de platelets cle
cette phase peut être observée dans cette zone. La quantité dr.s platelets diminue
avec la profondeur et on obtient la structure typique du traiterrurnt vers le coeur
de l'échantillon (à droite dans I'image). L'épaisseur de cette <:orr<'he, qui est aussi
appelée "alpha, case" [15], est de 30 à 40 pm environ.
La couche forurée influence fortement le comportement mécani<1rrr.<lu matériau, elle
le rend fragile. Dans les figures 37 et 38, les courbes de tractiorr d'un mêrne état
métallurgique (traitement thermique identique à 870"C pendant I heure et trempe
eau) avec. et sans couche d'oxyde sont comparées.
La propriété la plus affectée par la couche d'oxyde est la dur.r ilité. Elle baisse
considérablement par rapport à un échantillon sans couc.he d'oxltle. Cette baisse
de la ductilité est liée à la précipitation accentuée de la phase tr rlans la zone dans
laquelle I'oxygène a diffusé. Les nombreux précipités a représerrtent de nombreux
lieux de la fissuration et il y a un grand nombre de petites fissurt.s qui se forment
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t /MPa
1500

Figure 37: Courbe de traction cl'un échantillon traité à 870"C pcndant une heure,
avec couche d' oxvcle

o /MPo

Figure 38: Courbe de traction cl'un échantillon traité à 870"(l pt.ndant une heure,
sa,ns couche d'oxyde
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aux interfaces de ces précipités avec la phase P déjà pendant lc refroidissement
rapide [128]. Ces derniers sont créés par des contraintes therrrriques qui peuvent
intervenir en raison d'une différence entre les coefficients de dilata,l,ion thermique de
la couche et du substrat.
La baisse de la contrainte maximale à la rupture est provoquric par la présence
d'entailles de fissures dans la couche, ce qui conduit à une défailla,nce de la section
restante.
La limite d'élasticité par contre, reste pratiquement inchangée. Crr.i peut s'éxpliquer
par le fait que les fissures formées dans la couche n'influencent pas le mouvement de
dislocations au coeur de l'éprouvette. Une autre raison est que I'aire de la couche
d'oxyde ne fait que 1/40 environ de la section totale de l'éprouvr.l,te et qu'une aug-
mentation de la limite d'élasticité dans la zone de la couche ne clra.rrge pas fortement
la limite d'élasticité de l'éprouvette entière.

4.2.6 Les microstructures avant traction

4.2.6.L L'état B récristal l isé

La microstructure de l'échantillon TIg20 avant
figure 39 ainsi que le diffractogramme de rayons

l/cps

2e/o

a)  b)

Figure 39: Microstructure par Mo de l'échantillon TI920 avant t,ra,ction, -+ : DL,
b) diffractogramme correspondant

La microstructure est caractérisée par des gros grains g. Lu tailh'rnoyenne de ces
grains est de 220 ptn environ. Cornrne on peut voir sur le diffra.t'l.)ÉTramme, aucune
autre phase ne peut être détectée. Le paramètre de maille, calculé à partir du
diffractogramrne est égal à 0,ii27nm.
Puisque la phase ar atherrnique est signalée pour un tel état rrricrostructural de
I'alliage 7-Cez [9,10], une étude a été faite au MET. La microstrrrt.ture observée au
MET ainsi qu'un cliché de spots (011)B sont présentés clans la figrrre 40.
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a) b)

Figure 40: Micrographie par MET de l'échantillon TI920 avant l,raction en champ
clair, b) cliché de spots (011)r,

Malgré la recrista,llisation, qui a eu lieu pendant le traitement tlrr,r'rnique, les grains

B présentent une densité des dislocations importante. Cette derrsil,é de dislocations
élevée empêche une analyse de systèmes de glissements activés lors d'une traction
ultérieure car une différentiation entre les dislocations déjà préserrl,es et celles créées
lors de la traction n'est pratiquement pas réalisable. Sur le cliclrri on constate des
spots très faibles sous forme de croix entre des spots clairs de la plrase B. Une com-
paraison du cliché obtenu avec ceux de la littérature (par exenrplt. 159,127D montre
que ces spots sont caractéristiques de la phase u. La microstrur:l,rrre de l'échantillon
TI920 avant trac.tion se cornpose alors en très grande majorité rk. phase B et d'un
petit pourcentage de la phase c.r athermique (créée pendant le n.froidissement rapi-
de de la trempe à I'eau). Le pourcentage est si faible qu'il n'esl, pas possible ni de
faire un image de cette phase en champ noir par MET, ni de la tlétecter dans un
diffractogranlilre de rayons X.

4.2.6.2 Les états mis en solution dans le domaine (a + P)

Les rnicrostructures des échantillons TI870, T1860 et TI850, nris t.rr solution dans le
haut du domaine biphasé à cles températures de 870'C, 860"C t.t N50oC respective-
ment, ainsi que les diffractogrammes correspondants, sont dorrrrris dans les figures
41,42 et  43.
Les trois échantillons présentent des microstructures biphasées <r et B. Ceci est
confirmé par les diffractogramrnes et les observations au MET. rlrri ne mettent en
évidence aucune phase supplémentaire. La phase a est préseul.t' sous forme d'une
couche discontinue autour des grains B ainsi que sous forme de plalt.lets et de noclules
dans I'intérieur des grains.
Les paramètres de maille des phases a et B de ces microstructurt s sont donnés dans
le tableau 9.
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Figure 4I: a) Micrographie par MEB de l' échantillon TI870, -+ : DL, b) diffrac-
togramme correspondant

Figure 42: a) Micrographie par MEB de l' échantillon T1860,
togramme correspondant

+ : DL, b) diffrac-

l/cAc
TE non lroc.

Figure 43: a) micrographie par MEB de l' échantillon TIg50, -+ = DL, b) diffrac-
togramrne correspondant
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échantillon aB fnm a o f n m co / nrn c la.
TI870 0,3254 0,2931 0,4757 L,6229
TI860 0,3256 0,2930 0,4754 l,622lt
TI85O 0,3252 0,2928 0,4751 1,6226

Tableau 9: Paramètres cle maille des échantillons TI870. T1860 r.l TI850 non trac-
tionnés

En ce qui concerne les paramètres de maille de la phase p des trois échantillons, ils
sont légèrement inférieurs à celui de I'échantillon TI920. Quant, a,rrx paramètres de
maille de la phase a, surtout les paramètres c et de ce fait les rapports c/a sont
nettement superieurs à ceux du titane pur. Le rapport cf a de la lrlrase a de ces trois
échantillons est proche du rapport cf a idéal. Entre les trois rrrir:rostructures, les
paramètres de mailles de phases a et B sont identiques dans le rlorrraine de précision
de leur détermination discutée au chapitre 3.5.2.
Une étude microstructurale supplémentaire sur l'échantillon TIN70 avait pour but
d'analyser la morphologie des précipités a, c'est-à-dire d'essaycr t{e repondre à la
question: ces précipités présentent-ils une morphologie en platek.t,s ou en aiguilles?
Pour obtenir une réponse, la microstructure a été étudiée au MFllI sur deux surfaces
perpendiculaires voisines. La figure 44 montre la microstructurr. observée (la ligne
blanche inclique le coin entre les deux surfaces perpendiculaires).

Figure 44: Micrographie par MEB de l'échantillon TI870 mont,rirnt deux surfaces
perpendiculaires voisines

Les traces des précipités a passent (légèrement courbées) contiurirrrent d'une surface
à I'autre. Cette observation conduit à la conclusion, que la phase rr lrrimaire présente
une morphologie en platelets. Il y a donc deux morphologies de la phase a primaire



4 ANALYSE DES RESULTATS ET DISCUSSTON

dans les microstructures - des nodules et des platelets.

4.2.6.3 Les états mis en solution dans le domaine (a + 0) et vicillis

Les figures 45-47 montrent les microstructures des échantillons qrri, après avoir subi
le même traitement initial que ceux décrits dans le paragraphe précédent, ont été
vieillis à 600"C pendant 8 heures et refroidis à I'air. Les diffracto!îra,rnmes des rayons
X de ces échantillons sont également montrés dans ces figures.

Figure 45: a) micrographie par MEB de l'échantillon TI870A, -+ - DL, b) diffrac-
togramme par rayorls X correspondant

Figure 46: a) micrographie par MEB de l'échantillon T1860A, -+ - DL, b) diffrac-
togramme par rayons X corresponclant

Les microstructures observées ne se distinguent de celles cles rilrantillons TI870 -
TI850 que par un nombreplus élevé de platelets o dans les grairrs B. L'aralyse au
rayons X et I'observations au MET ne mettent eu évidence que la pr'ésence des deux
plrases a et p dans les microstructures.
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a)

Figure 47: a) micrographie par MEB de
togramme par rayons X corresponclant

l'échantillon TI850A, -) : DL, b) diffrac-

Les paramètres cle maille des phases a et p de ces microstru<:l,rrres vieillies sont
donnés dans le tableau 25.

Quant aux paramètres cle maille de la phase B, une légère dirrrinution peut être
constatée après le traitement de vieillissement par rapport au pa.ra,mètre de maille
correspondant à des échantillons qui n'ont pas subi un tel tra,il,r'ment thermique
supplémentaire. Le paramètre de maille Ie plus petit de la phasc 1/ est observé pour
la microstructure de l'échantillon TI870A tandis que les paramèlrts correspondants
aux échantillons T1860A et TI850A sont de même ordre de gra,rrrleur. Par rapport
aux échantillons non vieillis, les paramètres de maille de la phasr, a changent eux
aussi. Surtout une considérable baisse du paramètre de I'axe c pt.ut être constatée
tandis que les valeurs du paramètre de maille a sont du même or<lrt.de grandeur que
ceux observés dans la phase cr pour les microstructures non vicillies. Il en résulte
après vieillissernent un rapport c f a de la phase a plus proche de r'<.lui du titane pur.

échantillon ap f nnl aa / nln c d l n m (:. 
/ 

'<t

TI87OA 0,3215 0,2928 0,4673 1,59(i: l
TI86()A 0,3229 0,2936 0,4694 1,51)t i t l
TI850A 0,3230 0,2936 0,4697 I ,51)1)7

Tableau 10: Paramètres de maille des échantillons TI870A, TI8(i0i\ et TI850A non
tractionnés

4.2.6.4 Analyse métallographique quantitative

Une étude métallographique quantitative sur des échantillons biphasés a et B par
analyse d'image manuelle avait pour but de déterminer la taille nr()venne des domai-
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nes B ainsi que les longueurs et largeurs moyennes des platelets rr. L'analyse a été
fait sur des images obtenues au MEB avec un agrandissement 111.000x.
Les mesures des intersections ont été faits parallèlement et perperrdiculairement à Ia
direction de laminage. Les distributions des mesures sont données rlans les figures 48
et 49. Le tableau 11 résume les résultats obtenus. Les valeurs indiqrrées représentent
la moyenne de ces deux directions de mesure.

échantillon 0^ i " lFm Fr.,,"*f P'm I  > lpnt
TI85OA 0,19 10,69 2.33 * 0,7tt
TI850 0,38 13,88 2,75 + 0,80
T186OA 0,19 11,63 2.59 + 0.813
T186O 0,38 20,25 3,55  +  1 ,10
TI870A 0, I7 15,L7 2,88  +  1 ,01
TI870 0,38 27 4,35  +  l ,4 l

Tableau 11: Tailles moyennes des domaines B pour les différenl,r.s microstructures
biphasées

Les distributions des tailles de domaines B présentent des carat't,éristiques d'une
distribution logarithmique normale ce qui est en accord avec les resultats obtenus
lors de la même analyse sur les microstructures de l'étude initia.lt.. Le petit nombre
de grandes valeurs à 870"C ne peut plus être observé dans les rlistributions des
structures traitées à 850"C. Plus la température est basse, moirrs les distributions
sont dispersées.
Avec une baisse de Ia température de mise solution, la taille rno.y(.nne des domaines

B diminue (voir aussi figure 50).
Cette diminution est pratiquement linéaire. Pour une diminutiorr rle la température
de mise en solution de 10oC, la taille moyenne des domaines ̂ l baisse pour les
échantillons non vieillis de 0,8 ;rm, tanclis que pour des structrrrr.s ultérieurement
vieillies, cette baisse est de 0,3 pm environ. Si on compare les ta.illes de domaines B
cles échantillons mis en solution à la même température avec el, slns vieillissement
ultérieur, on constate que, plus la température de mise en solul,iorr est élevée, plus
la difiérence entre les deux valeurs est grande.
En ce qui concerne les longueurs et largeurs des platelets a, Ies va,lt'urs déterminées
sont dans le tableau 12.
Les distributions sont du même type que celles des tailles des ck>rrra,ines B. Un plus
grand nombre de platelets très longs peut être observé dans Ia, st ructure traitée à
850"C que dans celle traitée à 870"C (cette observation est aussi valable pour les
échantillons vieillis). En comparant les distributions correspondant aux échantillons
vieillis et non vieillis on constate que les fréquences rélatives des I rès petits valeurs

68
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Figure 48: a) - c): Distributions de tailles de domaines p, d) - f): Distributions
de longueurs des platelets o, B) - i): Distributions de largeurs t1.s platelets o des
échantillons TI870, T1860 et TI8b0

1a)5/pm

f,./%

1o'>51/pm 1d)ly1/ym 1a)y/pm



4 ANALYSE DES RESULTATS ET DISCUSSIOAT 70

l,r/% f d / % 1,./7

a)

f,J%

40

50

20

o

o

d)

t,./%

<b>Ju^

b)

r,J%

e)

1,J%

1lùJpm

40

50

20

o

o

c.) 
<d>ù/um

l,J7

f) 
<b>Ju^

(,./%

i )h)s)
<h>JPm

Figure 49: a) - c): Distributions de tailles de clomaines B, d) - t'): Distributions
de longueurs des platelets rr, g) - i): Distributions de largeurs tlt.s platelets a des
échantillons TI870A, T1860A et TI850A
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Figure 50: Taille Inoyenne des dotnaines B en fonction de la temlxirature de mise en
solution

Ech. Io.,,*;rl
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lo..,*orl
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a1o>.1
pm

la.,,*nl
prî

lan,rro., I
/rm

<la>"f
pm

T1850A 1,88 50,25 8,13 + 2,92 0,38 1,50 o,gg + 0,25
TI850 1 ,13 44,25 6,42 + 1,96 0,38 1,69 0.63 + 0.19
T1860A l . ,13 5:1,25 7,94 + 2,9:J 0,38 1,69 0,77 +.0,27
TI86O 1,13 44,25 6,09 + 1,90 0,38 1,1 : l 0,67 + 0,19
TI870A 1 ,13 51,75 7,71 + 2,54 0,38 1,69 0,67 + 0,2:]
TI870 0,94 38,25 5,68 + 1,70 0,19 1,69 0,74 +.0,27

Tableau 12: Longueurs et largeurs moyennes des platelets a porrr différentes mi-
crostructures biphasées
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augmentent dans les distributions des échantillons vieillis. Ceci rrrontre I'existence
de Ia phase o secondaire dans les structures vieillies. Le caractèn.de la distribution
par contre, reste inchangé.
Comme il est montré dans la figure 51, généralement, les platelets sont généralement
plus longs pour les températures de mise en solution plus basses.

(fo)-(lo) J p^

<lo>" T870 - TE50
<lo>c TE70A - TE5OA
<h>, TETO - TE50
<ls>, TETOA - TE:iOA

Temp. de mis en solufion/oC
Figure 51: Influence de la température de mise en solution srrr les longueurs et
largeurs des précipiés cr

Les platelets les plus longs sont observés dans les structures vieillies. Il y a donc au
cours du vieillissement à coté de la précipitation de la phase alplra secondaire une
croissanc.e de platelets déjà existants. En ce qui concerne les la,rgr.urs des platelets,
elles restent dans Ie même ordre de grandeur pour les différents l,r'a,itements et il n'y
a pas de grande différence entre les valeurs des structures vieillit.s et non vieillies.
Ceci indique alors que la croissance des platelets se fait préférenlit.llement dans leur
direction longitudinale.

4.2.7 Les essais de traction

Les résultats des essais de traction, réalisés dans les conditions prrir:is{ss au chapitre
:J.2.2, sont rnontrés dans le tableau 13.
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échantillon R," / MPa Rpo,z / MPa A I "/t'
TI92O 1159 722 9,9
TI870 1200 862 8,5
T1860 1 180 881 7r9
TI85O 1198 1008 6,9
TI870A t495 1389 4,9
T186OA 1481 1331 5,3
TI85OA 1403 1273 6,1

Tablea,u 13: Résultats des essais de traction de la nouvelle sririe de traitements
thermiques

o /MPo

0

Figure 52:

;/%
Courbe de traction rationnelle de l' échantilkrn TI920

o /MPo

Figure 53: Courbe de traction rationnelle de l'échantilltrn TI870
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o /l,tlPa

o /ueo

o /ueo
Figure 55: Courbe de traction rationnelle de l' échantilkrn TI850

Figure 56: Courbe de traction rationnelle de l' échantilkrrr TI870A
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Figure 57: Courbe de traction rationnelle de l' échantilkrrr T1860A

Figure 58: Courbe de traction rationnelle de l'échantill.rn TI850A

Les courbes de traction sont présentées dans les figures 52 - I'rti. Les courbes des
échantillons TI920, TI870 et T1860 présentent un effet de "tloulrle yielding". Cet
effet est caractéristique cle la ttansformation de phases induite sous contrainte pen-
dant la déformation. Un changement marqué des courbes de trar't ion (perte de cet
effet de "double yielding")est observé dans les courbes de tractiorr des échantillons
TI850 et TI870A - TI850A.
L'échantillon TI920 présente la ductilité la plus élevée parmi t,orrs les échantillons
mais aussi la limite d'élasticité la plus basse. Ceci est lié à I'appa,r.it ion cle la transfor-
mation de phase martensitique pendant la déformation qui, porrr. <'ette microstruc-
ture initiale, est a,ctivée plus facilement.
En comparant les caractéristiques mécaniques des échantillons TI870, T1860 et
TI850, on trouve que, plus la température de mise en solutiorr dans le domaine
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d + P est élevée, plus la ductilité est élevée et plus la limité tl'rilasticité est bas-
se. La contrainte maximale à la rupture par contre est peu scrrsible à ces petits
changements de Ia température; elle reste pratiquement au mêmr. rriveau. Figure 59
montre l'évolution des propriétés mécaniques en fonction de la terrrpérature de mise
en solution.

o/|*Po

1500

1000

500

850 860 870

d'rllasticité Rpo,z et
rnisr. en solution des

En ce qui corrcerne les trois états vieillis, on trouve des valeurs rle R- et de Rpo,z
plus élevées et des cluctilités plus basses. La ductilité la plus élevrir.de ces trois états
est celle de l'échantillon TI850A. Celui-ci présente également les vnleurs de R- et de
Rpo,z les plus basses. Il est donc évident, que les propriétés mécarriques de ces trois
échantillons vieillis clans les mêmes conditions dépendent de la tt.rrrpérature de mise
en solution <iu traitement thermique précédent. Plus la tempéra,trrrt,cle ce traitement
est élevée, plus la quantité de phase a primaire est faible. Au corrrs d'un traitement
de vieillissement cette microstructure possède une forte tencla,rrce à précipiter la
phase a secondaire. La quantité précipitée de cette phase est aul,n,rrt plus élevée que
celle de la phase rr prinraire est faible. Puisque cette phase cr st.r'ondaire provoque
un durcissement important, l'échantillon TI870A présente la rtisist,ance mécanique
la plus élevée et la ductilité la plus basse de ces trois états vieillis.
Les caractéristiques méc.aniques des trois échantillons vieillis sonl, 1rrésentées en fonc-
tion de la température de rnis en solution dans la figure 60.

76

Figure 59: Contrainte maximale à la rupture R-, Iirnite
élongation à la rupture A en fonction de la température de
échantillons TI870, T1860 et TI850
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o/MPo

E50 660

Figure 60: Contrainte maximale à la rupture R-, limite
élongation à la rupture A en fonction de la température de
échantillons TI870A. T1860A et TI850A

4.2.8 Les microstructures après traction

4.2.8.I L'état É récristallisé

La microstructure de l'échantillon TIg20 après traction et le diflrarrtogranlme corre-
spondant sont montrés dans la figure 61.

l/cps lroc.

2ê/o

Figure 61: a) Micrographie par MO de l'échantillon TIg20A, J = Dir. de traction,
b) diffractograrnrne de rayons X correspondant

Dans les gros grains p il y a des platelets de la phase martensitiq,l,. ,r". Dans certains
grains il n y a qu'une variante de martensite et dans ce cas, les platelets traverselt
pratiquement tout le grain. A coté de ces grains, il y en a d'a,rrt res qui présentent
plusieurs variantes. Dans ces cas, les différentes variantes ne tra,r.t.rsent pas toujours
completement le grain mais occupent plutôt chacune une certaine zone du grain.

870

rl'rilasticité Rpo,z et
rtrisrr en solution des

a)
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Dans le diffractogramme de rayons X, des pics de la phase marl,r,nsitique peuvent
être detectés. Un formalisme d'une détermination semiquantitativrl par rayons X de
la phase martensitique, établi par PtoNr,lIER [51] pour une telle nricrostructure a été
appliqué. Le pourcentage de la martensite a" ., estimé de cette marrière, est de I'ordre
de 18%. De plus, les paramètres de maille de la martensite oul, été déterminés à
partir du diffractogramme. Les paramètres sont alors a : 0,301 rrrn, b : 0,491 nm
et c : 0,463 nm. Ces paramètres sont pratiquement identiques i\, ceux déterminés
par DUnRIG et col. [46] pour I'alliage Ti - 10V - 2Fe - 3Al.
La figure 62 montre des platelets très fins de martensite, d'une épaisseur de 40 à 50
nm environ et le cliché montrant des spots de la phase B et de la, rnartensite.
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a)

Figure 62: a) Micrographie par MET
contrainte clans l'échantillon TI920,
correspondant

de la marteusit,tr a", formée sous
(111), , , ,  b) c l i t 'hé de di f f ract ion

b)

des platelets
champ noir

Quant à la diffraction de la phase martensitique, seules les reflexiorrs les plus intenses
{111} sont visibles dans Ie cliché.

4.2.8.2 Les états mise en solution dans Ie domaine (a + B)

Les micrographies par MEB des échantillons TI870, T1860 et TlS,50 déformés (voir
figures 63 - 65 avec les diffractogrammes correspondants) ne se rlistinguent pas de
celles de ces échantillons avant traction.
Il n'y a que des précipités o dans la matrice B. Les diffractogranlnr(rs des échantillons
TI870 et T1860 montrent des pics supplémentaires qui corresporrdent à la phase
martensitiqu" o". Dans les micrographies par contre, cette pha.st.rr'est pas visible.
Dans la microstructure de I'échantillon TI850, la phase martensit,iqo" o" ne peut
pas être détectée.
Les microstructures de ces échantillons ont ensuite été étudiées arr MET. Les figures
66 - 68 montrent ces microstructures avec les clichés de diffracti()n correspondants.
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a)

Figure 63: a) Micrographie par MEB de
b) diffractogramme correspondant

l/cps E 7 O / h / l E l r o c .

b)

l'échantillon TI870, -r = Dir. de traction,

a)

Figure 64: a) Micrographie par MEB de
b) diffractogramme correspondant

a)

Figure 65: a) Micrographie par MEB de
b) diffractogramme correspondant

2a/o

b)

l'échantillon T1860, -+ = Dir. de traction,

t/cps 850oC / tr / TE lroc.

2e/o

b)

l'échantillon TI850, -+ - Dir. de traction,
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a) b)

Figure 66: a) Micrographie par MET de l'échantillon TI870, b) r'liché de diffraction
correspondant

a)

Figure 67: a) Micrographie par M
correspondant

b )

ET de l'échantillon T1860. b) <'liché de diffraction

a)

Figure 68: a) Micrographie par M
correspondant

b)

ET de l'échantillon TI850, b) cliché de diffraction
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Les micrographies présentent un platelet de la phase a dans la mal,r'ice B. Les clichés
de spots montrent des superpositions des spots des phases a et fl. L'indexation des
clichés a été faite en suivant la procédure de EoItlcroN ll27l.
Dans les micrographies, des nombreuses dislocations sont préserrl,es dans les deux
phasesl elles s'arrètent à I'interface. La phase martensitique, dril,ectée par rayons
X dans les échantillons TI870 et T1860, ne peut pas être obsr.rvée, ni dans les
micrographies, ni dans les clichés de spots. Ceci peut être dû au filit que la quantité
de la martensite formée dans les échantillons TI870 et T1860 est grlrrtôt faible et que
l'étude de la martensite au MET et généralement difficile à causr, d'une relaxation
de la martensite pendant la préparation des lames minces [32]. ll cst donc possible,
que la martensite ait disparu pendant la préparation des échantilkrns pour le MET.
De plus, les observations au MET ne donnent aucune évidence ,lrr maclage comme
mécanisme de déforrnation dans les échantillons étudiés.
Par contre, une autre chose interessante a été trouvé au cours <k.s études au MET.
Après I'indexation des clichés de spots et après avoir tenu en conrlrte cle la rotation
entre la photo et le cliché de spots correspondant au MBT, orr trouve que c'est
la direction d du repère hexagonal de la phase a, qui est paralli.le à la direction
longue du platelet. Ceci sernble de confirmer l'hypothèse déjà ritablie à partir des
observations au MEB, que la morphologie de cette phase a est t n platelets.

4.2.8.3 Les états mis en solution dans le domaine (a + 0) et vi<.illis

Les microstructures par MEB des échantillons TI870A - TI850A tractionnés sont
présentées dans les figures 69 - 71 avec les diffractogramrnes de rirvons X correspon-
dants.

A troc.

5oo

2@

2ê/o

Figure 69: a) Micrographie par MEB de l'échantillon TI870A,
b) diffractogramme par rayons X correspondant
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Les structures sont biphaseés a -f 0 et ne se distinguent pas de cellt.s des échantillons
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avant traction. Les diffractogrammes n'indiquent aucune trace ckr [a phase marten-
sitique o".

2e1o
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a)

Figure 70: a) Micrographie par
b) diffractogramme par rayons

b) ss .o 4s so

MEB de l'échantillon T1860A,
X correspondant

55 60 65 70

-1 = Dir. de traction,

a) b) 
tu 40 4s 50 55 60 55 70

Figure 71: a) Micrographie par MEB de l'échantillon TI850A, -+ = Dir. de traction,
b) diffractogramme par rayons X correspondant

Dans les micrographies par MET de ces échantillons (voir figrrres 72 - 74), des
platelets de la phase a secondaire sont visibles à coté des longs platelets de la phase
o primaire.
Des nombreuses dislocations dans les phases a et B sont égalenrr.rrt, observables. fln
autre rnécanisme de déformation hormis le glissement cristallogralrhique ne peut pas
être détecté.
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Figure 72: Mioographie par MET de l'échantillon'l'lll70A

Figure 7ii: rnicrographie par MBT de l'échantillon 'l'lfi60A

. \

Figure 74: micrographie par MET de l'échantillon 'l'lS50V
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4.2.9 Conclusions

En utilisant les résultats de l'étude initiale, le comportement ntricanique lors d'une
sollicitation statique par traction a été étudié sur une nouvelle sririe d'échantillons
correspondant à sept traitements thermiques différents.
Les échantillons avec traitements thermiques réalisés sous atrrrosphère contrôlée
présentaient une couche noire à la surface. Une analyse par GDOES a montrée,
que cette couche est une couche du type carbo-oxyde. De plus, I'r.ffet fragilisant de
cette couche a été prouvé.
Par Ia suite, les traitements thermiques ont été réalisés en metl;a.rrt les échantillons
dans des ampoules en silice et sous vide. De cette manière la contamination par
I'oxygène a été évitée.
Les microstructures ont été caractérisées avant déformation pa,r' rles paramètres de
maille des pha,ses, les tailles des domaines B ainsi que par les taillt.s et la morphologie
des précipités a.
L'analyse au MEB a permit de montrer que la morphologie <k.s précipités o est
constituée de platelets. L'indexation cles clichés de spots réalisris au MET sur de
tels platelets confirme cette observation: c'est I'axe d du repèr'<. lrexagonal qui est
parallèle à la direction longue du platelet.
La diminution du paramètre de maille de la phase B en fonctiorr rle l'augmentation
de la précipitation de la phase cr (comparaison des microstructrrrr.s vieillies et non
vieillies) est liée au fait que cette précipitation conduit à un a,lrpa,uvrissement en
élérnents alphagènes de la phase B. Bn ce qui concerne les pnrir,urètres de maille
de la phase o, des valeurs du paramètre c nettement supérieru'r.s à, celle du titane
pur sont observées dans les échantillons recuits pendant une ht.rrrr. dans le haut de
la domaine a t 0. On peut sans doubt expliquer ceci par le tirit, que le titane o
peut dissoudre des quantités plus importantes d'éléments alphagi.nes à ces hautes
températures qu'à, des ternpératures plus basses. Ces éléments rl'arlclition dilatent,
sernble-t-il, surtout I'axe c.
Après vieillissement, les paramètres de la maille cy sont proches rlt, cs11*, du titane
pur.
Les paratnètres nricrostructuraux, tels que la taille de domaines l/ airrsi que longueurs
et largeurs de platelets a ont été cléterminées par analyse d'iuragt,. En dirninuant
la température de mise en solution ou par un vieillissement ull,tirieur les tailles de
domaines [i diminuent.
Simultanément, les longueurs de platelets des précipités a a,rrgrrrentent. Plus la
température de tnise en solution est basse, plus les platelets sorrt longs. Au cours
d'un vieillissement ultérieur, deux processus sont présents: la 1rrécipitation de la
phase a seconclaire et la croissance de platelets de la phase cr prirrrlire déjà existants.
Quant aux propriétés mécaniques, la résistance mécanique la plrrs basse et Ia ducti-
lité la plus élevée parmi tous les échantillons sont obtenues pour l'tichantillon recuit
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dans le domaine B et trempé à I'eau. En reduisant la temptirature de mise en
solution en-dessous de la température de transus B, la présence rkr précipités o pri-
maires provoque un durcissement de la microstructure et ces écharrl;illons présentent
des résistances rnécaniques plus élevées mais des ductilités plrrs basses. Les va-
leurs des limites d'élasticité et des ductilités de ces échantillorrs sont influencées
par la température de mise en solution. Plus cette tempéral,rrre est proche du
transus B, plus la ductilité est élevée et plus la limite d'élasti<'il,é est basse. Ce-
ci est lié au pourcentage de phase a primaire précipitée. Plus la quantité de cette
phase est élevée, plus la structure est durcie et donc plus la lirrrit;e d'élasticité est
élevée. Cet effet est encore plus prononcé pour les échantillons vieillis ultérieurement.
En raison de la présence de la phase a secondaire, une augmerrl,a,tion de la limite
d'élasticité d'environ 200 MPa peut être observée par rapport arrx valeurs mesurées
sur les échantillons seulement mise en solution. Néanmoins, r'r,t,te augmentation
de résistance mécanique dans les structures vieillies est acconrlra,gnée d'une baisse
considérable de la ductilité.
Si I'on regarde le comporternent mécanique des différentes microsl,ructures en fonc-
tion des mécanismes de déformation activés, on constate que les rluctilités les plus
élevées sont observées pour des échantillons, dans lesquels la rlilormation est ac-
commodée et par la transformation rnartensitique de phase o" el, lrar du glissement
cristallographique. La, fornation de la martensite est Ie méca.rrisrne dominant au
début de la déformation. Puisque la contrainte nécessaire porrr initialiser cette
transformation n'est que de 700 MPa environ, des limites d'élaslicité modérées sont
observées pour ces échantilloms. PIus la contribution de la translirunation marten-
sitique à la déformation est irnportante, plus la ductilité est élt.r,rlt.. La proportion
de rnartensite la plus grantle (environ i8 %) est présente dans lir rnicrostructure B
pure. La formatiott de la nrartensite dans cette rnicrostructure t.sl, favorisée par la
faible stabilité mécanique de la phase B après la trempe et par ll taille importante
de grains p (environ 220 pm).
Les échantillons TI870 et T1860 a,ccomodent également une cr.ri,a,ine quantité de
déforma,tion imposée par transforma,tion martensitique. Pour cr.s <leux échantillons
correspondant à deux traitements thermiques différents, les tailles rle domaines B de
4,35 pnt (TI870) et de 3,55 pm (T1860) senrblent être suffisa,rrrrrrt'nt grandes pour
permettre I'activation de cette transformation de phase. Par ailk.rrrs, la quantité de
phase a précipitée dans ces microstructures semble suffisammerrl thible pour que la
phase B possècle une stabilité mécanique réduite permettant ainsi r:ette transfomra-
tion de phase.
Pour une tenrpérature cle mise en solution à 850"C ainsi que porrr les échantillons
vieillis' la tra,nsfonnation rnartensitique ne peut plus étre observtl.. Dans ces cas, la
déformation se fait esseutiellement par glissernent cristallographirlrre ce qui conduit
à une augmentation de la résistance mécanique et une diminut iorr de la ductilité.
Plus le pourcentage de la phase a est élevé, plus cet effet est rrrar<1ué.
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Si on cherche un critère microstructural pour I'initialisation dr, la transformation
martensitique de phase, seule la taille de grains / domaines B peut être prise en
compte directement parce que la stabilité mécanique de cette plrase ne peut pas
être déterminée expérirnentalement. Les résultats obtenus montrr.ut que des tailles
de domaines de 4 pt:n environ sont suffisants pour permettre une accomodation
partielle de la déformation imposée par la transformation marl,r'rrsitique dans des
microstructures biphasées.
Pour les échantillons de la coulée étudiée, ces tailles sont obtenues avec des tempéra-
tures cle mise en solution de 20"C à 30"C en-dessous de la temlxirature de transus

B. Puisque la réponse de I'alliage au traitement thermique dept'rrd de l'histoire de
l'élaboration du ma,tériau, ces paramètres peuvent varier d'une coulée à I'autre et
ne peuvent pas être généralisées facilement.

Quelle que soit I'histoire du matériau, les microstructures après vieillissement sont
toujours défavorables à I'activation de la transformation de plrrlse martensitique
pendant la déforrnation.
Aucune évidence pour I'activation du maclage n'a pas pu êtn. l,rouvée dans les
microstructures étudiées. Pour I'alliage B - Cez,le maclage senrlrle ne jouer aucun
rôle important en tant que rnécanisme de déformation.
Comme I'a montré l'étude microstructurale au MET et nota,rrrrrrent pour la mi-
crostructure de l'échantillon recristallisé dans le domaine B, unt. ,k.nsité importante
de dislocations avant traction a pri être mise en évidence (figurt' l{)). De ce fait une
analyse des systèmes de glissement (détermination des vecteurs Tk.BuRGERS et des
directions des lignes cle glissernent des dislocations au MET) n'r'.tirit pas réalisable.
Ceci est lié au fait que d'une part une differentiation au MET r.rrtre des dislocati-
ons déjà présentes avant la traction et celles créées au cours rl. r'ette déformation
est pratiquement impossible. D'autre part, il devient de plus err plus difficile pour
des derrsités tle dislocations irnportantes d'obtenir de diagramrrr..s cle Klxucul ex-
ploitables pour déterminer I'orientation du grain dans lequel orr veut déterminer
des systèmes de glissement. En effet, des contraintes locales inrlrortantes liées aux
densités élevées de dislocations rendent les ba.ndes de KtxtlcHI lrlrrs floues, rendant
I'indexation de tels diagrammes plus difficile. Car la détermirral.ion du système de
glissement nécessite I'observa,tion d'une ligne de clislocation isokir. rles autres lignes,
ce qui est trés difficile en présence de densités importantes de rlislocations.
Pour pouvoir étudier les caractéristiques des mécanismes de <kilbrmation activés
dans I'alliage de p - Cez de façon plus détaillée, des traitemerrts thermiques sup-
plémentaires ont été effectués. Ces traitements thermiques a,r'irient pour but de
créer des microstructures qui se déforment par glissement cristallog-raphique et par
transfomration martensitique o". L", paramètres des traitement,s ont été choisis de
mauière que la densité des dislocations présentes dans les écharrtillons avant trac-
tion soit inférieure à celle des échantillons étudiés jusqu'à présent. Ceci permet de
mieux analyser les systèmes de glissement activés pendant la trar'tion. De plus, le

86



4 ANALYSE DES RESULTATS ET DISCUSSION

comportement de la martensite û" lors des essais de traction interrrlmpus à certains
taux de déformation peut être étudié. Les résultats de cette éturkr sont I'objet du
chapitre suivant.
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4.3 Etude des mecan$mes de déformation

Le but des études, dont les résultats sont présentés dans ce chapil,re était d'analyser
les mécanismes de déformation activés pendant Ia sollicitatiorr, Puisque les mi-
crostructures analysées jusqu'ici n'ont pas permis une telle étu<k., il fallait d'abord
réaliser de nouveaux traitements thermiques qui permettent rlt, produire des mi-
crostructures contenant en particulier moins de perturbations (srrrtout nettement
moins de dislocations), donc plus adaptées à ce genre d'analyse.

4.3.L Paramètres des traitements thermiques

Comme on a vu au cours de l'étude précédente, la microstrucl,rrre de l'échantillon
TI920, recristallisé pendant t heure à 920"C, montre de nonrlrrcuses dislocations
avant traction qui rendent difficile I'analyse des systèmes de glissr.rnent activés pen-
dant la défomration dans la phase 0.Eo augmentant la temp<iral,rrre cle recristalli-
sation dans le dornaine 0, or a essayé de diminuer la densité de ccs dislocations. En
effet, la vitesse cle déplacement des joints de grains B au cours rk.cette recristalli-
sation est autant plus élevée que la température de recristallisal,ion est importante.
Ceci conduit à une élimination plus importante de dislocations.
Pourtant une augrnentation de la ternpérature de recristallisatiorr l,r'ovoque une crois-
sancerapidedesgra ins B.Par  exemple,untra i tementà1200"( lpr .ndantuneheure,
suivi d'une trempe à I'eau a donné une taille moyenne de grlirrs B de 1500 pm
environ. Des grains aussi larges conduisent dans un matériau rrrouophasé à la fois
à une baisse de la résistance rnécanique et de la ductilité du rrra,tériau. Cet effet
doit alors aussi être pris en compte pour le choix de la nouvr.llc ternpérature de
recristallisation.
Finalement une tetnpératurede traitement de 1000"C a été choisir.. Les échantillons
corresponcla,nt aux trois états étudiés ont clonc été recristallisés à r'ette température.
IIn échantillon a été trempé ensuite à I'ea,u. Deux a,utres échanl,illons ont été refroi-
dis au four à différentes températures dans Ie domaine (a + l,)) l)our permettre la
précipitation d'une certaine quantité de phase cr.
Les différents traitements thermiques sont résumés clans le tabk.lrr 14.

Echantillon traitement thermique

TN1000 r000'c I  rh ITE
TN870 1000'C I Ih I refroid. four à 870"C I llt I TE
TN85O 1000'C I lh I refroid. four à 850"C I tn I fn

Tableau 14: Conclitions des traitements thermiques des écha,ntillons prévus pour
l'étude des mécanismes de déformation
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4.3.2 Les microstructures avant traction

Les microstructures des échantillons TN1000, TN870 et TN850 rron tractionnés et
les diffractogrammes de rayons X correspondants sont présentés rlans les figures 75
- 78.

a/cps ffi0oC/À/TE mn troc.

89

Figure 75: a) Micrographie
diffractogramrrle de rayons X

b)

par MO de l'échantillon TN1000 lvant traction,
correspondant

b)

a)

Figure 76: a) Micrographie par MET
b) cliché de spots (011)p correspondant

I'échantillon TNl0l)l) avant tarction,

Les rnicrostructures des trois échantillons présentent des grains tirlrriaxes d'une taille
moyenne de 343 pm. Les observations par MET de la microstruct,rrre de l'échantillon
TN1000 (voir figure 76) donnent I'impression qu'il y a moins dt. dislocations dans
cette microstructure que pour l'échantillon TI920. Malgré cela. un certain nom-
bre de dislocations est bien visible. Dans le cliché de diffractiorr. de faibles spots
corresponclant à la phase a., athermique sont présents.

b)

de
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a)
2a/o

Figure 77: a) Micrographie par MO de l' échantillon TN870 avant traction, b)
diffrac.togramme de rayons X correspondant

2e1o

Figure 78: a) Micrographie par MO de l' échantillon TN850 avant traction, b)
diffractogranrte de rayons X correspondant

Quant à la microstructure de I'échantillon TN870, la phase a a, plticipité au contours
de certains joints de gra,ins p pendant le deuxième traitement à N70"C. Cette phase
a précipite sous forme cle petits platelets parallèles les uns pa,r rirpport aux autres
(voir micrographie dans la figure 77). Cette morphologie est aussi appelée "allotrio-
morph" [33]. A I'intérieur des grains B il n'y a pas de précipil,ris o. L'échantillon
TN850 finalernent présente aussi ces précipitations o aux joints rk. grains. En raison
de la température plus basse du deuxième traitement thermi<1n(.. un nombre plus
important de joints de grains est décoré par ces précipitations. l)r. plus, cette baisse
de tentpérature de urise en solution provoque la précipitation <l'rrrre certaine quan-
tité de platelets û aux joints de grains, qui croissent ensuite sorrs lirrme de platelets
parallèles vers l'intérieur des grains (voir figure 78). La précipitalion de ces platelets
ne se fait que sur les joints de grains qui ont été décorés précéderrrrnent par la phase
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a. L'occupation de I'intérieur des grains 0 put des précipités o colrrmence avant que
tous les joints de grains B présentent des précipités o.
Généralement on constate des faibles quantités de phase o pré<:ipitée dans les mi-
crostructures des échantillons TN870 et TN850. De ce fait, il rt'y a pas de pics
prononcés de cette phase dans les diffractogrammes de rayons X. De plus, aucune
trace de la phase t*.r athermique observée au MET ne peut pas êtrrr détectée dans les
diffractogrammes.

4.3.3 Les essais de traction

En raison de leurs microstructures,les trois échantillons devraierrl, a,ccomoder un cer-
tain taux de la déformation imposée par transformation marterrsil,ique induite sous
contrainte. Toutes les courbes de traction devraient alors préselrl,r.r l'efiet de " dou-
ble yielding ". Pour pouvoir étudier ensuite les mécanismes de rkiformation, il faut
réaliser des taux de déforrnation, qui permettent I'accomodatiorr rle la déformation
imposée par les différents mécanisme de déformation. Puisqu'au rkibut de la déforma-
tion c'est surtout la transformation martensitique qui accomodr. la déformation, il
faut réaliser des taux de déformation permettant d'atteindre la drrrrxième partie de la
courbe de traction dont la pente indique une contribution imporl,a.nte du glissement
cristallographique dans l'accornodation de la déformation impostir..
Après avoir réalisé un tel taux de défomration, les essais de trl.r'tion seront inte-
rom.pus. Cette décharge va - par un relâchement partiel de corrl,r'aintes internes -
conduire à une reversion partielle de la martensite a" en B. (l.l,te décharge peut
être étudiée pour chacun des échantillons.
Pour détenniner le taux de déforrnation à réaliser, une courlrr. de traction " de
référence " a été enregistrée en tractionnant un échantillon TNttT(f jusqu'à rupture.
A partir de cette courbe, un ta,ux de 8% a été choisi l'étude des arrtres échantillons.
Pour l'état TN870, un échantillon supplémentaire a été tractionrrti à seulement 5%.
Pour ce taux de déformation, on se trouve pratiquement au milicrr du premier palier
de la courbe de tra,ction et le mécanisme de déformation dorrrirra.nt est sfirement
la transformation martensitique. Cet échantillon nous permet, rle comparer pour
une microstructure identique le c.omportement de la martensitr. l.rrs de sa reversion
partielle pour différents taux de déformation imposés.
Les caractéristiques mécaniques obtenues dans ces essais sont rlonnées dans le ta-
bleau 15 et les figures 79 - 83 rnontrent les courbes de trac.tion olrl,enues.
Toutes les courbes de traction montrent I'effet de "double yir.lding". Pour les
échantillons TN870 et TN850, il est legèrement plus marqué qrrr. lrour l'échantillon
TN1000, posséclant une structure monophasée B. Pour toutes lt.s éprouvettes, les
valeurs de la lirnite d'élasticité sont de I'ordre de 700MPa. En ,'.rmparant les con-
traintes maxirnales avant décharge et les élongations résiduelles dr.s trois éprouvettes
tractionnés à 8%, on trouve des valeurs pratiquement identiques. Pour l'éprouvette

91
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Ech. o^* /
MPa

Rp;o,z /
MPa

€rcl,el /

%
€rcl,tot I

o/^
6rel ,e l -€rel , t , r t  /

u/t'
Oi,m rt /

MPa

rN1000(8%) 1011 719 5,9 416 r ,4 460
TN870l(rupt) 1079 700 8,9
TN8702(8% 1024 700 5,9 4r3 1,6 480
rN8703(5%) 886 703 3 L,4 1,(i 570
TN850(8% LO?I 693 5,8 413 1r' t l 470

Tableau 15: Caractéristiques mécaniques lors des essais de tracl;ion interompus des
différents échantillons

TN8701 tractionnée jusqu'à rupture, une élongation de 8,9% est olrtenue, ce qui est
de I'ordre de grandeur de l'élongation de l'échantillon TI920 éturliri dans le chapitre
précédent.
Au début de la décharge, la contrainte diminue linéairement. Cettr. baisse est due à la
relaxation élastique de l'éprouvette. A partir d'une certaine contririnte, la suite de la
courbe de la décharge n'est plus linéaire. Ce comportement est li<i à une relaxation
(reversion) partielle de Ia martensite formée au cours de la sollicitation, c'est-à-
dire une retransformation de la martensite û" en B en relacharrt les contraintes.
Les contraintes a;,-,.s à partir desquelles cette relaxation est irritialisée dans les
différentes éprouvettes sont données dans le tableau 15. La contra,inte la plus élevée
est observée pour l'échantillon TN8703, qui n'a subi qu'un taux rle déformation de
5 %. Pour les autres échantillons tractionnés jusqu'à 8%0,, cette contrainte est plus
faible et du même I'orclre de grandeur pour les trois éprouvettes.

o /|vlPo

Figure 79: Courbe de traction de l' échantillon TN1000. à8%
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Figure 80: Courbe cle traction de l' échantillon TN870, tractiourrri jusqu'à rupture

o /lvlPa

Figure 81: Courbe de traction de l'échantillon TN870, néà8%

o /llPo

;/%
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Figure 82: courbe de traction de l' échantillon TN8z0, trar.t.ionné à s %
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o /ueo

Figure 83: Courbe de traction de l'échantillon TN850,

4.3.4 Les microstructures après traction

Les microstructures des différents éc.hantillons après traction et lt.s rliffractogrammes
de rayons X sont présentés dans les figures 84 - 88.
Généralement, dans toutes les microstructures analysées des plat,elets de la phase
martensitiq,r" o" peuvent être observés. En ce qui concerne les rrricrostructures des
échantillons tractionnés jusqu'à rupture et jusqu'à 8%, les platr,lets sont présents
dans pratiquement tous les grains et ils les occupent pratiquenrr.rrt complètement.
Par contre, dans la micrographie de l'échantillon TN8703, il y rl<.s grains B qui ne
présentent pas de martensiteou qui n'en possèdent que très peu <llrrs certaines zones
des grains.
La détection de la martensite par diffraction de rayons X est difficile. Dans certains
diffractograrrlmes (par exemple TN1000), de faibles pics de cette plrase peuvent être
observés tandis que pour d'autres échantillons c'est seulement un(. asymmetrie clu
pics (110) de la phase 0 qui peut indiquer la présence de la rrrartensite dans la
rnicrostructure. Puisque le pic le plus intense (111) de la phase ry" ,.st très proche de
ce pic, il peut être couvert pa,r celui-ci et ne peut pas être séparri. l)ans ce contexte
il faut aussi noter que dans les cliffractogrammes cles écha,ntillorrs 'l'N870 et TN850
qui contiennent un faible poucentage de phase a, I'élargissemerrl, rlu pic (110) de la
phase /i ne peut pas être attribué seulement à la présence de la, rrrartensite mais il
se pourrait a,ussi que ce pic soit élargi par des pics (00.2) et (10.1)de la phase o
(ces pics sont aussi proches du pic (110) de la phase g).L" quarrt i l ,é de martensite
présente dans la microstructure de l'échantillon TN1000 peut êt,rr.estimé à 9 % en
utilisant la méthode semi - quantitative établie par PtoNNTER [,r)ll.

à8To
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l/cps lo0ooc/n/TE |r.æ" 8%

2e1o
a) b) 35 10 4s s0 55 60 65 70

Figure 84: Micrographie par MO de l'échantillon TN1000 trar'l,ionné à 8 %, b)
diffractogramme de rayons X correspondant

1 l/cps
| lan-

29/o

a) b) "" 
'tr +o DU Dc Dtr oD tn

Figure 85: Micrographie par MO de l'échantillon TN8701 tractionrrti jusqu'à rupture,
b) diffractogramme cle rayons X correspondant OOOoC ,/ t

b) 
tU /t0 /t5

29/o
70

à8%,b )

a)

Figure 86: Micrographie par MO de l'échantillon TN8702 tra.t't ionné
diffractogramrne de rayons X correspondant
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Figure 87: Micrographie par
diffractogramme de rayons X

t ' 3 5 4 0

MO de l'échantillon
correspondant

,rS 50 55 60 65 70
TN8703 trar ' l , ionné à 5 %
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l/cas i /Y 
FotnAoo00c

8500c

2e/o

a) b) 5s 40 4s s0 ss 60 6s 70

Figure 88: Micrographie par MO cle l'échantillon TN850 tra,ctiorrné à 8 %, b) dif-
fractogramme de rayons X correspondant

4.3.5 Analyse de systèmes de glissement dans la phase ./

Une analyse des systèmes de glissement présents clans les grairrs ./ de l'échantillon
TN8703 a été effectuée en appliqua,nt la mèthode précicée au clurpitre 3.7.2.1. Cet
échantillon a été choisi pour son faible taux de cléformation, et prrist.nte le plus grand
nombre des dislocations isolées observables au microscope. Bierr ,1ue le mécanisme
de déforrnation rnajoritaire à ce faible taux de défornration esl, la, transformation
martensitique, il y a aussi une faible contribution du glissernenl cristallographique
pour I'accomodation de la déformation imposée et ceci dès le cltilrrrt de la traction.
On a essayé cle déterminer les systèmes de glissement activés <llrrs ce domaine de
déformation.
Les micrographies par MET en champ clair montrant les dislor:ations étudiées ainsi
que les diagramnres de KIxucHI indiquant I'orientation du grairr <lans lequels elles
se trouvent, sont présentés clans les figures 89 - 96.

50 pm
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b)

Figure 89: a) Disloc.ations dans la phase B, 1: (101)[111], 2: ( l l2)l l l1l,  b) diagram-
me de Kikuchi corresponclant

Figure 90: a) Dislocations dans la phase B, 3: (110)[111], b) diagrl,mme de Kikuchi
correspondant

b)

Figure 91: a) Dislocations dans la phase 8,4: (211)[111], b) diagramme de Kikuchi
correspondant

b)
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.h

b)

Figure 92: a) Dislocations dans la phase 8,5: (2II)[111],6: (101)[t11], b) diagram-
me de Kikuchi correspondant

b)

Figure93:  a)  Dis locat ions dans la  phase 8,7:  (110) [111] ,  b)  d iagLarnmede Kikuchi
correspondant

b )

Figure 94: a) Dislocations dans la phase p, 8: (211)[111], b) diagramme de Kikuchi
correspondant

,rr/

a\
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b)

Figure 95:  a)  Dis locat ions dans la  phase B,9:  (101) [111] ,  10:  (211) [111] ,  b)  d ia-
gramme de Kikuchi correspondant

a)  b)

F igure 96:  a)  Dis locat ions dans la  phase B, l I :  (110) [111] ,  12:  ( [2) [111j ,  b)  d ia-
gramme de Kikuchi correspondant

Le tableau 16 résume les différentes dislocations déterminées et rlonne également les
facteurs de Scgult correspondant à ces dislocations.
Généralement, les deux types cles systèmes de gl issement {110}< I I  l> et {112}<i11>
peuvent être identifiés. Cette observa,tion est en accord a,vec des ril,rrdes comparables
menées sur les mécanismes de déformation dans I'alliage de Ti20V [8,S0]. En con-
sidérant les facteurs de Scunato, on trouve pour certains systèmes rle glissement (par
exemple dislocations 2 et 3) des valeurs élevées, tandis que pour rl'a,utre dislocations
elles sont plus faibles.
Les systèmes de glissement ayant des facteurs de Scuvtto élevés ()nt une forte pro-
babilité d'avoir été activés lors de la sollicitation par traction applirluée. Dans le cas
des autres systèmes, des dislocations pourraient être présentes a,varrt la déformation
par traction. Mais par ailleurs certains autres systèmes de glisst'rrrent peuvent être
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numero système du glissement ts"h*id

1 (101 111 -0,I2
2 r12)111 0,47
3 ( 110 111 0,41
4 (211)111 0,36
l) 2tr 111 -0,,27

6 (101)111 -0,42
,7
I (1  10 111 0,20
8 (211)111 0,26
I (101111 0,38
10 (2rr 111 -0,43
11 (  110 111 0,13
12 (1  12)111 0,25

Tableau 16: Systèmes de glissement déternrinés clans la pha,st. 1/ de l'échantillon
TN8703 avec les facteurs de ScHvrto correspondants

activés même si leurs facteurs de Scutvtto calculés avec la contra,irrte macroscopique
ne sont pas favorables. En effet il faudrait calculer les facteurs rle ScgtvtlD corre-
spondants à l'aide des contraintes locales qui peuvent être différerrl,es des contraintes
macroscopiques (par exemple en raison d'une densité importanl,r. <le dislocations).
Les résultats de cette analyse montrent que les 2 systèmes de glisst.rrrent ({11à}<111>
et {112}<111>) sont activés mais le nourbre de grains étudiés est laible et il faudrait
completer cette étude par une analyse statistiquement plus reprrtisentative. De ce
fait, il est difficile égalernent de conclure sur I'importance relativt,rle chacun de ces 2
systèmes de glissement sur I'accornodation de la défomration irrrgrosée. Ceci pourra
être fa,it à I'avenir en étudiant un nombre de grains plus imporl,arrt.

4.3.6 Etude de la transformation de phase martensitique cr"

Le but de c.ette étude était de déterminer les charactéristiques cristallographiques de
la phase martensitiqr" o" forrnée dans les grains B. Plus particrrlièrement I'intérêt
a porté sur l'étucle des caractéristiques cristallographiques cles plans d'accolement
entre les deux phases.

4.3.6.1 Déternrination cles pla,ns cl'accolernent à partir des tra,ces rles platelets rnar-
tensitiques sur deux surfa,ces perpendiculaires

Dans un premier temps, les plans d'accolement des platelets rnartensitiques ont été
cherchés. Dans ce but, les orientations individuelles de 22 grains situés sur le borcl
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d'un échantillon TN1000 ont été déterminées. Ensuite, les anglcs des traces des
platelets martensitiques arrivant sur le bord de l'échantillon dans r,hacun des grains
ont été mésurés par rapport à un repère macroscopique défini srrr les deux surfaces
perpendiculaires voisines. Ceci est illustré schématiquement darrs la figure 97.

Figure 97: Représentation schéuratique de I'analyse des traces dt.s platelets marten-
sitiques sur deux surfaces perpendiculaires cle l'échantillon

La figure 98 montre un grain sur les deux cotés du coin avec les tl'a,r'cs martensitiques
arrivant au bord.- Les angles ô et ( déterminés sur les deux surfa,('(.s par rapport aux
axes du repère macroscopique sont également présentés.

101

Figure 98: Micrographie du
échantillon TN1000 avec des

même grain sur deux surfaces perlx'rldiculaires d'un

traces des platelets martensitiques arrivant sur Ie bord
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Les résultats obtenus (le detail des calcul des plans d'accolement sorrl, présentées dans
I'appendice B) sont illustrés dans la figure 99 où les pôles des plans d'accolement
sont présentés dans le triangle standard. Les numéros indiquenl, les grains dans
lesquels le plan d'accolement correspondant a été déterminé.

Figure 99: Les positions des plans d'accolement déterminés, rt'présentés dans le
triangle standard

Bien qu'on puisse constater une certaine dispersion des pôles, il y a rrn grand nombre
de ceux-ci (voir par exemple grains 3, 8, 9, Il, 12, 14, 16,17, l1)) <1ui sont proches
les uns des autres. Certains autres pôles s'écartent un peu plus <l<' <'e groupe comme
par exemple ceux des grains 6,7, 15 et 22.
Plusieurs raisons peuvent être à I'origine de la dispersion des résull,a.l,s. Premièrement,
I'inexactitude de la détermination des angles est d'autant plus irrrportante, que la
trace du platelet est courte. Ceci est dû au fait que la direcliorr effective d'une
trace courte est plus difficile à identifier sur la micrographie par lalrport à une trace
longue. Cet effet est renforcé par le fait que I'intersection entre lt.s rleux surfaces de-
vient légèrement c.ourbée pendant la préparation métallographiqrrt.cle l'échantillon.
L'erreur angulaire de détermination est de I'ordre de 3 à 5o selorr la longueur de la
trace du platelet.
Deuxièment utre certaine dispersion peut être attribuée au fail; <1rre la matrice et
le platelet ne sont pas parfaitement cohérents, en raison cle corrl,ra.intes à leur in-
terface [129]. Ces c.ontraintes peuvent conduire à cle petites variations cles plans
d'acc.olement. Comme I'ont montrées des études sur un acier avec 1,78(%poids)
C [129], de faibles contra,intes à l'interface peuvent déjà conduir.. à. cles variations
importantes du plan d'accolement par ra,pport au cas ori il n'y a, [)ls ces contraintes
supplémentaires.
Malgré la dispersion des résultats, on trouve qu'un bon nombre tlt' platelets marten-
sitiques ont des plans d'accolement d'indices assez proches. Ces lrla.ns sont proches
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d'un plan de la famille {234}. Ceci est montré dans le tablea,rr 17 qui donne les
écarts angulaires 7 entre les plans d'accolement déterminés exJrirrimentalement et
le plan le plus proche de la famille {æ }. Les indices (hkl)r reprr'rsentent les plans
d'accolement expérimentaux tandis que (hkl)2 représentent les ilr<lices d'un plan de
la famille {234}.

Sraln h l kr l l h2 k2 l2 ^ ,  l o

2 -0,74019 0,26599 -0,61756 4 2 3 7,0
3 0,53314 -0,76416 -0,36308 3 4 2 1,9
6 0,,79790-0,56521 0,20950 4 3 2 9,8
n
I -0,79895 0,20753 -0,56495 4 2 3 10,0
8 -0,75936-0,59576 0,26162 4 3 2 6,6
9 -0,34798 0,52918 -0,77387 2 3 4 2,7
i l -0,79223 -0,29512 0,53218 4 2 3 4 r 7

t2 0,:J22:160,55371 -0,77369 2 3 4 6,4
I4 -0,77447-0,:314390,54937 4 2 3 ;],9
15 -0,75660 0,62567 -0,19000 4 3 2 l l , 1
16 0,33045 0,54367 -0,76726 2 3 4 '2,4

T7 0,76863 -0,53590 0,34711 4 3 2 0,8
19 0,75863 0,52193-0,38995 4 3 ,2 '2r5

20 -0,57262 -0,77065-0,27965 3 4 2 5,5
22 0,t7766 0,53809 -0,82395 2 3 4 12,I

Tableau lT: Plans d'accolement déterminés à I'aide des traces rles platelets mar-
tensitiques de l'échantillon TN1000 et comparaison avec un pla,rr correspondant à la
famille {234}

Les plan d'accolement des pla,telets rnartensitiques déterminés <lir,tts les grains 3, 9,
11, 14, 16, 17 et 19 font un écart angulaire inférieur à 5o avec rrrr lrlan {234}. Pour
le plan d'accolenrent déterminé dans le grain 17, cet écart est rrri'ttre inférieur à 1o.
Les plus grancles clifférences angulaires constatées sont de I'orrlrt' de grandeur de
10 à 12". Elles correspondent aux traces des platelets marterrsitiques des grains
pour lesquels les pôles des plans d'accolernent dans le triangle sta,rr<lard sont les plus
éloignés par rapport à la rnoyerure.

4.:1.6.2 Calcul cle la normale au plan d'accolement par la théorir. phénoménologique

Par ailleurs, la théorie phénoménologique a été utilisée pour cirlculer la normale
au plan d'accolement de platelets martensitique. o". Cette tlrtiorie ainsi que les
résultats obtenus sont présentés dans ce paragraphe.

r03
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La théorie a été cleveloppée indépendamment par BowlnS et Mlr iKENSIE [130,1311
et LtnspRMAN et al. [132] dans les années 50.
Cette théorie essaie de rendre compte des observations expérinrr.rrl,ales de Ia trans-
formation martensitique telles que changement du réseau cristallirr, existence d'une
relation d'orientation entre les phases et existenc.e d'un plan d'a,r'r'olement.
Pour la tra,nsforma,tion de phase martensitique p ) (r" , une corre$pondance possible
entre les deux réseaux cristallographiques est représentée dans la ligure 100.

-.- +[011]u

r04

(U

(5

1rôo1u

a - o

[110]-.
\

[1 1 i]o

:  1 ,001 .

Figure 100: Clorresponclance possible entre les réseaux cubiques t.t, orthorhombiques

Tout cl'abord, pour passer d'un réseau cristallin à I'autre, orr peut réaliser une
déformation pure de BnlN qui conduit à une contra,ction d'un rk.s a,xes principaux
et d'une dilatation des deux a,utres. Cette déformation conduil irrrx déplacements
d'atomes les plus courts. En tenant c.ompte de la correspontla,rrce entre les deux
réseaux et les para,mètres de maille, cette déformation est définit. rla,ns un repère K6

[Fa, a]. ' ,  z i ]  :  [100]p[01l]p[0tt ]p de la phase mère pa,r la matr ict ' :

BKb : ( 4 .1 )
(nr o o
f o \z o
\o o'r ,

,,
avec r71 - 3eL

A B

C,,

'Æ"p
:  0,920. n2 : #-: 1,062 et r73 =

!  2a ' t

Schématiquentent, cette déforma,tion pure de BetN transforrne rrrr.. sphère unitaire
de la phase mère /i décrit par l 'équation:

, ' '  +y '+  z2  - -  l

en urr ellipsoïtle tle la phase nrartenitiqrr" o" décrit par l'équatiorr:

(4.2)
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(#)'.(#)'.(#)'
la figure 101.

[011]F ll [020]""

0  1 | ' ;

[011]n ll [002]d, ,, I

: l

'11o0l8 ll [2001""

(4.3)

Cet effet est illustré dans

/

Figure 101: Déformation d'une sphère unitaire en une ellipsoïde <lrrt.à la déformation
pure de BatN

D'une manière générale la distortion de BRIw ne permet pas de lilisser un plan non
distordu. Il est donc nécessaire d'adjoindre un cisaillement sulrplémentaire S, qui
ne change pas la structure cristallographique de la maille mais qui rend le plan
d'accolement non distordu dans cette structure. Un tel cisaillt.rrrent, aussi appelé
déformation à reseau invariant, peut être réalisé soit par glisserrrr.rrt cristallographi-
que, soit par maclage, soit par les deux mécanismes ensemble. Après ce cisaillement
supplémentaire, un plan devenu non distordu est encore tounrri. Puisque le plan
d'accolement reste par définition non distordu et non tourné perr<lant la transforma-
tion, une rotation rigide exprimée par une matrice R supplémerrt,ir,ire est également
nécessaire.
La déformation macroscopique de la transformation P1 peut a,krls être caractérisée
par la relation Q.a):

&:  RSB (4.4)

Cornnre on peut le constater en regardant la uratrice de Bnln. il v a, pour la trans-
formation lJ + a" une cornposante principale de cette matrice qrri est pratiquement
égale à 1. Ceci veut dire que dans une direction principale du rept"rt K6 la dimension
de la rnaille ne change pratiquement pas pendant la transformatiorr. Dans le cas où
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cet effet est observé et où les deux autres directions subissent une contraction et une
dilatation, la déformation de BntN permet la présence de plans rron distordus [51].
Dans ce cas la déformation à reseau invariant S n'est pas utile el, la relation (4.4) se
simplifie en:

P t :  RB (4.5)

Dans la suite, le calcul du plan d'accolement est présenté a) err l,enant en compte
cette simplification et b) en appliquant la théorie phénoménologir;rre complète - cas
du glissement cristallographique - et c) en introduisant le maclage ('omme mécanisme
activé pour obtenir un plan non distordu après transformation. Darrs le cas du calcul
avec la théorie phénoménologique simplifiée, le calcul complèt ck,s éléments B et R
et de ce fait de la déformation macroscopique P1 est également Pr'ésenté.

a) Calcul ilu plan d'accolement à l'aide de Ia thé.orie phénornénokqique sirnplifi,ée

Le plan contenant les vecteurs 0Z et 0b (voir figure 101) devierrl, :rprès transforma-
tion Ie plan qui contient OA, et 02. Prisque llOTll : ll0z,ll er rlrrr OÀ * Oh : 0A,
* 0Z'le plan considéré est non clistordu par la transformation. l,r. vecteur OÀ aoit
conserver sa longueur après la déformation de BRIN, donc:

*' + y' : (ntr) + (ryrù -) (4.6)

L'angle \[r que forrne la direction /uu"" OÀ e* alors égal à:

t : tan-t (r.) : 41,62o (4 .7)

Après la déformation de Blltt, la trace du pian d'accolement r.st, représentée par
OA'. C. vecteur est de mo<lule 1 et A' appartient à I'ellipse:

r06

*( / ) ' : ,  -+ u ' :
\uz1 t '

( * )

(4 .8)

L'angle V' que forrne la direction i uu"" OA, est alors égal à:

û '  :  tan- | : 51 ,68o (4.e)

La rotation R nécessaire pour conserver un plan non tourné perrrlirnt la transforma-
tion de phase est définie de la manière suivante:
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a v e c a - i û - V ' : 4 , 0 6 o .

Tenant en compte de cela, l'équation (a.5) a la forme:

(  cosa -s ino 0 \RKb:l.. ' i" .î" 
i)

I nrro"o -rl2sina 0 \
RBxo: ln ' ï ""  , r î .o 

:")

(  l r  cos 0 - f t rs ina 
f rs in  n  \

RBx. :MKr ,M- t : l  f ts ina \cos"+T - \cos, t * \  
|  (+ . tZ)

\ - f ts ino 
- !coso+T \c .os ,u* \  I

(i)^("{Y):(;:lr)

(4 .10)

(4 .11)

(4.14)

Finalement, la déformation macroscopique homogène observée pertt être exprimée
dans le repère défini par les axes principaux de la symétrie cubi<;rre K".

Pour faire ceci, on utilise la rnatrice de changement de base M, qrri permet de passer
du repère Xo [i j ,É]: [100]B[01118[011]B au repère K" [i i ,r ir1 : [100]9[010j8[001]B
et qui a la forme suivante:

(4 .13 )

]}

Quant au plan d'accolement, il fait un angle de 47,62o avec la, rlirection [100]9 et il
contierrt Ia clirection [011]B : k. La normale ri du plan d'accolerrrt.rrt est donc définie
par le produit vectoriel entre É et OÀ dans Ie repère K5:

dKu:ÉnoÀ:

Dans le repère K", les composantes de la normale au plan d'accolerrrent sont obtenues
en tenant en compte la matrice de changement de base M entrt. les deux systèmes
de coordonnées. En tenant également en compte l'angle i[ déterrniné ci-dessus, on
obtient alors:
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A 0,88" près, le plan d'accolement calculé par la théorie phénomérrologique simplifiée
peut être indexé comme un plan du type (322).

b) Calcul du plan d'accolement à I'aide d,e la théorie phénoménologique complète -
cas du glissement cristallographique

Dans le cas ori une des quantités r1i de Byo n'est pas égale à l. il faut introcluire
une déformation à réseau invariant S, c'est - à - dire une déforma,l,ion, qui ne change
pas les dirnensions de la maille orthorhombique obtenues après la, déformation de
BatN, pour obtetrir un plan non distordu. Cette déformation à niseau invariant est
considerée dans un prernier temps comme un glissement cristallographique. En con-
sidérant les paramètres de maille de la phase orthorhombique a" lstructure Cmcm)
on trouve que le plan le plus dense de cette structure est le pla.rr (010) et que la
direction la plus dense dans ce plan est la direction [101]. Puis<1rre les systèmes de
glissement les plus faciles à activer sont normalement ceux qui corrt,iennent les plans
et directions les plus denses d'une structure donnée, le système rk'glissement utilisé
dans les calculs est le système (010)" [101]"5. La déformation à reseau invariant
exprimée par la matrice S peut être décrite dans le repère K. [**, ys, zsf : [101]",
[010]" A [101]", [010]". Le cisaillement S s'exprime alors:

(4 .16)

La matrice B peut égalernent être exprimée dans ce nouveau repi.r'e dans la forme:

(4 .15)

sâi)

) (r î;) (1 l,c'
-o,'

0 ,T)(4.r7)

En faisant le produit F : SB on obtient:

L'index o signifie que ce système de glissement est defini dans Ia structurr. orthorhombique
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pKs (4.18)

A-  r71a '2  l r 1sc '2 ,  Q : ry1a tc t -T1sa tc ' ,  D : r l r ,  E : r l r r ! 2  a rpa '2 ,

Puisqu'un plan doit être non distordu après I'opération de B el, de S, la matrice
F exprime une déformation à plan invariant. Pour ce type de rléformation, tout
vecteur dans le plan non distordu ne change pas de longueur lors rle I'op'eration de
F. Ceci s'exprime par:

l ly- l l  :  F.  l l r l l  (4.1e)

avec lly-ll : l lt l l, l lt l l : tfrfi l ' et l ldll '? - {E,ce qui conduit à I'r.xpression:

{ . ( r r r -1)  i :o

(f ï'i)

Une condition nécessaire et suffissante pour avoir une déformatiorr à plan invariant
est qu'une cle valeurs propre de FTF soit égale à 1 ce qui revient l,r'ouver les valeurs
de g qui soient telles que:

aet( r r r  - / ) :o

Deux solutions sont alors obtenues pour g:

(D '  -  \ .  (A r . [E '  -  r ]  -2 .  A .  C2 .  E  -  E2  +  ( ( :2 -  l ) , )

D2 . (82+C2_r )

Les deux solutions calculées gr,z : + 1,965738 10-2 sont ensuit<' rr.injectées clans le
produit FTF et les deux autres valeurs propres de FTF peuvent ô,|,r't'obtenues. Pour
8r et Bz on calcule les nrênres valeurs propres, telles que Àf : 0,{)2028 et Àl : 1,0633.
La diagonalisation de FTF perrnet d'obtenir la matrice de passa,g<. Ps.

Fr F : Po. L2 - P;r (4.2J)

Les vecteurs colonnes de Ps définissent un r)ouveau repère Ko [*o, yp, zp] dans
lequel FrF est diagonal:

( t t")*"  :  À2 : (4.24)

(4.20)

(4.2r)

(4.22)

(i lft)



4 ANALYSE DES RESULTATS ET DISCUSSIOIV

La deuxième valeur propre,qui est égale à 1 signifie eue yn restc invariant au cours
de I'opération de F. De ce fait, 1rp est contenue dans un plan norr distordu.
La connaissance des deux autres valeurs propres permet de dél,t-.rminer un autre
vecteur unitaire non déformé par I'opération de F dans le plan xD - zD:

(^ l - r )12+(^ : - r )22:o (4.25)

Dans cette équation x et z sont les composantes d'un vecteur rlril,aire non déformé
par I'opération de F. On peut donc écrire:

110

7

x:

1-À?
E= 

- tau l'

(4.26)

Après la transformation, x et z deviennent x' et z' et on obtienl,:

(4.27)

Pour calculer la déformation macroscopique P1 à I'aide de la tlrriorie phénoménolo
gique complète il faut considérer maintenant la rotation R. (-lel,lr.rotation est une
rotation d'angle X - X' autour de l'axe y' dans le repère Kp
Dans le repère Kp deux vecteurs non déformés y-p - (0, 1, 0) et, tt',: (cosX,0, sinX)
se trouvent alors cians le plan d'accolement. L'angle X peut ôlre calculé à I'aide
de la relation (4.26). La normale au plan d'accolement dans le rr.père Kp est alors
obtenue en faisant le produit vectoriel entre les deux vecteurs:

ù K n : (4.2s)

dK . :  M .b .Mas -M"s . f r . xo

1-À"'
r t  \ t r

/ 0 \  / cos1 \  /  s i n l  \dKo:ionr7: lr f  nl  o l : l  o |  (4.28)
\ o /  \ s i n1 /  \ - . o ' 1 /

En enjectant la valeur de X calculée, on obtient pour les deux dilliirentes valeurs de
g le même plan d'accolemerrt dans le repère Kp:

/ o,Tz+Tz \
lol
\ -0,67837 I
le repère cubique K" par la rr-lation:On peut exprirner la normale d dans

(4.30)

Ici Mgo est la ma,trice de changement de base, qui permet de passer du repère K,
dans le repère Ko, Mts est la matric.e de changement de base errt,rt.Ks et K, et M"6
est la matrice de changement de base entre K. et Ku.
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On obtient deux possibilités pour les plans d'accolement dans k. repère K" corre-
spondant aux deux valeurs de g (négative et positive):

/  0,7590263 \
liK. (gr ) : | 

-0, 388308b I
\ 0,5225856 I

Les deux solutions différentes correspondent au fait que le changcrrrent de signe de g
implique un changement de signe cle certains éléments de matrices rle changement de
base. Lors des calculs des changements de repère, ceci conduit à, r'es deux solutions
difiérentes.
Dans le tableau 18 sont donnés les écarts angulaires ul et u2 entre k's différentes plan
d'accolement déterminés expérimentalement et les deux solutiorrs calculées. Dans
ces calculs, les signes des plans ont été négligés. De plus, les indi<'r,s ont été ordonnés.
L'angle u1 est l 'angle entre le plan d'accolernent expérimental et l<. plan calculé pour

Br, tandis eue u.2 correspond à I'angle entre la plan d'accolernenl, r.xpérimental et le
plan calculé pour 92.

Tableau 18: Différence angulaire entre les plans d'accolement, t.xpérimentalement
déterrninés et les deux plans d'accolement calculés

Pour tous les plans d'a,ccolement determinés une meilleure corrt.sponda,nce est ob-
tenue a,vec le plan calculé par 91.

(  o,7t)93585 \
et  dx.(gr)  :  |  -0, , ' r ,571831 |

\ o, 4:116915 )

numéro de grain 4 l o uz lo

2 R q 10,3
;] 2r9 5,2
6 10 ,8 13,7
a
I 10 ,9 13,7
8 814 10,4
I 2,5 6,26
l 1 5 ,1 8,9
12 6,9 9 ,1
L4 4,6 7,8
15 12,8 14,7
r6 1,9 6 ,1
17 l r2 5,6
19 , , 5,9
20 6,9 9,4
22 12,7 16
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Aucune explication n'a pas pri être trouvée pour ce fait. Par aillr.rrrs, il est avancé
dans plusieurs travaux [129-131], que les deux solutions de g rlonnent des plans
d'accolement cristallographiquement équivalent. II semble que cc rre soit pas le cas.
Seuls LIBeERMAN et al. rapportent aussi deux solutions différenl,cs par des calculs
similaires. Puisqu'ils n'observent dans leurs expériences que de plans d'accolement
correspondant à une de leurs solutions, ils concluent que la solutiorr la plus en accord
avec l'expérience est probablement énergétiquement plus favorabk' que I'autre.
Par contre, si on essaie de trouver des plans ayant des indices r.rrtiers proche des
deux solutions calculées, on constate que pour 91 Ie plan d'accok.rnent calculé peut
être identifié à 2,6" près cornrne un plan (4 2 3), tandis que cehli de 92 est à 3,95o
d'un plan (4 :l 2). De ce fait, les calculs à I'aide de la théorie phénoménologique
complète fournissent un plan d'accolement, qui appartient à la farrrille {234}, ce qui
est en accord avec les observations expérimentales.

a) Calcul du plan d'accolement à l'aid,e de la théorie phénornénolotlique en introdui-
sant le maclage conzme mé,canism,e actiué pour obtenir un plan tt,orr, distordu après
transformation,

En plus des calculs clécrits ci-dessus, la norrnale au plan d'accolt.rrrent a été calculée
en utilisant le maclage pour réaliser Ia déforrnation à plan invariant S. Les calculs
ont été faits confonnernent à ceux detaillés par LleneRMAN r,t al. [132]. Ils se
basent sur l'hypothèse que la transformation martensitique cl'urrr. structure cubique
centrée donne de dornains orthorhombiques en relation de macles. Le plan de macle
introduit dans les calculs est le pla,n (111) dans la structure orl,lrorhombique; c'est
un pla,n rpi a été également observé expérimentalement [45].
Comme clans le cas clu glissement cristallographique, la première optiration nécessaire
pour la modélisation de la transforma,tion martensitique est la dtilirrrnation de BIIN.
Cette déformation est illustrée pour les régions I et2 dans la figrrre 102.
Les déformations de BIIN dans les repères orthorhombiques cles ,leux regions peu-
vent être exprirnées par les matrices:

Bi:

La transforma

(4 .31 )

tion de ces deux matrices dans le repère cubique cor

BÏ :
0
a

aO

0

etB" ,  - (4.32)
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att ^

k, k'

Figure 102: La déformation pure de BnIN des regions a) 1 et lr) 2. Les vecteurs
unitaires (i,j,k) représentent le repère cubique; (i'j ',k') et (i"1",k") représentent les
axes principaux tle la cléforrnation de BntN dans les deux régions

Après cette cléformation de BetN les deux régions ne sont pas en('ore en relation de
macles cohérentes. Pour faire ceci une rotation supplémentaire ll1 est nécessaire et
la déformation résultante dans chaque région est alors:

Pt  :  RtBr  et  Pz:  RzBz

Dans la figure I013, une c.oupe de la phase orthorhombique est prrisentée.

(4.33)

Figure 103: Coupe cle la phase orthorhombique rnontrant la, sl,r'ucture lamellaire
d'un volume relatif x pour la macle 2 et d'un volume relativ de (l-x) pour la ma,cle
1. La l igne brisée 0A'B'.. .V'provient de la l igne droite 0V dans la structure cubique
de depart

Un volume de la phase cubique est transformé dans une structurr. larnellaire orthor-
hornbique avec des domaines en relation de macle avec un volunrt. relatif de x pour
la Irracle 2 et rur volurne relatif de (1-x) pour la macle 1. I-lne lignt'É :0V qui était

- j , j "

a) b)
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initiallement une ligne droite dans la phase cubique devient apri,s transformation
une ligne brisée 0A'B'...V'. Seule la distortion moyenne sur les regions macEes doit
être considerée et il est alors suffisant de traiter la somme vectorir.lkr 0V' : r' : 0A'
+ AiB' + ... + UÛ' .omme la transformée de r". De ce fait on pr.rrt écrire:

r '  :  (I  - r)P1r I rPzr: [(1 - *)Pr - l  æP2]r : tr) .11 (4.34)

(4 .36)

E  :  (1  -  t )P ,  I  rPz :  (1  -  r )R1 f i  *  rR2B.2 (4.35)

La matrice E est Ia matrice qui décrit la distortion totale de la tr.arrsformation. Elle
décrit alors dans le repère cubique de ce qui se passe avec un ve<.r,rrur initial r- dans
la phase cubique qui devient après transformation un vecteur /.
Les deux rotations R1 et R2 ne peuvent pas être determinées rlircctement à l'aide
du formalisme décrit jusqu'ici. La rotation relative R entre les clt.rrx regions maclées
est obtenue etr imposant que les vecteurs 0É' et 03' duo, la figrrr.c 102 a) doivent
coïncider avec les vecteurs 0,É" et 0,4" dans la figure b) pour a,ssurer des macles
cohérentes' Ceci signifie que la rotation relative R doit mettrt. t'rr coïncidence les
plans R"0S" et R'OS'. Initialement ces deux plans étaient cles pll,ns (011) clans la
structure cubique et de ce fait la normale d de ce plan a les nri.rrrr,s indices que ce
plan. Les deux normales de ces plans après transformation, exprirrr,ies dans le repère
cubique, sont:

avec

avec:

, ra" :  g ;  '  6  e t  i ;  :  a ; 'n
Finalement après noruralisation on obtient les deux normales telk.s que:

(4.37)

(4.38)

L'axe cle rotation i : (zr)az)zs) est obtenu par le produit vet.l,or.iel de ces deux
norrnales et I'angle de rotatioru par leur produit scalaire. Ceci lrr.rrnet le calcul de
la matrice R.
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E:Rr [ ( 1  - r ) 81  I rRB t ] (4.40)

De ce fait:

E:  ÀrF

F: (1  - r )&* rRBz

Cette matrice F obtenue, la poursuite des calculs est identiqur. à celle utilisant le
glissement cristallographique dans le cas de la théorie phénonrrirrologique complète
(voir chapitre précédent à partir de l'équation 4.18). Il faut dou<' rliagonaliser main-
tenant la matrice F, en utilisant la matrice FT. On impose à rrouveau la condition
suffisante et nécessaire que pour obtenir un plan non distordrr a,1rrès transformati-
on: une valeur propre du produit FFT doit être égale à 1. Prrisque la matrice F
contient cette fois-ci plusieurs éléurents dépendant de x (darrs lr. cas du glissernent
cristallographique un seul élément de la matrice contenait urr pa,ramètre inconnu
(g)) l'équation qui doit finalenent être résolue est du sixième <k.gré. Parmi les six
solutions possibles pour x, il y a 2 solutions représentant les va,lt.urs maximales et
minimales [1i]2].
Après avoir fait tous les c.alculs conformement à ceux décrits darrs le chapitre précéd-
ent, on obtient dans le repère principal c.ubique K" deux solutiorrs différentes pour
les deux valeurs de x qui donnent deux plans d'accolement différt.rrt,s. Les deux plans
d'ac.colement ont les norna,les suiva,ntes:

t .15

avec

I  I - r l c . os t . l  z l  422 ( I  - cos r . )  * z3s in r .  44 ( l  - cos  t ) * zzs i n r  \
n :  |  422 ( I - cos  t ) - 4s i n t  I - " | cos t * z l  z2z j ( l  - cos  t ) l z l s i n t  I

\  z1z3 (1  - cos  t ) * z2s in t .  224 ( I  - cos r )  - z1s in  t  1 -  z l cos t - l z3  I
(4.3e)

Puisque R est la rotation relative entre R1 et R2 l'équation 4.li,rr peut être écrite de
la manière suivante:

(4.41)

(4.42)

(  0 ,5493808 \
à'6.(macle I) :  |  

-0,b040082 
|

\ 0,6664506 /

( 0,5352022
et d6.(nracle 2) : | -0,5016264

\ -0,6296b40

A 2,37' le plan d'a,ccolement pour la solution appelée macle 1 colrespond à un plan
(33a) tandis qrr'à I,44o la solution appelée macle 2 c.orresponcl à rrn plan (334). Les
calc.uls de la, normale a,u pla,n d'accolement sous l'hypothèse qrrt. la déformation à
pla,n inva.riant est réalisée par maclage conduisent alors à des plarrs <1ui appartiennent
à la famille {:l:}4}. Oes plans par contre ne correspondent pas a,\,(.c les observations
expérirnentales. De ce fait on est tenté de conclure que la dtiftrrmation à réseau
invariant se réalise plutôt par glissement cristallographique que [)àr du maclage.
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4.3.6.3 Etude supplémentaire vérifiant les résultats de la théorie phénoménologique

Au cours de cette étude, les platelets martensitiques de deux éclrantillons (TN8701
et TN8703) ayant subi différents taux de déformation ont été analysés. Cette étude
a consisté dans un premier temps à la détermination des orienl,a,l,ions individuelles
de grains dans lesquels cles platelets martensitiques doivent être rrltérieurement ana-
lysés. Ensuite les angles 7 que font de différents types de platck.ts martensitiques
dans les grains dont les orientations individuelles sont connues orrt été déterminés
par rapport à un repère macroscopique défini. En tenant en c6rrrpte de la relation
d'orientation existante entre les phases B et a" ,les angles qrre font les traces des
24 variants martensitiques théoriquement possibles dans chaqrrr.grain, ont été cal-
culés dans le même repère. Cec.i a été fait sous I'hypothèse que k. plan d'accolement
éxistant entre les deux phases est celui obtenu lors par la théorir. phénoménologique
complète en introduisant le glissement cristallographique (solut;iorr gr). Finalernent
les angles déterminés expérimentalernent et calculés ont été c.orrrlrarés pour chaque
grain.
Des orientations individuelles de 122 grains pour l'échantillorr 'l 'N8701 et de 144
grai's dans le cas de l'échantillon TN8703 ont été déterminées.
Les rnicrostructures de ces deux échantillons sont présentées clarrs les figures 104 et
105 et les tableaux 19 et 20 rnontrent les résultats obtenues porrr rrn certain nonrbre
de grains représentatifs.
On constate pour'la plupart tles grains étudiés une bonne corrt,slrondance entre les
angles observés expérimentalement et I'angle que fait un de 24 r,ariants possibles.
Le décalage angula,ire est souvent inférieur à 5 o. Les erreurs <k. rlétermination des
angles sont de I'ordre de 3 à 5o comme dans le cas précédent. l,r. bon accorcl entre
les mesures expérimentales des angles et des prévisions théorirlrres montre que la
théorie phénoménologique avec le glissement cristallographiqur, r'st, capable dans ce
cas de prévoir le type des plans d'accolement.
A coté de ces platelets il y a dans certains grains, cles platelets nrlr.l,ensitiques faisant
un écart angulaire plus importa,nt avec la trace théorique la plus proche. Comme il a
été déjà clécrit dans le chapitre concernant la détermination exprir.inrentale des plans
d'accolement par a'nalyse de cleux surfaces, une dispersion des pla,ns d'accolement
peut être provoquée par l'apparition ou le changement importl,rrt du champ de
contraintes local. Il serait donc imaginable que le champ loca.l <l,.containtes autour
de ces platelets martensitiques soit assez différent cle celui flrr reste du grain et
conduit cle cette manière à un plan d'accolement qui n'est plus rlu type {234}. Les
platelets concernés sont souvent très petits et sont proches d'urr .j.rints de grains où
les contraintes sont largement influencées par la proximité des gr:,rins voisiirs.
Une vériflcation directe et locale de cet effet n'est pas réalisée lr.tuellement. Pour
vérifier cette hypothèse, la connaissalrce des champs de contr.liutes locaux dans
les grains concernés est nécessaire mais une telle détemrination rr'est pas réalisable
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Figure 104: Cartographie de l'échantillon TN870l. ,rr0 x
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tt',i,,rf$*i
Figure 105: Cartographie de l'échantillon TN870ll. l'r0 x
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grarn variant ^lrnur 
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o
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I 1 n, 1,83 5)17
6 3

10
-59
53

-55,71
53,90

3,29
0,90

8 2
I
23

-ôo

62
32

-57,46
64,01
19,95

2,46
2,07

12ro5
30 t7

2I
22

-4r
33
6

-44,00
31,35
2,36

3,00
1,65
3,64

40 I
11
13

-2:J
-36
30

-30,94
-37,51

32,60

7,94
1,51
2,60

47 1
t4
19

-51
-7L
39

-51,18
-73,92
50,68

0,18
2,82

11,68
70 1

2
4

-59
64
49

-59,33
67,54
45,94

0,33
3,54
3,06

90 ,7
I

15
20

-54
19
-42

-56,44
34,32
-40,69

2,44
L5r32
1,32

95 2
9
l5

44
-68
-49

48,47
-66,43
-45,6r

4,47
I ,57
3,39

108 19 -41 -38,19 2,82
111 11 64 61,69 2,31
113 7

13
24

-oo
-r4
62

-54,79
- l2 , l l
63,82

0,2r
1,89
1,82

720 19 -64 -66,25 2,25

Tableau 19: Angles mesurés et calculés des traces martensitiques rlirus certains grains
de l'échantillon TN8701



4 ANALrIE DES nÉsumtrs ET DrscussroN 120

grain variant l o
/mes/ J"ù lo Lr l"

2 I
3
6
13

43
-9
-36
35

43,36
-10,95
-37,19
47',5I

0,36
1,95
1 ,19
6,51

3 4
l1
24

-64
90
-13

-66,7r
88,98
-10,69

2,7I
I ,02
2,32

12 11
16
I7

-38
-78
27

-37,99
-67,04
23,62

0,01
10,96
3,38

35 9
20

-34
54

-34,51
52,15

0,51
1,85

30 T7
2T
22

-4r
33
6

-44,00
31,35
2,36

3,00
1,65
3,64

40 ll

6
2T
22

-87
25
44
-28

-73,:18
31,45
44,65
-24,62

L3',62
6,45
0,65
3,39

61 7
10
t2
2 l

-63
-5
66
49

-59,52
-6,69
70,13
50,07

3,48
1,69
4 ,13
1,07

109 I
15
19

15
46
-15

14,81
50,83
-0,30

0,19
4,83

L4,,7O
135 4

l l
24

7:J
50
-62

69,45
46,80
-62,74

3,55
:],20
0,74

144 6
F7
I

37
-51

36,19
-53,46

0,81
2,46

Tableau 20: Angles mesurés et calculés des traces martensitiques <larrs certains grains
de I'échantillon TN8703
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expérimentalement de manièr.e simple.

4.3.7 Conclusion

Les mécansimes de déformation activés dans I'alliage de p-Cez ont été étudiés au
cours de cette étude sur trois microstructures différentes. Unè rlrir:rostructure était
complètement B,les deux autres présentaient un certain pourccrrtage de phase a
suite à un deuxième traitement thermique.
Les essa,is de traction suivants ont été poursuivis jusqu'à ruptrrrc ou arretés après
difiérents taux de déforrnation. Ces derniers ont permis d'étuclir.r aussi le compor-
tement du matériau lors de la décharge. Pour les trois microsl,ructures étudiées
le même taux de traction donne cles charactéristiques mécanir;rrr.s similaires. Tant
que l'on reste dans cles déformation dans les limites du platearr rlans la courbe de
traction, une quantité similaire cle rnartensite se retransfornre.'rr B à la décharge.
Par contre, plus le taux de déformation est faible plus cette rt.laxation due à la
retransformation de la rna,rtensite en phase mère intervient tôt.
En ce qui cotrcerne les microstructures après traction, des pla,t,r.lr.l,s martensitiques
sont présents dans partiquetnent tous les grains des échantillorrs tra.ctionnés jusqu'à
rupture et à 8%. Dans la microstructure tractionnée à 5 % il y a, l,rois categories de
grains; ceux clui contiertneut pratiquenrent entièrenrent des platr.lt.l,s martensitiques,
ceux qui en contiennent partiellement et ceux qui n'en contierrrrcrrt pas.
Une analyse de systèmes de glissernent cristallographiques da,rrs la phase B a été
réalisée pour l'échantillon tractionné à 5 Yo. Seuls les 2 syst,à.rrres de glissement
{110}<111) et {112}<111) ont été déterminés. (. les 2 systènr.s orrt été déterminés
dans des grailts qui ne présentaient que du glissernent cristallogral,hique (pas de pla-
telets observa,bles de la pha,se martensitiq.," o" dans ces grains arr i\tBT). Cependant,
pour tirer des conclusions plus fiables il faudra étudier un norrrlrrr. rie grains stati-
stiquement plus représentatif, ce que nous n'avons pu fa,ire. Da.rrs la. poursuite de ce
travail, il devrait donc être possible en travailla,nt sur un nomblt' rl'éprouvettes plus
importa,nt d'obtenir de renseignements sur I'importance rela,tiv<' .lt' chaque système
de glissement.

Quant à la défomra,tiorr par transformation de phase martensilirlrre une étude des
plans d'accolement a été réalisée. La ciétermination expérinrerrlalt,par analyse des
traces rnartensitiques sur deux surfaces perpencliculaires four.rrit rnalgré une cer-
taine dispersion des résultats montrant que les plans d'accolenrr.rrl sont proches des
plans du tvpe {234}. En calculant ensuite les plans d'accol<'rrr,.rrt par la théorie
phénoménologique on constate que la théorie sirnplifiée ne forrlrrit pas les plans ob-
servés. En appliqua,nt la, théorie complète dans laquelle ou rrtilise le glissenrelt
(010)[101] dans la structure orthorhombique on obtient cleux plarrs d'accolemelt
légèrernent différents qui sont tous deux proches des plans rlt. la famille {ZJ4}.
Le plan obtettu pour un cisaillernent négatif corresponcl nrieus a,vec les résultats
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expérimentaux. Aucune explication physique ne peut pas être dorrnée actuellement
pour ce résultat. Si on calcule les plans d'accolement en tenant <'ompte du macla-
ge sur un plan (111) dans la structure orthorhombique, à nouvr.a,u les deux plans
d'accolement peuvent être calculés. Mais ils ne sont pas en accorrl avec les observa-
tions expérimentales. Les résultats obtenues par calcul (plan d'a.r'colement calculé
avec le glissement cristallographique et le cisaillement négatif) sr.rnblent être con-
firmés par les résultats obtenus sur deux autres échantillons. Da,rrs ce cas, les angles
que font les traces martensitiques dans un certains nombre de grains avec la direc-
tion de laminage du repère macroscopique de l'échantillon ont ril,é comparés avec
les angles que feraient les 24 variants martensitiques potentiels calculés. Pour un
grand nombre des traces martensitiques observées il existe torr.iours une variante
potentielle qui présente, en tenant en compte des erreurs expérirrrentales, un angle
proche de celui mésuré.
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5 Conclusion générale et perspectives

L'activation des différents mécanismes de déformation en fonctiorr de la microstruc-
ture et I'influence de ces mécanismes sur le comportement rnér'a.nique de I'alliage
|-Cez ont été analysées. On a montré que I'activation des dcrrx mécanismes de
déformation possibles (glissement cristallographique et transforrrration martensiti-
que) est fortement influencée par l'état microstructural du mattlrriau.
En ce qui concerne I'influence des mécanismes de déformation sur lr.s caractéristiques
mécaniques du matériau, une déformation par glissement crista.llographique seule
conduit à des résistances mécaniques (limite d'élasticité) élevées mais également à
des ductilités rnoyennes. Une accomodation de Ia déformation irnposée par trans-
forrnation rnartensitique de phase et glissement cristallographi<1rre améliore de la
ductilité. Simultanément la résistance mécanique diminue.
La transforrnation martensitiqtrc P -+ d" est très sensible arrx changements mi-
crostructuraux. Pour que son activation soit possible il ne faut pas que la proportion
de la phase o (transformation 0 -+ 

") 
soit importante. La trarrsftrrmation marten-

sitique contribue surtout à I'accommodation de la déformation irrrposée, si la phase
p possède une stabilité mécanique faible et si la taille de gra,ins ou de domaines B
entre précipités a est suffisamme.nt grande. Puisque la stabilil,ri mécanique de Ia
phase p n'est pas facilement accessible expérimentalement, le sr,ul paramètre qui
peut servir comme critère pour I'activation de cette transfornra,l,ion martensitique
est la taille de giains / domaines B. Indirectement ce paramirl,rr. donne aussi une
indication sur la stabilité mécanique de la phase B puisqu'une a,rrgmentation de la
taille de domaines est liée à des taux de précipitation de la pha,se a plus faible et
conduit à une baisse de la stabilité mécanique de Ia phase B.
La contribution la plus importante de la transformation martensit,ique à I'accommo-
dation de la déformation imposée est observée pour une microst,r'ucture I00% P à
ternpérature atnbiante. Dans ce cas Ia stabilité mécanique dr. la phase B est la
plus faible et la taille de grains est de I'ordre de grandeur de <luelques centaines
de micromètres. Quant aux microstructures biphasées (a * li) à la température
ambiante, seulement les traitements thermiques réalisés à 20 - ;10"C en-dessous de
la température de transus B ortt donné des microstructures qui sr. cléforment parti-
elleurent par transfonnation martensitique. La taille moyenne r{r. rlomaines B entre
précipités o est de I'ordre cle l],,1 à 4,5plm dans ces microstrucl,rrr.t's. Pour tous les
autres traitements thermiques, les tailles de domaines p sont iuftirieures. Pour tou-
tes ces microstructures ce n'est que du glissernent cristallograplrirlue qui accomode
la déformation imposée.
Les meilleurs compromis entre résistance mécanique et ductilitti sont alors obtenus
pour les microstructures qui, par une précipitation cle la phase o limitée, possèdent
cle tailles cle domaines /i cle I'ordre de 4pm.
Pendant les essais de traction interrompus à certains taux de cltil'trrmation, une cli-
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minution marquée de l'élongation de l'éprouvette est observée lors de Ia décharge.
Cette diminution est due à une relaxation élastique du matériau srrivie d'une relaxa-
tion partielle de la martensite formée. Plus le taux de déformation imposée est faible,
plus cette relaxation martensitique intervient rapidement. Le ta,rrx de rétraction de
l'éprouvette par cette relaxation est par contre du même ordre rle grandeur pour
toutes les éprouvettes étudiées, quels que soient leurs taux de défrrrmations.
L'analyse des sytèmes de glissement au MET dans les grains B où il n'y a que du
glissement cristallographique permet de déterminer I'activatiort rle 2 systèmes de
glissement - {110}<111> et {112}<111>. Du fait du nombre l irnité de systèmes
déterminés et de l'équiprobabilité déterminée, on ne pourra conchrrr, sur I'importance
relative des systèmes qu'en développant un travail systématiqur.et statistique sur
un plus grand nombre d'éprouvettes.
La détermination expérimentale du plan d'accolement lors de la i,rn,nsformation B -+
a" donne des indices {hkl} proches de {23a}. En utilisant la thrlrrie phénoménolo-
gique, on a montré, que la théorie simplifiée n'est pas capabl<' rle prévoir ce ty-
pe de plan. Par contre ce type du plan peut être calculé à I'a,ide de la théorie
phénoménologique complète en utilisant le système de glissement (t)10)[101], système
de glissernent le plus facile à activer dans la phase martensitiqrre) permettant de
réaliser ainsi la déformation à réseau invariant nécessaire dans la, théorie. On uti-
lisant le maclage (111) au lieu du glissement les plans d'accok.rnent calculés ne
correspondent pas aux observations expérimentales.
Par ailleurs on trouve ulle bonne correspondence entre les direcliclns des traces de
martensite observables dans un grand nombre de grains et pour k.s deux microstruc-
tures étudiées et les directions cles traces calculés pour les mêmes grains à partir de Ia
théorie phénoménologique dans le cas du glissement cristallograplriclue. Ceci semble
confirmer la pertinence du plan d'acc.olement déterminé de cettc rnanière.
Il faut encore entreprencire des études plus nombreuses sur les correlations entre
microstructures et proprietés mécaniques notamment en considérarrt la participation
relative de chaque système de glissement et/ou de la transfornra,l,ion B -+ o" sous
contrainte.
Les gantes de traitements thermiques qui ont été permis d'obl,t.nir les meilleurs
compromis entre la limite d'élasticité et la ductilité ont été réalisés sur des petits
échantillons de laboratoire dans des conditions particulières et av(.(' un contrôle précis
des températures de traitement thermique. Ce qui sous-entencl <1rre le passage à la
production industrielle devra nécessairement être bien maîtrisé. I Irrr' étude ultérieure
portant sur les échanges thermiques,, I'homogéneité du traitemerrt et sur I'influence
d'une probable oxydation sur les proprietés mécaniques des tôles irrdustrielles serait
donc souhaitable.
Comme nous I'avons montré dans cette étude, I'alliage 0 - Cez perrrret des variations
flexibles des proprietés mécaniques en fonction des traitements tht.rrno - mécaniques.
Cet alliage permet de répondre ainsi à des besoins très différents. il peut donc être

L24



5 CONCLU,SION GENERALE ET PERSPECTIVES

une solution d'avenir pour un grancl nombre d'applications indrrsl,rielles variées.

125
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6 Deutsche Kurzfassung

6.L Einleitung

Mit einer Dichte von 4,5 g/.mt bildet das Titan die Grenze zwischen den Leicht-
und Schwermetallen. Aufgrund dieser niedrigen Dichte und den gleichzeitig guten
mechanischen Eigenschaften hat das Titan Zugang zu einer ganz(tn Reihe von An-
wendungen in den unterschiedlichsten Bereichen gefunden. Stellvertretend sei hier
die Luft- und Rauurfahtindustrie genannt, wo beispielsweise Turbirrenschaufeln oder
auch Teile der Fahrwerkskonstruktion aus bestimmten Ti-Legierrurgen gefertigt wer-
den. Aber auch auf dern Gebiet der Medizintechnik erfahren Til,anlegierungen als
Implantatwerkstoff ein irnrner grôBeres Interesse.
Eine Gruppe von Titarrlegierungen, die in den letzten Jahren cirr groûes Interesse
erfahren hat, ist die Klasse der metastabilen B-Ti-Legierungerr. llrgierungen dieses
Typs zeichnen sich beispielsweise dadurch aus, da$ sie das giirrstigste Verhâltnis
zwischen mechanischer Festigkeit und spezifischem Gewicht a,lk.r' Legierungstypen
des Titans besitzen [1].
Die exakten mechanischen Eigenschaften derartiger Legierungt'rr werden entsc.hei-
dend durch ihre chemische Zusa,mmensetzung und durch die gerra,rren Herstellungs-
parameter beeinflusst. Bei letzteren spielen sowohl die Erschnr<'lzrrngsbedingungen
als auch die nachfolgenden thermischen- oder thermomechanisclrr.n Behandlungen
eine wichtige Rolle.
Charakteritisch fùr metastabile B-Ti-Legierungen ist die Tatsar:lrr,, cla8 es ihre che-
mische Zusarnmensetzung erlaubt, nach einer Wârmebehancllrrrrg im Gebiet der
kubisch-raumzentrierten B-Hochternperaturphase und einer schrrr.llen Abschreckung
ein Gefùge vorliegen zu haben, welches bei Raumtemperatur zu 100% aus B-Titan
besteht. Bei nachfolgenclen Wârmebehandlungen unterhalb clt.r. i/-Umwancllungs-
temperatur scheidet sich hexagonal dichtest gepacktes cv-Titan a,rrs. Die Menge clie-
ser sich ausscheidenden Phase, aber auch ihre Morphologie un<l ilrre Verteilung in
der Matrix beeinflussen nachhaltig die rnechanischen Eigenscha['tr.n der betrachte-
ten Legierung. Aus diesen Erkenntrrissen lâfit sich ableiten, rllll eine Einstellung
bestinlrnter rneclta,nischer Eigerrschafterr mittels kontrollierter Wiir.rnebehandlungs-
bedingungert, urrd sontit delinierter Beeinflussung oben genanlt;r.r Parameter, reali-
siert werden karur.
Der Einflu$ des Gefiiges auf die rnecha,nischen Eigenschaften wir<l rlaclurch bewirkt,
da8 in Abhân8igkeit des konkreten ()efûgeaufbaus clie Verfonnurru von unterschiecl-
lichen Verforurungsmechanismen (Versetzungsgleitung, Zwillingst,ilclung, martensi-
tische Pha,senrrmwandlung) getragen werden ka,nn.
Untersuchungen von PHtt tpps [2] haben beispielsweise gezeigt. rlafi im Falle einer
Verformung, die ausschliefilic.h durch Versetzungsgleiten erfolgt. cine hohe Festig-
keit aber nur eine nierdrige Duktilitât erreicht wird. Eine gleichzr.itige Aktivierung
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der Zwillingsbildung oder einer verformungsinduzierten martensil,ischen Phasenum-
wandlung fùhren hingegen zu einem Anstieg der Duktilitât, sirr<l aber gleichzeitig
mit einer Abnahme der Festigkeit verbunden [3,4]. Bisherige Unl,r'rsuchungen lassen
den Schlu$ zu, da3 die Zwillingsbildung vor allem in binâren P - Ti - Legierungen
auftritt, in Legierungen, die mehrere verschiedene Legierungsek.rnente aufweisen,
hingegen vor allem eine martensitische Phasenumwandlung erfolgl,.
Wichtigstes Kriteriurn ftr das Initiieren einer Zwillingsbildung oder einer verfor-
mungsinduzierten rnartensitischen Phasenumwandlung ist die drrrch die chemische
Zusammensetzung bestirnmte rnechanische Stabilitât der 0 - Phase, welche nach-
folgend kurz als mechanische Stabilitât dieser Phase bezeichnr.l, wird. Da in den
hier interessierenden Legierungen sowohl a-stabilisierende als aur'lr B-stabilisierende
Elemente vorhanden sind, kann die mechanische Stabilitât durch cine Ausscheiclung
von o-Titan beeinflufit werden. Neben der mechanischen Stabilil,ât cler B - Phase
spielt clie Clrôf3e der Kôrner der B - Phase, bzw. die Grô3e dr.r' Domânen dieser
Phase zwischen den a - Ausscheidungen eine wichtige Rolle. N:rr:h [9,10] kônnen
die mit cler Martensitbildung verbundenen Umwandlungsspannurgen in Bereichen
grôûerer p-Kôrner bzw - Domânen leichter akkomodiert werden, wodurch cliese eine
Aktivierung der Martensitbildung fôrdern.
Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Untersuchung der Aktivierurrg rler verschiedenen
Verformungsmechanisrnen in Abhângigkeit von Ànderungen cles ( leftges uncl cleren
Auswirkung auf clie mechanischen Eigenschaften. Die Gefiigeii,rrrlerungen werden
durch Einstellung definierter Wârmebehandlungsparameter rea I isir:rt.
Die nachfolgend beschriebenen Untersuchungen wurden an eirrr.r metastabilen P-
Ti-Legierung ciurchgefûhrt, die Encle der 80er Jahre von den frlrrzôsischen Unter-
nehmett Cnzus fûr Anwendungen in der Luft- und Raumfahrtirrrlustrie entwickelt
wurde. Sie wird unter dem geschûtzten Handelsnamen g-Cez verl,rieben und besitzt
folgende nominelle chemische Zusa,mmensetzung (in Gewichtsprozent): Ti - 5At -
2Sn -4Z r -4Mo-2Cr - lFe .
Die durchgefthrten lJntersuchungen lassen sich in drei Bereiclrr. unterteilen. Im
Rahmen einer ersteu Versuchsreihe wurden drei verschiedene Zrrslànde, welche un-
ter Industriebedingungen eingestellt wurden, hinsichtlich ihrer' (leftge und ihrer
Verformungstnecltattisnten utttersucht. Die Ergebnisse clieser Ilrrlersuchungen bil-
den den Ausgangspunkt fûr die Festlegung neuer (optimierter) \\'iinnebehandlungs-
parameter, welche zu verbesserten mec.hanischen Eigenschafterr lïihren. Wâhrend
in diesen beiden flntersr.rchungsabschnitten ein globaler Zusa,nrrrrenhang zwischen
Cieftige, Verformungsmecha,nismen und mechanischen Eigenschaltt'n gesucht wircl,
steht im dritten Abschnitt eine detailliertere Analyse der Verforrrrrnrgsmechanisrnen
im Mittelpunkt. Dies beinhaltet einerseits die elektronenmikr.rskopische Analyse
von Gleitsystemen, zum anderen die Untersuc.hung kristallogr.aplrischer Charakte-
ristika des gebildeten Martensites. Dabei werden experimentell llabitusebenen des
Martensites bestimtnt und rnit Habitusebenenberechnungen urrrt.r Anwendung der
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Phenomenologisc.hen Theorie [130-132] verglichen.

6.2 Einleitende Untersuchungen an drei industriell herge-
stellten Gefiigezustânden

6.2.1 Durchgeftihrte Untersuchungen und experimentelle Befunde

Die nachfolgend dargestellten Untersuchungsergebnisse wurden a.rr drei Proben er-
halten, welche unter Verwendung industrieller Grofianlagen vom fra,rrzôsischen Titan-
und Zirkoniumhersteller CBzus unterschiedlich behandelt wurderr. Diese Untersu-
chungen waren Bestandteil eines Kooperationsvertrages zwischerr rlem Institut LB-
TAM und CEztls. Die Wârmebehandlungsparameter wurden gerrrr.insam in Anleh-
nung an bereits erhaltene erste Ergebnisse sowohl von Cpzus [11:]. 125] als auch vom
LsraNI [9,10] definiert. Die nachfolgend mit El bis E3 bezeichntl,r.rr Proben wurden
den auch in Tabelle 3 auf Seite 44 beschriebenen Wârmebehandlrrrrgen unterzogen:

o E1: 800"(.t llhl WA

o E2:800"C lthl wA + 600"c lShl LA

o E3: 920"C lthl LA + 800"C lrhl wA + 600"c lShl LA

Die Abkûrzung.WA steht hier fûr Waserabschreckung, LA bezr.i<,hnet eine Luft-
abkûhlung.
Ziel der Wârmebehandlung El war es, durch Wahl einer Temperat,rrr 90o unterhalb
der B-flmwandlungstempera,tur der untersuchten Legierung eint' St ruktur zu erhal-
ten, die nur einen beschrânkten Anteil an ausgeschieclener a-Phas,. enthâlt. Hieraus
sollte eine niedrige mechanische Stabilitât der verbleibenden trl-l)ha,se resultieren
uncl im Verlauf einer Zugverformung sowohl Versetzungsgleitung a,ls auch Marten-
sitbildung beobachtet werden kônnen. Fûr diese Struktur sollte cirrt' vergleichsweise
hohe Duktilitât und eine moderate Festigkeit erhalten werden. lfr.i Proben E2 soll-
te durch clie zusâtzliche Aussc.heidung von o - Phase wâhrend rh.r anschliefienden
Alterungsglùhung und der sowohl damit verbundenen erhôhten nr(.('lranischen Stabi-
litât der p - Phase als auch der geringeren DomânengrôBe der li-l)hase zwischen clen
ct-Ausscheidungen keine Martensitbildung mehr beobachtet werrlt.n kônnen. Dies
sollte sich im Vergleich zu El in einer hôheren Festigkeit und eirrt.r rriedrigeren Duk-
tilitât widerspiegeln. Gefûgezustand E3 schliefilich sollte den Eirrllrrlj einer vora,nge-
henden Rekrista,llisierung i^ 0 - Gebiet auf die nachfolgenden Wrirrnebehandlungen
aufzeigen.
Die Ergebnisse der Zug- und Kerbschlagbiegeversuche, ebenfalls r..rrr Cczus durch-
gefùhrt, sind in Tabelle 21 dargestellt.
Probe El weist nrit 1049 MPa die niedrigste Streckgrenze urxl rrrit 1100 MPa die
nieclrigste Zugfestigkeit auf. Durch eine zusâtzliche Alterungsgliihung (E2) wird
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Echantillon R-/MPa Roo, /MPa Al% Krc I Ml'a 1/m
1 t 100 1049 8,25 78.,rr:f
2 r294 72t8 4,25 56,77
3 t224 1136 4,73 50,tttl

Tabelle 21: Mechanische Kennwerte der Proben Bl lris E3

eine Erhôhung beider Werte um 169 MPa bzw. 194 MPa errr.icht. Die beiden
entsprechenden Kennwerte der Probe E3 liegen zwischen denen rltrr Proben El und
E2. Betrachtet man die Dehnungen, so findet man den grôfJtr.rr Wert mit 8,25To
fiir die Probe E1. Fûr die Proben E2 und E3 werden um ca,. 50% niedrigere
Werte ermittelt. Hinsichtlich der Bruchzâhigkeiten ist festzuha,lten, dafi ftr den
Gefûgezustand der Probe El der hôchste Wert ermittelt wurde, fiir 113 der niedrigste.
Schaut man sich die Ciefùge der drei Proben an (Abbildungen 2:l -'25 Seiten 46 und
47) so lâf3t sich feststellen, dafi sârntliche Proben einen betrâ<:hllichen Anteil aus-
geschiedener o-Phase aufweisen. Die Ausscheidungen besitzen <labei eine ûberwie-
gend lângliche Morphologie. Ein geringer Prozentsatz der Auss<'lreidung liegt auch
in kugelfôruriger Fomr vor. Fùr die Probe El wird optisch der nir.rlrigste Anteil aus-
geschiedener a-Phase beobachtet, Probe E3 besitzt danach den lriichsten Anteil an
dieser Phase. Mittels quantitativer Geftgeanalyse wurden die rrritt,leren Domânen-
grôfienG der /i - Phase zwischen den a - Ausscheidungen bestirrrrrrt. Hierzu wurcle
das Liniensc.hnittverfahren herangezogen (vergleiche auch Abschrritt 3.7.1). Fùr die
drei Proben E1 bis E3 ergaben sich dabei folgende Werte: El :0.88 *0,2gprm,,E2
: 0,65 f 0,20pm und E3 : 0,33 I0,l2p,m. Die auf Seite 40 irr r len Abbilclungen
26 a) - c) dargestellten Verteilungen der B - Domânengrôfien la,sst.n sich durch eine
logarithmische Normalverteilung beschreiben. Diese wird hârrfig bei Kôrngrôfien-
verteilungen beobachtet [126], da auf Grund der geltenden Vrlrrnrenkonstanz das
Wachsen eines Komes mit der Verkleinerung einer gewissen Arrza,hl benachbarter
Kôrner verbunclen ist. Sornit ergeben sich grolle Hâufigkeiterr l'iir das Auftreten
kleinerer Kôrner wâhrend grôfJere Kôrner mit niedrigerer Hâufight.it auftreten.
Eine Untersuchung der wâhrend der Zugverformung aktivierten \i.rformungsrnecha-
nismen im Transtnissionselektronenrnikroskop (TEM) zeigt, da.tl die Versetzungs-
gleitung als einziger Verformungsrnechanismus festgestellt werderr kann. Weder die
TEM-Untersuchungen noch die rôntgenographisch ennittelten lntt'rferenzdiffrakto-
gramlrle deuten auf die Existenz von verformungsinduziertem a" - Martensit hin.

Bei der quantitativen Bildanalyse wird eine mittlere freie Sehnenlânge errrrit t,elt, welche in erster
Nâherung der mittleren Korn- oder DomânengrôBe gleichgesetzt wird
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6.2.2 Zusammenfassung.und Diskussion der Ergebnisse

Generell zeigt sich, da$ durch unterschiedliche Wârmebehandlrrrrgen Gefùgemodi-
fikationen erreicht werden kônnen, die Ânderungen der mecharrischen Eigenschaf-
ten des untersuchten Materials bewirken. Eine bedeutende Rolk, spielen vor allem
der Anteil, die Morphologie und die Verteilung der cr-Phase irr rlcr B-Matrix. Die
Erhôhung cles Volumenanteils dieser Phase in den Gefûgen der l)roben E2 und E3
fthrt im Vergleich zu Probe E1 zu einer deutlichen Erhôhung rler Festigkeit bei
gleichzeitiger Abnahme cler Dukrilitât. Die Erhôhung der Fesl,igkeit ist mit der
hôheren Zahl von af B-Grenzflâchen verbunden, die in den Geftgr.n der Proben E2
und E3 vorliegen. Diese Grenzflâchen stellen Hindernisse fûr dir. Versetzungsbewe-
gung dar und eine Erhôhung ihrer Zahl bewirkt folglich eine l,)r'hôhung der Zahl
von Gleithindernissen pro Volumeneinheit. Es kommt folglich zrr cinem vermehrten
Aufstau von Versetzungen an diesen Hindernissen und eine W<.il,erbewegung die-
ser Versetzungen ka,nn nur durch eine Spa,nnungserhôhung erfcrlgt.n. Beziiglich der
Duktilitâtsabnahme ist anzumerken, dafi durch die zusâtzliche Allr.r'ungsgliihung der
Proben E2 und E3 im Vergleich zu Probe E1 ein Geftge vorliegt, wclches sich aus ei-
ner festen gealterten p-Matrix und cleutlich weicheren primârerr ,v-Ausscheidungen
zusammensetzt [32]. Wâhrend der Verformung fthrt dies nurr rla.zu, da$ sich die
weichere Phase schon bei Spannungen plastisch verformt, bei dt.rr<,n sich die festere
Phase noch elastisch verformt. Die weiche Ausscheiclung wirkt cla,rlrrrch wie eine,,in-
nere Kerbe" in der gealterten Matrix. An den Enden dieser,,Kerlren" kommt es zu
einer lokalen Spannungskonzentration, welche eine frûhe Rif3bilrlrrrrg und schliefilich
einen Bruch begùnstigt. Wâhrend die vorangegangene B-Rekrist,allisation keinen
bedeutenden Einflufi aucl clie bisher diskutierten Festigkeits- rrrrrl Duktilitâtswerte
hat (die Werte der Proben E2 und E3 haben die gleiche Grôl}r.rr,,rdnung), besitzt
diese Rekristallisatiou einen merklichen Einflu3 auf die Bruclrziihigkeit. Fûr die
Bruchzâhigkeit spielt die ,,Rauigkeit" des Bruchweges eine beck.rrt,ende Rolle. Der
Bruch verlâuft vomehmlich entlang der Phasengrenzen zwischerr rlen a - Ausschei-
dungen und der Matrix. Die Bruchzâhigkeit wird nun urn so hôhcr sein, je stârker ein
sich ausbreitender Rifi abgelenkt wird. Folglich sind vereinzelt a.rrlTretende grôbere
Ausscheidungen effektiver in der Rif3ablenkung als viele feine Arrsscheidungen, da
der RiB schnell von eiuer Ausscheidung zur nâchsten ûberschwenkr.rr kann (vergleiche
Abbildung 15 auf Seite 29). Im Fall von Probe E3 besteht nun rla,s Gefûge aus einer
Vielzahl feiner, lânglicher, aneinanderstofiender Ausscheidungen. Darùber hinaus
liegt im Clegensatz zu den beiden anderen Gefùgen die Ausscheirlrrng cler a - Phase
an den p - Iiorngrenzen in Form einer kontinuierlichen Schicht vor. ll,isse, die sich an
derartigen Korngrenzen bilden, kônnen sich ohne grofie Spannurrgst.rhôhung entlang
dieser Korngrenzen betrâchtlich ausbreiten. Im Falle der Proberr l,)l und E2 hinge-
gen wiirden Risse hâufig durch die diskoninuierlichen Ausscheirlrrngen aufgehalten
werden. Fiir Risse, welche irn Korninnern des Geftges der Probe llil entstehen gilt,

r30
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da8 ihr Ausbreitungsweg durch die hohe Anzahl vorhandener Arrscheidungen recht
gerade ist, was ebenfalls niedrige Bruchzâhigkeiten bewirkt. F<rlgerichtig wird die
hôchste Bruchzâhigkeit auch fiir das Geftge mit den grôbsten rrnd wenigsten o -
Ausscheidungen (El) beobachtet.
Hinsichtlic.h der aktivierten Verformungsmechanismen ist festzrrsl,ellen, dafi die fùr
die Probe El erwartete Ma,rtensibildung nicht beobachtet werderr konnte. Der Pha-
senanteil an û - Phase ist in diesem Gefiige deutlich hôher als der', rler nach den vor-
angegangenen Untersuchungen zu erwarten gewesen wâre. Die rrrittlere Domânen-
grôfie der B-Phase, welche ftr Probe El in der GrôSenordnung t.iniger Mikrometer
erwartet worden war, liegt in allen drei Geftgen unter einem Mikrometer. Bei allen
Wârmebehandlungen hat sich folglich mehr o - Phase ausgeschicrlen als es die Vor-
urrtersuchungen abschâtzen liefien. Im Resultat dessen ist auch rlic p-Phase mecha-
nisch zu stabil geworden, urn wâhrencl der Verformung eine velfirmrungsinduzierte
martensitische Phasenurnwancllung zu erlauben.
Diese Ergebnisse kônnen ihre Ursache darin haben,, da3 als (lrrrrrdlage zur Festle-
gung der realisierten Wârmebehandlungen Versuchsergebnisser lrr.rangezogen wur-
den, welche a,n vergleichsweise kleinen Proben im LaborrnaBstalr erhalten wurden.
Die technische Durchfûhrung der Wârrnebehantllungen erfolgte.ictloch unter indu-
striellen Bedingungen an grof3en Blechen. In diesem Fall sincl s<'lron aufgrund der
unterschiecllichen Probenabrnessungen lJrrterschiede in den Auflrciz- und Abkiihlge-
schwindigkeitetr zu erwarten. Wâhrend eine kleine Probe bei rk.r' Abschreckung in
Wasser beispielsweise nâherungsweise hornogen abgekûhlt wirrl. lta,nn es an gro8en
Blechen durchaus zur Ausbildung eines Gradienten der Abkûhgcschwindigkeit ûber
die Blechdicke kommen. Das Blech wird am Rand schneller alrltiihlen als im Kern,
wodurch es in rler Blechmitte zu einer stâ,rkeren Ausscheidung voll rr kommen kann.
Somit werclen die flntersuchungsergebnisse sta,rk von der Lage rk.r' Proben im Aus-
gangsblech beeinflu8t.
Ausgehend von diesen iJberlegungen werden nachfolgend clie Etgr.lrrrisse einer neuen
Serie von Wârrnebehattcllungen vorgestellt, welche unter Labor.lrt.tlingungen reali-
siert wurden.



6 DEUTSCHE K(IRZFASSUI{C; 132

6.3

6 .3 .1

Die neuen Gefûgezustânde

Charakterisierung des Ausgangsbleches

Zur Durchfthrung der neuen Wârmebehandlungen wurde von CI.:zus ein Blech im
warmgewalzter Zrstand geliefet, welches der gleichen Charge r.rrtnommen wurde,
der auch die im vorangegangenen Abschnitt untersuchten Proberr entstammen. Die
Walztemperatur des Bleches lag zwischen 880 und 850"C. Das Wa,rmwalzen erfolgte
in einer Reihe einzelner Walzstiche von einer Ausgangsdicke von tl lrnm auf eine End-
dicke von 26mm. Das Gefûge cles warmgewalzten Bleches ist in Alrlrildung 33 auf Sei-
te 55 abgebildet. Zahlreiche lângliche, sowie einige kugelfôrmig<.rv-Ausscheidungen
sind sichtbar. Neben den beiden Phasen a und B kônnen irrr ltôntgendiffrakto-
gralnm keine weiteren Phasen festgestellt werden. Desweiteren wrrrden unter den in
Abschnitt 3.2.2 beschriebenen Bedingungen im Zugversuch folgr.r r r le Werkstoffkenn-
werte ennittelt: R', : 1339 MPa, Rpo,2 : 1167 MPa und A : 6,7 %.
Mittels Mikrosoncle und EDX-Analyse am Raster-Elektronen-Miltroskop wurde die
chernische Zusammensetzung cles Ausgangsbleches bestimmt, wt.lr:he in Tabelle 22
widergegeben ist.

r i l
% gew.

Nl
% gew.

F" /
% gew.

C, I
% gew.

Z, I
To gew.

M"l
% gew.

Srr I
(,{, gew.

ol
To gew.

Differenz 5,92 0,96 2, I3 3,80 3,38 r .75 (  0 ,1

Tabelle 22: Chentische Zusarnmensetzung des untersuchten B-Cez- Ausgangsbleches

Die bestimrnten Konzentra,tionen der einzelnen Legierungselemerrl,t. weisen eine gute
Ûbereinstimmung mit cler nominellen chemischen Zusammenset,zrrrrg der untersuch-
ten Legiemng a,uf.

6.3.2 wahl und Durchfthrung der neuen wârmebehandlungen

Fùr die lteu zu realisieretttlen Wârmebehandlungen wurden dir. irr der nachfolgencl
aufgefrihrten Tabelle 23 a,ngegebenen Bedingungen gewâhlt.
T;5.. bezeichnet tlabei die Lôsungsglûhtemperatur, Ta16. die Terrrperatur der nac[-
folgenden Aletrungsglûhung.
Die Probe TI920 sollte bei Raumtemperatur ein zu 100% arrs .fTi bestehendes
Gefùge a,ufweiseu, da sie 30o(l oberhalb der p-tlmwandlungstt.rrrperatur wâhrencl
einer Stunde gegliiht und anschliefiencl in Wasser abgeschreckt n'ircl. Die p-Phase
sollte in diesern (lefiigezustand die niedrigste mechanisc.he Stabiliriit haben (alle die
a-Phase sta.bilisierenden Elemente (2.B. Al) sind in der p-Phase zrvangsgelôst). Zu-
sammen mit <ler hohen zu erwartenden KorngrôBe von 200 bis :tt)O llm sollte sich
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Probe TLô". / 
OC t lh Abkûhlung Txr. I  'C t ,  lh Abkùhlung

TI92O 920 1 Wasserabschreckung
TI870 870 I Wasserabschreckung
TI870A 870 1 Wasserabschreckung 600 8 Luftabktihlung
TI860 860 I Wasserabschreckung
T1860A 860 I Wasserabschreckung 600 8 Luftabkûhlung
TI85O 850 I Wasserabschreckung
TI85OA 850 I Wasserabschreckung 600 8 Luftabkûhlung

Tabelle 23: Parameter der neuen Wârmebehandlrrrrgen

dieser Gefiigezustand bei einer Zugverformung durch verformungsirrduzierte marten-
sitische Phasenumwandlung und durch Versetzungsgleiten verfrrrrrren. Die Proben
TI870 bis TI850 sollten einen gewissen Phasenanteil an a besitzr.rr, welcher jedoch
noch niedrig genug sein sollte, um auch in diesen Gefûgezustâ,rrrlt.n eine mechani-
sche Stabilitât der p - Phase zu erhalten, die eine Teilverfornrrrrrg clurch marten-
sitische Phasenumwandlung ermôglicht. Durch die Variation rk"r Temperatur der
Lôsungsgliihung, kann der Einflu3 der Menge ausgeschiedenen rr auf das Einsetzen
der Martensitbildung untersucht werden. Die Zustânde TI870A lris TI850A, welche
eine ntsâtzliche Alterungsglûhung erfahren, sollten sich ausschli<.tllich durch Verse-
tungsgleitung verformen, da in ihnen durch die zusâtzliche Aussclrr.idung sekundârer
a - Phase clie clie Martensitbildung fôrdernden Faktoren negativ lr<rrinflusst werden.
Hinsichtlich der Durchfûhrung der Wârmebehandlungen ist anzrrrrrerken, da8 bei ei-
ner ersten Versuchsreihe, bei der die Proben in einem verschlosst.rrr.n Behâlter unter
Ar-Schutzga,s in einem Ofen mit Luftatmosphâre durchgefûhrt, rvurden, sâmtliche
Proben eine schwarze Oberflâchenschicht aufwiesen. Die Dickc rlieser Schicht be-
trug im Mittel 30 - 40 prm. Mittels GDOES wurde die chemischt'Zusammensetzung
dieser Schicht bestimrtrt. Dabei ergaben sich deutlich erhôhte li()rrzentrationen an
Sauerstoff untl Stickstoff in dieser Schicht, wie auch aus Abbiklrrng 35 auf Seite
57 hervorgeht. Die hohe Sauerstoffkonzentration spiegelt sich irr der hohen An-
zahl von a-Nadeln im Bereich der Randschicht wider, welche cla,rlrrlch bedingt wird,
da8 Sauerstoff ein cr-stabilisierendes Element ist (vergleic.he Abbiklung 36 Seite 58).
Hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften einer mit einer derartigen Schicht be-
legten Probe zeigt sich im Zugversuch eine deutliche Versprôdung inr Vergleich zu
identisch wârmebehandelten, nichtkontaminierten Proben. Dies g..ht a,uch aus den
Abbilclungen 37 rrnd 38 auf Seite 59 hervor, in cler clie Spannungs - Dehnungs - Kur-
ven zweier derartiger Zustânde verglichen werden. Als Grund fiir die Versprôdung
kônnen die vielen vorhandetren Greilzflâchen zwischen den Pha,st.rr rr und B angese-
hen werden, welche bevorzugte Riflbildungsorte darstellen [128]. Zusâtzlich fùhren
bereits in der Schicht vorhandene Risse zu einem schnellen Bruclr. Letztere werden
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durch thermische Spannungen bewirkt, die beispielsweise aus untr.rschiedlichen ther-
mischen Kontraktionen der Randschicht und des Kerngefûges bei rler Abschreckung
resultieren kônnen.
Zur Vermeidung jeglicher Kontamination der Proben wurden rlir.se schlie$lich bei
einem Vakuum von 10-s mbar in Ampullen aus Quarzglas eingeschweiût und nach-
folgend wârmebehandelt.

6.3.3 Charakterisierung der Gefûge vor der Verformung

Das Geftge der Probe TI920 (siehe Abbildung 39 Seite 60) besl,cht aus equiaxia-
len B - Kôrnern einer mittlere Korngrôfie von ca. 220 pm. Dur<'lr Untersuchungen
dieses Gefûgezustancles im TEM kann anhand schwacher Reflr.xe in den Punkt-
beugungsdiagrammen (vergleiche Abbildung 40 Seite 61) ein sr.lrr geringer Anteil
an athermischer c.r - Phase, welche sich durch thermische Spanrrrurgen bei der Ab-
schreckung gebilclet hat, nachgewiesen werden. Gleichzeitig ist rrach der Rekristal-
lisation noch eine hohe Anzahl von Versetzungen in clieser Prolrr. zu beoba,chten.
Rôntgenographisch kann die c.r - Phase in dieser Probe nicht naclrgewiesen werden.
In den Gefiigen der Proben TI870 bis TI850, welche in den Abbiltlrrngen 41 - 43 auf
der Seite 62 abgebildet sind, kann ein gewisser Phasenanteil vorra.rrgig lânglicher a
- Auscheidungen festgestellt werden. Eine Klârung der Frage, ob es sich bei die-
sen Ausscheidungen um Plâttchen oder Nadeln handelt, wird <lrrr'<,h Untersuchung
dieser Ausscheidungen an zwei zueinander senkrecht stehendeu Itrobenoberflâchen
vorgenommen. Abbildung 44 Seite 63 zeigt eine entsprechenrl<. rasterelektronen-
mikroskopische Aufnahme des Gefùges der Probe TI870. Es isl zu erkennen, da8
sich die Ausscheidungen in leicht gekrùmmter Form ûber die Ka,rrtt.zwischen beiden
Oberflâchen fortsetzen. Hieraus kann geschlu3folgert werden, rll,fJ es sich bei den
lânglichen a - Ausscheiclungen urn Plâttchen handeln mu8.
Ein irn Vergleich zu den Proben TI870 bis TI850 deutlich erhôhtel l)hasenanteil an a
- Phase wird ftr die zusâtzlich gealterten Proben TI870A - TI850j\ festgestellt (ver-
gleiche Abbilclungen 45 - 47 Seiten 64 - 65). Neben den langerr. uro8en Plâttchen,
die aus der vorangegangenen Lôsungsglûhung resultieren,, werderr rvâhrend der Alte-
rung kleinere, sekundâre a-Plâttchen zwischen diesen ausgeschierlt'n. Grunclsâtzlich
kônnen fûr alle der untersuchten zweiphasigen Geftige in den Rôrrtgencliffraktogram-
men nur Interferenzen der cr- und p - Phase festgestellt werden. lrr den hôheren In-
tensitâten der Interferenzen cler cr - Phase in den Diffraktogranlnl(rn der gealterten
Proben spiegelt sich der erhôhte Phasenanteil dieser Phase nach rk.r' Alterung wider.
Aus den Lagen der Interferenzmaxima der Rôntgendiffraktogran)nl('wurden die Git-
terparameter der beiclen Phasen fùr die unterschiedlichen unverftrnnten Gefûge be-
stimrnmt. Die erhaltenen Werte sind in den Tabellen24 und ?? ,largestellt.
Es kann festgestellt werden, dafi ftr die B - Phase der grô3te (iilterparameter ftr
das zu 100% aus dieser Phase bestehende Geftge erhalten wird. l)ies ist damit zu

r34
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Probe aB fnrr l a o / n m c o / n m cla

TI920 0,3270
TI870 0,3254 0,2931 0,4757 r,6229
TI86O 0,3256 0,2930 0,4754 r,6225
TI85O 0,3252 0,2928 0,4751 1,6226

Tabelle 24: Gitterparameter der Proben TI920, TI870, TI8(i(l und TI850

Probe aB fnm a o / n m c o f n m c./ a

TI870A 0,3215 0,2928 0,4673 1,5963
TI860A 0,3228 0,2936 0,4694 1,5981)
TI850A 0,3230 0,2936 0,4697 1,599{)

Tabelle 25: Ciitterpara,meter der Proben TI870A, T1860A rrrrd TI850A

begrûnden, da3 fùr diesen Gefûgezustand alle (auch die alphasl,alrilisierenden) Le-
gierungselernente in dieser Phase zwangsgelôst sind. Fiir die zw<.i;rhasigen Geftge-
zustânde wird folgerichtig ein leichter Abfall dieses Gitterpara,nrcters beobachtet.
hn Rahmen der in Kapitel 3.5.2 gegebenen maximalen absoluterr ( lenauigkeiten der
Gitterparameter von 10-3, welche daraus resultieren, da3 nebr.rr Effekten wie ei-
nes gewissen exzentrischen Prâparatsitzes, einer gewissen Uneberrlreit der Probeno-
berflâche, einer gewissen Vertikaldivergenz des Primârstrahles rrrrrl einer gewissen
Ungenauigkeit bei der Ermittlung cles Glanzwinkels der betrachl,r.tcn Rôntgeninter-
ferenz Interferenzen mit nieclrigen Glanzwinkeln (Interferenzeu rrrit hôheren Glanz-
winkeln wiesen sehr niedrige Intensitâten auf) verwenclet wurdt'rr. ergeben sich ftr
die Gefiigezustânde TI870 - TI 850 nahezu iclentische Gitterpara,rrrr.l,erftr die beiden
untersuchten Phasen.
Nach der nachfolgenden Alterungsglùhung ist bei allen Proberr t.irre deutliche Ab-
nahtne des B - (litterpararneters festzustellen, welche fûr die Probr' 'f I870AU, welche
die grôûte Triebkraft fùr eine weitere cr - Phasenausscheidung aufwr.ist, am stârksten
ist.
Hinsichtlich cler Gitterparameter der cr-Phase ist weiterhin feslzrrstellen, dafi der
Parameter a ftr alle 6 versc.hieclenen Wârmebehandlungen Wertt'lresitzt, die in der
gleichen GrôBenordnung und im Bereich des a - Gitterparameters rlt.s reinen a-Titans
liegen. Anders verhâlt es sich mit dem Gitterparameters c. Fûr clir. liisungsgeglûhten
Proben wird ein c-Parameter festgestellt, ftr den sich ein c/a-Verhiiltnis ergibt, wel-
ches nur wenig unterhalb des idea,len c/a-Verhâltnisses liegt (c/ai,1."r : 

/8/B). Fûr
die zusâtzlich gealterten Proben fâllt dieser Gitterparameter jedo<'h auf Werte nahe
dem des reinen a-Titans von ab, womit sich auch ein c/a-Verhâ.ltrris nahe dem des
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reinen a-Titans ergibt. Der hôhere c-Gitterparameter der lôsrrrrgsgeglûhten Pro.
ben ist sicherlich in einer erhôhten Lôslichkeit der p-stabilisierr.rrden Elemente in
der a-Phase bei diesen erhôhten Temperaturen begriindet. Die Al,ome dieser Legie-
rungselemente fthren dann in den Gitterliicken ofiensichtlich zrr rriner bevorzugten
Streckung des hexagonalen Gitters in Richtung der c - Achse.
An allen zweiphasigen Gefûgezustânden wurde eine quantitative (krfiigeanalyse durch-
gefthrt. Dabei stand die Bestimmung der rnittleren DomânerrgriiBen der B-Phase
sowie der mittleren Dicken und Lângen der plâttchenfôrmigen a-Ausscheidungen im
Mittelpunkt. In den nachfolgenden Tabellen 26 und 27 sind, getr.r.rrnt ftr die beiden
Phasen, die ermittelten Werte der unterschiedlichen Geftge ang(,geben.

échantillon 0,,inlltm 0^u*f 1'^ 0>lp,
TI850A 0,19 10,69 2.33 L 0,7tt
TI85O 0,38 13,88 2,75 + 0,9(f
T186()A 0,19 1 i ,63 2,59 + O,tlr,t
TI86O 0,38 20,25 3 ,55  +  l , l 0
T1870A 0,17 r5,I7 2,88 + 1,01
TI87O 0,38 27 4,35  +  1 ,41

Tabelle 26: Mittlere Domânengrôfien der p - Phase der verschi<.rk,rren zweipha,sigen
Geftge

Tabelle 27: Mittlere Lângen und Dicken der a-Plâttchen irr rlt,n verschiedenen
Geftgen

Die mittleren p-Domânengrôf3en nehmen rnit sinkender Glûhtt.rrrperatur ebenfalls
ali. Aus der graphischert Darstellung dieses Sachverhaltes in Ahlriklung 50 auf Seite
69 geht hervor, dafi diese Abnahnre na,hezu linear ist. Gleiches gilt fûr die anschlie-
fiend gealterten Proben. Bei den lôsungsgeglùhten Proben bewirkt eine Temperatu-
rabsenkung unl 10o(.1 eilre Abtrahme der nrittleren Domânengrcilk. um ca. 0,8 pm.
Zwisclten zwei nachfolgend identisch gealterten Proben ergibt t.ine Abnahme der

Ech. L.,,^;nf p;nt Lo,*o, f p,nt <L>, f  1L,nt D.,,*;nf pnl l\,r,*orf p'rrr <D>. lpm
TI85OA 1,88 50,25 8,r3 + 2,92 0,38 1,50 0,gg + 0,25
TI85() 1,1: ] 44,25 6,42 + 1,86 0,:i8 1,69 0,63 + 0,19
TI860A l , l : ] 53,25 7,,94 + 2,93 0,38 1,69 0,77 +.0,27
TI860 l ' ,13 44,25 6,09 + 1,90 0,38 1 ,13 0,67 + 0,19
TI870A 1 ,1 : ] 51,75 7,71 + 2,54 0,38 1,69 0,67 + 0,23
TI870 0,94 38,25 5,68 + 1,70 0 ,19 1,69 0,74 + 0,27
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Temperatur der Lôsungsglùhung um den gleichen Betrag eine Alrrrahme um ca. 0,3
;^nn. Aus den Verteilungsfunktionen der mittleren DomânengrôBr.rr (Abbildungen 48
und 49 Seite 69 urrd 70) geht hervor, dafi diese wieclerum durch eirrc lorgarithmische
Nonnalverteilung beschrieberr werden kônnen. Gleichzeitig fâllt a,rr[, da8 hinsichtlich
der Verteilungerr der Proben TI870 bis TI850 eine niedrigere Wii,rrnebehandlungs-
temperatur eine schârfere Verteilung bewirkt, die Streuung der eirrzelnen Werte also
mit sinkenrier Tempera,tur abnimmt. Vergleicht man die Differt,rrz der mittlerel P-
DomânengrôSe eines ungealterten uncl eines gealterten Geftges so stellt man fest,
da3 diese rnit steigender Lôsungsglûhtemperatur zunimmt.
Im Falle der mittleren Lângen der o - Plâttchen ergibt sich, da[} je niedriger die
Lôsungsglùhtemperatur ist, clesto lânger sind im Mittel die Plâ.t,t,chen (siehe auch
Abbildung 51 auf Seite 70). Hinsichtlich der Dicken der Plâtt,r.lren fâllt auf, dafi
diese nur eine sehr geringe Anderung wâhrend der unterschieclli<'lrr.n Wârmebehand-
Iungen erfahren. Die Dimensionsânderung der Ausscheidungen vollzieht sich daher
wahrscheinlich vorwiegend in der Ebene der Plâttchen. Betrachl,r.t, man die Vertei-
lungen der rnittleren Plâttchenlângen uncl -dicken so kann die V.r.t,eilung der Dicken
in guter Nâherung durch eine Normalverteilung beschrieben wr.rrlen. Die Lângen-
verteiluugett zeigen dagegen eine gewiss" Àht,li.hk"it mit den V.r'teilungen cler B -
DomânengrôSen und kônnen somit clurch eine logarithmische Norrnalverteilung be-
schrieben werden. In den Verteilungen der Plâttchenlângen clt'r' gealterten Proben
fallen die erhôhteu Werte der Hâufigkeiten kleinerer Plâttchenliingen auf, die auf
die Ausscheidung sekundâren a - Ausscheiclungen wâhrend dr.r' .,\lterungsgliihung
zuriickzuftltren sincl. Gleichzeitig werden in den gealterten Prol,r.rr inr Vergleich zu
den utrgealterten Proben grôfiere Plâttchenlângen gefunden, wim darauf schlie$en
lâfit, cla.f3 wâhrend tler Alterung neben der Ausscheidung rreuer' l'lâttchen auch ein
Wac'.ltstunr der bereits vorhandetren prirnâren cr - Ausscheidungt.rr stattfinclet.

6.3.4 Die Ermittlung der mechanischen Kennwerte im Zugversuch

Tabelle 28 fafit die im Zugversuch ermittelten Kennwerte der vt.r.schidenen Proben
zusalllrnell.

Hinsichtlich der ermittelten Kennwerte kann festgestellt wer'<lt.rr. dafi die hôchste
Duktilitât und die nieclrigste Streckgrenze fùr einen Gefiigezrrstlud erhalten wer-
den, der iur Temperaturgebiet der Hochternperaturphase gegliilrt rrnd anschliefiend
abgeschreckt wurde (Probe TI920). Wird die Glûhternpera,tur uuter die B - [hn-
wa'ndlurrgstenrperatur abgesenkt (Proben TI870 bis TI850), so l'iilrrt die Ausschei-
dung vott o uttd tlie t{amit verbundene Hârtung der entsprecherrrk.rr (iefûge zu einem
Anstieg tler Streckgrenze und einer Abnahme tler Duktilitât. .lt. weiter dabei clie
Tentperatur abgesenkt wircl, desto hôher wird die Streckgrenze rrrrrl desto niedriger
wircl die Duktilitât. Werden die Proben zusâtzlic.h bei niedrigt'rt'n Temperaturen
gealtert (Proben TI870A bis TI850A), so ergibt sich im Vergleir.h zum ungealter-
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Probe R- /  MPa Rpo,z / MPa Al%
TI92O t159 722 9,9
TI870 1200 862 8,5
TI860 I 180 881 7,9
TI85O 1198 1008 6,9
T1870A t495 1389 4,9
TI860A 1481 1331 5,3
TI850A 1403 r273 6,1

Tabelle 28: Mechanische Kennwerte der 7 verschiedenen (l.fiigezustânde

ten Zustand ein Anstieg sowohl in der Zugfestigkeit als auch irr der Streckgrenze
von ca. 200MPa. Gleichzeitig erniedrigt sic.h die Dehnung. l)t.rr grôfiten flnter-
schied der Festigkeits- uncl Dehnungswerte zwischen ungealtert,r.rrr und gealtertem
Gefûge beobachtet ma,n ftr die zweiphasigen Proben, bei denen di<' Lôsungsglûhtem-
peratur am nâchsten an der p-Umwandlungstemperatur liegt. Dit.s ist dadurch be-
grûndet, dafi mit steigender Lôsungsglûhtemperatur der Anteil a,n ausgeschiedener
primârer a-Phase abnirnmt und somit die im Gefùge verbleibr.rr<le B-Matrix auf-
grund ihrer chemischen Zusammensetzung nach der AbschreckunA eine relativ hohe
Triebkraft fiir eine weitere a-Aussscheidung aufweist. Im Zuge t.irrer nachfolgenden
Alterungsgliihung wircl sich nun in diesem Geftge mehr sekunrliirc's o ausscheiclen
als in einenr Clefùge, welches einen hôheren Phasenanteil an prirrriilem a besitzt.
Der hohe Phasenanteil an sekundârer a - Phase in den gealtertt.rr Proben bewirkt,
wie schon irn Rahmen der ersten Probenserie beschrieben, die ck.rrtliche Festigkeits-
steigerung und ebeso signifikante Absenkung der Dehnung.
Betrac.htet man die mechanischen Eigenschaften in Abhângigkr.il der aktivierten
Verformungstnechanismen so stellt man fest, dafi die hôchsten l)ehnungswerte in
den Gefùgen erreicht werden, welche neben der Versetzungsgleil,rrrrg einen Teil der
aufgebrachten Verformung durch die Bildung verformungsinduzir.rlt'n Martensits ak-
komodieren (Proben TI920, TI870 und T1860). Die Martensitbiklrrng ist zu Beginn
der Verforrnutrg der dotninante Mechanisrnus. Ihre Einsatzsparulurrll liegt im Bereich
von ca. 700MPa, wornit sich die vergleichsweise niedrige Streckgn.rrze dieser Gefûge-
zustânde erklârt. Je hôher der Arrteil der durch die Bildung verfrrrruungsinduzierten
Martensits akkomodierten Verformung an der Gesamtverfornrrrrrg ist, desto hôher
sind die beobachteten Dehnungen.
Der hôchste Anteil an gebildetem Martensit (ca. 18%) liegt irr I'robe TI920 vor.
Konform zu obigen Aussa,gen, weist diese Probe den hôchsten ll..itrag dieser Mar-
tensitbildung zur Verformungsakkomodation auf und besitzt sorrrit die nieclrigste
Streckgrenze und die hôchste Dehnung aller untersuchten Geftigt'zustânde.
Eine Verformungsakkomodierung einzig durch Versetzungsgleitt.rr fthrt zu einem
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Anstieg der Festigkeit und einer Abnahme der Dehnungen. Dabr.i ist, wie schon am
Beispiel der in Kapitel 6.2.2 diskutierten Proben beschrieben, <litrser Effekt um so
ausgeprâgter, je hôher der Phasenanteil an ausgeschiedener o-Plrase ist.

6.3.5 Gefûgeuntersuchungen der zugverformten Proben

Das Gefiige der Probe TI920 (siehe Abbildung 61 auf Seite 75) wrrist nach der Zug-
verformung eine hohe Anzahl von Martensitplâttchen in den Kôrrrern der B - Phase
auf. Wâhrend in einigen Kôrnern nur eine Martensitvariante lreobachtet werden
kann (in diesen Kôrnern laufen eine Vielzahl von Plâttchen nalrczu parallel zuein-
ander von einer Korngrenze zu einer gegenûberliegenden), weisr.n andere Kôrner
mehrere versc.hiedene Martensitkolonien auf. Im Rôntgendiffrakl,ogramm kann die
o" - Martensitphase ebenfalls nachgewiesen werden. Unter Anw<.rrtlung eines in [51]
vorgeschlagenen Forrnalismus zur serniquantitativen Phasenanal.yse des gebildeten
Martensits in zweiphasigen Gefûgen wurcle dessen Phasenanteil irr diesem Gefiige zu
c.a. I8To bestimmt. Die ebenfalls aus dem Diffraktogramm ernril,l,elten Gitterpara-
meter clieser orthorhombischen Phase (Cmcm-Struktur) ergeberr sich zu: a : 0,301
nm, b : 0,491 nm und c : 0,463 nm. Die sehr geringe Dicke der Martensitplâttchen
geht aus der transmissionselektronischen Abbildung 62 auf Seitc 76 hervor, aus der
selbige ̂ r c.a. 40 nm abgeschâtzt werden kann.
Die rasterelektronenmikroskopisch untersuchten Gefiige der Prolrr.rr T1870 bis T1850
(Abbildungen 63 - 65 auf Seite 77) weisen keine Unterschiede zu <k.n entsprechenclen
Gefùgen vor der Zugverformung auf. Neben der Gestalt der Sparrrrnngs - Dehnungs -

Kurven kann einzig mittels Rôntgendiffraktometrie fùr die Probr.rr TI870 und T1860
das Vorhanclensein der martensitischen o" - Phur" nachgewiesen wr.rden. Im Diffrak-
tograrnm der Probe TI850 kônnen diese zusâtzlichen Interfererrzrrr nicht gefunden
werden. In den lichtoptischen sowie Raster - Elektronenmikroskopischen Gefùge-
abbildungen aller drei Proben kônnen keine Martensitplâttcherr gefunden werclen.
Gleiches gilt fùr clie Strukturuntersuchungen dieser Proben im 'l'l,lM. Dafiir weisen
die Proben in den beiden Phasen a und B eine Vielzahl von Verst.tzungen auf. Die
Versetzungen etrden an den Phasengrenzen. Irn Rahmen der TEIII - Untersuchungen
(vergleiche Abbildungen 66 - 68 Seite 78) konnten keine Versetzurrgtrn detektiert wer-
clen, die clie Phasengrenze passieren, was nach der zwischen bt ir[t.u Phasen existie-
renden BuncpR - Orientierungsbeziehung ftr bestimmte Gleits.ysteme zu erwarten
wâre. Indiziert tnan clie Punktbeugungsdiagramme wie in den ..\bbildungen clar-
gestellt, und beachtet man die Rotation zwischen Hellfeldbild rrrrrl entsprechenclem
Beugungsbild fùr eine gegebene Vergôûerung so findet man, daû l'iir die o-Plâttchen
die a-Achse in Lângsrichtung rier Ebene dieser Plâttchen liegt. l)ies kann ebenfalls
als lndiz dafûr gewertet werden, dafJ es sich bei den lânglichen n - Ausscheidungen
um Plâttchen und nicht um Nadeln hancleln mufi.
Hinsichtlich der gealterten Proben TI870A bis TI850A gilt eberrt'alls, dafi sich die
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Gefûge der Proben im Raster - Blektronenmikroskop vor und na,clr rler Zugbeanspru-
chung nicht unterscheiden (vergleiche Abbildungen 69 - 71 Seiten 7{) und 80). In den
Rôntgendiffraktogrammen sincl nur Interferenzen der Phasen rt rurd p feststellbar.
Die im TEM beobachteten Gefiige, welche auf Seite 81 in den AblrilclungenT2bisT4
wiedergegeben sind, zeigen die kleineren, sekundâren a - Plâttch<.rr, die wâhrend der
Alterung zwischen den grôBeren primâren Plâttchen ausgeschiedrrrr wurden. Wieder-
um kann eine hohe Anzahl von Versetzungen in beiden Phasen fr.stgestellt werden,
welche an den Phasengrenzen liegenbleiben.

6.3.6 Zusammenfassungder Ergebnisse

Ausgehend von einern wa,rnlgewalzten Blech, welches cler gleicherr ( llrarge entstarnmt,
der auch die im vora,ngegangenen Abschnitt untersuchten Prolr<'n rrntnommen wur-
den, wurden durch Va,kuumglûhungen sieben verschiedene (lefiigr.zrrstânde erhalten.
Eine Clliihung unter Ar - Schutzgas fiihrte zur Ausbildung einer' Oxidschicht auf der
Probenoberflâche uncl einer na,chweisbaren Versprôclung clieser l)r'oben.
Das Geftige cler p - lôsungsgegliihten Probe besteht aus irn Mittt'l 'J'20 pm gro8en p -

Kômern. Eine Glùhurrg irn Zweiphasengebiet nahe der p - Unwarrrllungstemperatur
ftihrt zur Ausscheidung vorwiegend lânglicher n - Ausscheidurrll<,n. Anha,nd einer
Utttersuchung der Ausscheidung arr zwei zteitander senkrechte,rr l'r'obenoberflâchen
konnte geschlu8folgert werden, daff es sich bei diesen AusscheidunAen um Plâttchen
uncl nicht um Nacleln ha,nclelrr nru8. Mit einer a,bnehmerrclen (iliilrt('n)peratur werden
diese Plâttchen im Mittel immer lânger, ihre Dicken àndern siclr hingegen kaum.
Werden diese zweiphasigen Gefûge anschliefiend gealtert, so sch<.irlt't sich sekundâre
rr - Pha,se aus. Mittels quantitativer Geftgea,nalyse konnte jerlo,'lt ein gleichzeiti-
ges Wachsturn der bereits vorha,nclenen primâ,ren Ausscheidurrg,.rr vornehnrlich in
Lângsrichtung tlieser Plâttchen beobachtet werden. Die Dickerr rlir,ser primâ,ren rv -
Plâttchen ândert sich auch bei der Alterung kaurn.
Eine rôntgenographische Bestirnnrung der (litterparameter der ^/ Phase ergab den
grôl3ten Wert fùr clas (iefiige, welches vollstândig aus dieser I'lrrrse besteht. Eine
rr - Artsscheichrng fiihrt zu einer leichten Abnahme dieses Gitl,t.r'lrirra,rneters. Diese
Abtta,lntre ist fiir clie gealterten zweipha,sigen (lefiigezrrstânde arrr lrrsgeprâgtesten.
Die (iitterpa,ra,meter der rr - Phase reagieren rrnterschiedlich arrf r,'t'rs<'hiedene Wâ,rnre-
beha.nrllungsregime. Der a, - (iitterparameter lag fiir alle ungea.ltt.rlt'n und gealterten
(iefùge na,heztt in der gleichen Clrôf3enordnung. Der c - (iitterpirrarneter hingegen
Iag in detr ungealterten Proben uln ca. 0,01 nm hôher als in deu u..irlterten Gefiigen.
Dieser l]nterschied wird der unterschiedlichen Lôslichkeit der' ./ stabilisierenden
Elernettte in der o - Phase bei clen unterschiedlichen Wârmelrt'lrirndlungsternpera-
turetr und einer offensichtlich bevorzugten Verstreckung der c - .\t'hse durch diese
Legierungselernente zugeschrieben.
Anhand der durchgefûhrten Zugversuche ka,nn eine deutliche Bet.irrflussung der rne-
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chanischen Kennwerte durch Gefiigeverânderungen festgestellt w.rrden. Generell
gilt, dafi die Ausscheidung von a - Phase zu einer Festigkeitssl,r.igerung und einer
Dehnungsabnahme fiihrt. Verstârkt wird dieser Effekt durch cirrrr angsschlossene
Alterung zweiphasiger, lôsungsgeglùhter Geftge, da dabei sehr [r.irre sekunclâre a -

Phase ausgeschieden wird.
Die mechanischen Kennwerte kônnen aber auch in Abhângigkeil, rler wâhrend der
Zugverformung aktivierten Verformungsmechanismen diskutiert wr.r'den. Dabei kann
festgestellt werden, dafi die hôchsten Duktilitâten in den Gefùgr.zrrstâanden beob-
achtet werden, die sich neben Versetzungsgleiten auch teilweise drrrch martensitische
Phasenumwancllung verformen. Die Duktilitât ist dabei um so griiBer, je hôher der
Anteil an verformungsinduzierter Martensitbildung ist.
Die verformungsinduzierte Martensitbildung konnte im Gefùge rl<'r' r'einen B - Probe
sowie in den zweiphasigen Geftgen, der um 20 bis ll0circ untcrlralb der B - IJm-
wandlungstemperatur geglûhten Proben beobachtet werden. In <k'rr beiden letzteren
Gefûgen scheint einerseits der beschrânkte Anteil ausgesc.hiedener lrrimârer o - Phase
dafûr zu sorgen. dafi die verbleibende B-Phase aufgrund der noclr zwangsgelôsten a-
stabilisierenden Elemente eine ausreichend niedrige mechanische Slâbilitât aufweist.
Andererseits scheinen die p-Dornânengrôûen von 3,5 - 4,5 p,nt a.rrsreichend gro3 zu
sein, unt die mit der Martensitbildung in diesen Bereichen auftrr.l,enden flmwand-
luttgsspantrungen akkomodieren zu kônnen. Die zur Initialisierurrg ,ler Martensitbil-
dung notwendigen Spannungerr sincl irn Vergleich zur reinen p - l'r',rbe jedoch hôher,
wodurch leicht hôhere Streckgrenzen bewirkt werden. Die a.ulJ,.r',k'm schneller an-
steigende Spa,nnung in diesen beiden Gefûgen fiihrt zu einer zeit,ig,'ren Aktivierung
des Versetzungsgleitens. Somit ist der Anteil, der durch Martensitlrilclung akkomo-
dierten Verformung in cliesen Proben niedriger als in der reinen 1/ - Probe.
Als Kriterium fiir das Einsetzen der verformungsinduzierten Ma,r'1,(.nsitbildung ka,nn
die mittlere Domânengrôse der p-Pha,se herangezogen werderr, n't.lche sich direkt
experitnetrtell bestimmen lâf3t. Die erhaltenen Ergebnisse zeigerr. .laB B-Domânen-
grôBen inr Bereich von ca. 4 ltnt ausreichen, um in den zweiphasigen Gefiigen eine
Martensitbildung zu bewirken. Hier ist jedoch zu beachten, dalS <k.r' Ausscheiclungs-
zustand eines (iefiiges von der Vorbehandlung des Materials (Ilrsr'lrrnelzungsbedin-
gungerl, Wa,rtnwalzreginre etc.) abhângt und eine Verallgenx'irr,.r'rrng ftr Proben
anderer (Jhargen nicht ohne weiteres môglich ist.
In einer im folgenden Abschuitt beschriebenen Untersuchung stelrl ,lie Untersuchung
der Verfornlungslnechanismen in Mittelpunkt. Die im Rahnrerr rk.r hier realisier-
ten Wârmebehandlungeu eingestellten Geftge sind ftr diese IIrrtt.r'suchungen nicht
geeignet. AIs plobletnatisch ist vor allem die relativ hohe Versel,zrrrrgsdiche vor der
Zugverfortuung a,nzusehen, wie dies am Beispiel des entspreclrt.rr.len Geftges der
irn p - Gebiet rekristallisierten Probe ersichtlich ist. Eine Best,irrrnrung cler einzel-
nen, wâhrentl der Zugverformung in d,er B - Phase aktivierten (lleitsysteme wird
durch diese hohe Ausgangsversetzungsdichte erschwert, da eint'rs,.its eine optische

r4l
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Unterscheidung zwischen bereits vorher vorhandenen und bei ,k.r' Zugverformung
neu gebildeten Versetzungen unrnôglich ist. Andererseits bewirken die mit einer
hohen Versetzungsdichte verkniipften erhôhten inneren Spannungr,rr eine erschwerte
Indizierung von Kikuchi - Diagramûren, welche zur Orientierulrgsbestimmung des
Kornes, in dern die Gleitsysterne analysiert werden sollen, hera,rrgezogen werden
mûssen. Schliefilich ist ftr die Gleitsystemanalyse eine genaue l,i.stlegung der Ver-
setzungslinie erforderlich, was in den bei hôheren Verstzungscli<'lrl;en vorliegenden
Versetzungsnetzwerken nicht ohne erhôhte Schwierigkeiten môglich ist. Daher wird
nachfolgend versucht, durch Modifizierung der Wârmebehandhrrrgsparameter diese
Versetzungsdichte abzusenken, um eine derartige Analyse durclrliilrren zu kônnen.

6.4 lJntersuchung der Verformungsmechanisnren

Wie in den vorangegangenen Abschnitten dargestellt, eignerr si,'lr clie bisher un-
tersuchten Gefiige nur unzureichencl fiir eine detaillierte Analys.. rler wâhrend cler
Zugverfortnurrg aktivierten Verformungsmechanisrnen. Beson<k.r's die hohen Ver-
setzurrgsdichten in clen Proben vor der Zugverformung erschw<'r<,tt eine transmis-
sionselektronenmikroskopische Bestimmung der aktivierten Glcil,systeme in der B
- Phase. Aus diesem Grund werden weitere Wârmebehanclh:rrgen mit dem Ziel
durchgefthrt, die Versetzungsclichte in dieser Phase abzusenkr.rr rrnd nachfolgencl
eine entsprechencle Analyse durchfûhren zu kônnen.

6.4.L \Mahl der Gliihbedingungen

Zur Absenkung der Versetzungsclichte in der B - Phase soll naclrli,lgend durch eine
Erhôhung der p - Rekristallisationstemperatur erreicht werden. l)ie Abschâtzung
cler Versetzungsdichte gesc.hieht dabei visuell arn TEM7.
Die Erhôhung der Rekristallisationstemperatur bewirkt allerdings rrcben der verstârk-
ten Ausheilung von Gitterclefekten auch einen starken Ansticg rler Wachstums-
geschwindigkeit cler rekristallisiserten Kôrner. So wurde beispit.lsweise ftr eine
wâhrend eiuer Stunde bei 1200"Ci geglûhte Probe eine rnittlere liorngrôfie von 1500
pur erurittelt. Da nun eine Kornvergrôberung sowohl die Festigkt'it cmiedrigt (Her,r,
- PBtr;H - Beziehung), als a,uch zu einer Duktilitâtsabnahme fiihlt (irr grobkôrnigem
Gefùge ist im Vergleich zu feinkôrnigem Gefûge die kritische Spa,rrrrung fiir die Ri3-
bildung nieclriger), ist dieser Effekt bei der Glûhtemperaturwa,hl zrr berûcksichtigen.
Die Cilûhtemperatur wurcle somit zu 1000'C gewâhlt. Alle drt'i ut'gliihten Proben
wurdetr bei dieser Temperatur wâhrend einer Stunde rekristallisicrt. Eine der Pro-
ben wurcle nal:hfr.rlgentl in Wasser abgeschreckt. Die beiden au<lelcrr wurden irn Ofen

Eine experimentelle Bestimmung, welche durch Auszâhlen der Versetzungt'rr rnittels Digitalisier-
tablett am TEM oder drrrch rôntgenographische Profilanalyse unter Verwr.rr.lrrng einer Eichprobe
erfolgen kônnte, wurde im Rahmen der tlntersuchungen nicht durchgefiilrrt
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auf zwei Temperaturen unterhalb der B - Umwandlungstemperal,rrr abgekiihlt, dort
wâhrend einer Stunde gegliiht und anschliefiend ebenfalls in Wa,sser abgeschreckt.
Durch diese zusâtzliche Glûhung wurde in diesen beiden Proberr r,in gewisser Pha-
senanteil an cy - Phase ausgeschieden.
Die verschiedenen ()lûhungen sind in Tabelle 29 dargestellt.

Wânnebehandlung

t000"c i lh lw hreckung
1000"C I lh I Ofenabkiihlung auf 870"C / th Wasscrabschreckung
1000"C1 I lh I Ofenabkûhlung auf 850"C th / Wasscrabschreckung

Tabelle 29: Wârrnebehandlungsparameter einer dritten l'r',rbenserie

6.4.2 Die Geftge vor der Zugverformung

Die Gefûge der Proben sind in tlen Abbildunger75,77 und 78 a,rrl'rlen Seiten 85 und
86 abgebilclet. In allen tlrei Gefùgen kôruren equiaxiale B - Kôrrrcr festgestellt wer-
den, deren rnittlere Grô3e 2:u343 pm bestimmt wurde. Die Temlrr,r'aturerhôhung um
80'C im Vergleich zu Probe TI920 bewirkt a,lso eine urn nahezrr ,'r0',{' hôhere mittlere
Korngrôf3e. Hinsichtlich der Versetzungsdichte ist festzustellen. rl;rlJ sich diese durch
die hôhere Tempera,tur leicht erniedrigt zu ha,ben scheint, wie clir.s .\bbildung 76 auf
Seite 86 vertntrten lâ,f3t. Ungeachtet dessen, ist eine gewisse Anzalrl von Versetzungen
sichtbar. Desweitereu weist clas Punktbeugungsdiagramm wie arrr'lr schon im Fa.lle
der Probe TI920 Spuren einer bei cler Wasserabschreckung gebil,l,.l,en atherrnischen
ar - Phase auf. In den flefiigen der Proben TN870 und TN850 sinrl ,lrrrch die zusâtzli-
che Glûhungeil cr - Ausscheidungen zu beobachten. Im Fall der l)rol,e TN870 werden
diese ausschlielJlich an clen /i - Korngrenzen beobachtet. Dabr.i s,'heidet sich diese
a - Phase itt Fonn von kleinen, nahezu zueinander parallelen l)liittchen aus. Eine
derartige Morphologie wird in der Literatur auch als âllotriomor'lrlr "bezeichnet [3:]].
Zusâtzlich zu diesen Ausscheidungerr, weist die Probe TN850 rr Ausscheiclungen
a,uf, die iu Fortn von zueinander parallelen Plâttchen von den Iiolrrgrelrzen ins Konr-
inttere wachsetr. Diese Plâttchen scheiden sich an denjenigen i/ - l(orngrenzelr a,us,
alr denen sich vola,b die obeu beschriebene û - Schicht gebildet lrlt. Sornit scheidet
sich die o - Pha,se im Kornittnern schon vor dern Erreichen einer o Schicht an allen
Komgrenzell aus.
In t{en Rôntgentliffraktogranunen sind aufgruntl tler geringen Plrirs,'rranteile tler rr -
Phase in dett beitlen etrtsprechenden Gefùgen keine ausgeprâgt,r'rr luterferenznlma-
xiura zu erkentrett. Ebenfalls kann keine t r - Phase nachgewieserr rlt.rden.
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6.4.3 Durchfûhrung der Zugverformungen

Aufgrund der oben beschriebenen Gefùge, sollten alle Proben clir, aufgebrachte Ver-
formung clurch verformungsinduzierte Martensitbildung und drrrclr Versetzungsglei-
tung akkomodieren. Wie wir bereits im vorangegangen Abschrrit,t gesehen haben,
ist der Beitrag beider Mechanisnten vom Verformungsbetrag ablrii,rrgig. Im Rahmen
der Zugversuche ist nun ein Verformungsgrad zu realisieren, rlcr zur Aktivierung
beider Mechanisuren fthrt und sornit deren nachfolgende Untclsrrchung gestattet.
Dies entspricht, wenn lnan sich die entsprechende Zugkurve von 'fI920 ansieht, ei-
nem Verforrnungsgrad, fùr den in der Spannungs - Dehnungs - liurve der Beginn
des zweiten Streckgrenzen - Effektes (also des zweiten Arrstiegs cles ,,double yiel-
ding" - Effekts) beobachtet wird. Nach Erreichen dieses Verforrrrrrngsgrades sollen
die Zugversuche anschlieJ3end abgebrochen werden.
Zur Ermittlung des Grenzverforrnungsgrades wurde ftr eine l'r'r,be des Zustands
TN870 ein Zugversuch bis zutrt Bruch durchgeftihrt. Die erlrallt'ne Kurve diente
datrtt a,ls Referenzkurve ftr tlie Festlegung des (lrenzunrforrngra,rk.s. Anhand dieser
Kurve wurtle ftir die drei Geftge eine Entlastung der Proben na,r'lr llrreichen vorr 8'k
Gesanttdehnung festgelegt. Die Aufnahme dieser Entlastungskrrrve gestattet dann
die tlntersuchung der partiellen Riickscherung des verformungsirrrluzierten Marten-
sits. Diese partielle Riic.kscherung erfolgt dadurch, da$ sich beirrr Entlasten rla,s in-
nere Spa,nnungsfeld, welches zrrr Ausbildung des Martensits gefiilrlt hat, â,ndert, und
sich somit rla,s Korn den geânderten Spa,nnungverhâltnissen a,nl)irssr:n muf3. Fûr den
Gefiigezustand TN870 wurcle eine zusâtzliche Probe cladurch ellrirlten, dafi die Zug-
spa'nnungsentla,stung schon na,ch Erreichen von 5% (]esamtd<'lrlrrrng durchgefthrt
wurde. Fiir diese Gesarntdelurung Sollte der Beitrag des Versr.l,zungsgleitens zur
Verformungsakkomodation deutlich geringer sein als bei 8%. l)icse unterschiedli-
chen Verformungsbetrâge gestatten nachfolgend ftr ein identisclrr.s Gefùge die l-ln-
tersuchuug des Einflusses cles Llnrfomrgracles und des danrit vellrrrrrrlenen geânderten
itureren Spa,nnuttgszustandes auf die Stârke der partiellen Riir'ks,'herung des Mar-
tensits.
Die in den Zugversttchen ennittelten nrecharrischen Kerurwert,t'sirrcl in der nachfol-
genden Tabelle iiO aufgefûhrt. Daliei bezeichnet o-.* die vor der l,)rrl,lastung erreichte
Maxirnalspalurullg, 6..1,.1 die unter der Annahnre reiner elastisclrr.r' lùûckdehnung der
Probe verbleibentle (iesarntclehnungs,, 6rer,ror die gesarnte Rù<'k,k.lrnung der Probe
ulld ,7i,-."1 die Spannung, bei der irr der Entlastungskurve .1,.r' i 'Tbergang von ei-
ner littea,ren Spa.nnutrgsa.bna,hnre zu einer niclrtlinearen hin erfolgl und welche dern
Einsetzerr der Martensitrùckscherurrg entspricht.
Die entsprecltettden Spa,trnungs - Dehnungs - Kurven sind in derr ,\bbildungen 79 -
8:] auf den Seiten 89 - 9l da,rgestellt.

6Zur Ermittlung dieses Wertes wurde die zu Beginn der Entlastung aufgt.rrommene Geracle, clie
die generelle elstische R,iickdehnung der Probe ausdrûckt, aud die Absziss,' extrapoliert

r44
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Ech. o^o* I
MPa

Ro,o,z /
MPa

€rel,el /

%
6rel , tot  /

%o
€rel,el-e r,

TN1000(8% 101  I 7r9 5,9 416 t ,
TN8701(Bruch) 1079 700 8,9
TN8702(8%) r024 700 5,9 4,3 |  , (
TN8703(5% 886 703 3 r14 l ,
rN85o(8%) r021 693 5,8 4r3 I  , l

Tabelle ll0: Aus den abgebrochenen Zugversuchen ermittelte nreclranische Kennwer-
te der verschiedenen Gefûsezustânde

Prinzipiell kann fùr in allen Kurven der erwartete ,,double yielrling" - Effekt fest-
gestellt werden. Fûr die Proben TN870 und TN850 ist dieser l,.icht ausgeprâgter
als fùr den Zustand TN1000. Alle 5 Proben weisen Streckgrerrz(,rwerte in der glei-
chen Grôfienordnung von 700MPa auf. Hinsichtlich der i] auf tJ%, Gesamtdehnung
verforrntetr Proben kann festgestellt werden, da8 sowohl die Werl,r'der vor der Ent-
lastung erreiclrten Maximalsparrnungen als auch die der nach rl<'r' llntlastung beste-
henden gesarnten Restdehnungen nahezu identisch sind. Letztcrr.r' Wert gibt unter
Beachturtg der Werte voll €ret,er an, da3 in allen drei Probeu rlrrrch die partielle
Martensitrûckscherung ein nahezu gleicher Betrag an Riickdelrrrrrng bewirkt wird.
Betrachtet man die entsprechenden Werte fiir die Probe TN870;t, so stellt man fest,
claf3 clies auch fùr clie auf nrr Soit Gesamtdehnung verformte Prolrr.gilt. Hinsichtlich
der Einsatzspannungen der Martensitrùckscherung weist die Prol,r. rnit dem niedrig-
sten Verformtlngsgrad clie hôchste Spa,nnung arrf. Bei ihr setzt, folglich im Zuge der
Entlastung die Martensitrûckscherung eher ein als bei den stâ,r.kr.r' verformten Pro-
ben' bei denen clartiberhinaus na,hezu iclentische Werte fiir clit,s<. Einsatzspa,nnrrng
erhalten werclen.

6-4.4 Geftgeuntersuchungen der Proben nach der Zugverformung

Die Clefrige cler zugverformten Proben sind in den Abbildungcrr 84 - 88 auf den
Seiten 92 untl 9li dargestellt. (ienerell sind in allen Ciefùgen l)liit,tchen des verfor-
mungsinduzierten Ma,rtensits zr.r beotra,chten. In den Gefùgen rk'r. l'roben, welche bis
zum Bruch oder bis a,uf 8% Gesamtdehnung verformt wurden, wr,isen clabei nahezu
alle Kôrner diese Martensitplâttchen auf. Dabei ist festzustallerr. ,la,f} es eine gewise
Kornfraktion gibt, bei der jeweil nur eine Martensitvaria,nte prrr liorn auftritt uncl
diese Martensitplâttchen von einer Korngrenze zu einer gegenriilrr.r'liegenden verla,u-
fen. Eine audere Kornfraktion besteht aus Kôrnem, bei cleneu rrrchrere Martensit-
variautert in bestirnmten Bereichen des Kornes vorha,nden sincl. l,)t.wa,s anders leigen
die Verhâltuisse bei der nur um 5% Gesamtdehnung verformterr l'robe. Neben den
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Kôrnern, die ebenfalls fast vollstândig von Martensitplâttchen br,lr,gt sind uncl einer
der beiden oben beschriebenen Kornfraktionen angehôren, gibt es liôrner, die entwe-
der gar keinen Martensit enthalten oder bei denen nur in bestimrrrt,r'n Kornbereichen
Martensitplâttchen vorhanden sind.
In den Rôntgendiffraktogrammen sind ftr die Probe TN1000 schwnche Martensitin-
terferenzen zu erkennen. Fûr cliese Probe wurde unter Verweu,lrrug des schon auf
Prolie TI920 angewandten Verfahren der Phasenanteil an a" - M;r,r'tensit zu 9% be-
stimmt. Diese schwachen Martensitinterferenzen kônnen in derr l)iffraktogrammen
der anderen Proben nur vereinzelt oder gar nicht gefunden werrk,rr.

6.4.5 Bestimmung von Gleitsystemen in der B - Phase

Mit Hilfe tles Tra,nsmissions-Elektronen-Mikroskops wurtle unter Atrwendung des in
Abschnitt :1.7.2.1 beschriebenen Verfahrens die Bestinmrung v(,n (lleitsysternen in
der /i - Phase vorgenommen. Die Bestimmung erfolgte an der Prr,l't' TN8703. Diese
wies aufgrrrnd der niedrigen Gesa,mtverformung von 5% eine arrsreichende Anzahl
einzeln beobachtba,rer Versetzungen auf. Auch wenn ftr den nie<lrigen Verfornrungs-
grad clie Verforrnungsakkomodation hauptsâchlich durch die ver'firnnungsinduzierte
Martensitbildung bewirkt wird, so tritt doch ein gewisser Anteil ;r,rr Versetzungsglei-
tung auf, ftir den die da.bei aktivierten Gleitsysterne bestirnmt wr,r'<len sollten.
Die untersuchteu (ileitsysteme sind in cien Abbildungen 89 bis lXi auf den Seiten
94 bis 96 wiederg.egeben. Die die jeweilige Komorientierung arrg.'benden Kikuchi
- Diagranune sind ebenfalls dargestellt. Die bestimmten Clleilslst,eme sind in clen
Abbildungen nrit fortlaufenden Numrnern gekennzeichnet.
In Tabelle ill sincl die l2 bestirnrnten Gleitsysteme zusarnmen nrit den zugehôrigen
S<;uuto - Faktoren angegelren.
Es wurden zwei verschiedene Gleitsysteme, {110}<111> urrl  { l12}<111>, be-
stitntnt. Dieses Ergebnif3 ist konforrn rnit vergleichbaren flntersrrclrrulgell? bei denen
Verforurungsnrecha,nisnren in der Legierung TI20V untersucht rvrn'rlt'n [?,8]. Anhand
der Sc:Hulo - Fa,ktoren der Gleitsysteme kann festgestellt werclerr. rlaB die Gleitsyste-
tne 2, l] oder l0 aufgrund ihrer hohen Werte nrit grofier Wahrsclrr.irrlichkeit wâhrend
<ler Zugverfolrnung aktiviert wurden. Bei clen Gleitsystenren rnil rrietlrigen ScrHl,tto
- Faktoren ka,nrr es sich hingegen einerseits urn Versetzungeu lrirrr,leln, clie vor rler
Zrrgverfortnung bereits irn Material vorlagen untl im Rahmen cl<.r' r'orangega.ngenen
Herstellungs- rtrrcl Bearbeitungsprozesse entsta,nden sind. Anrk.r'r.r'seits wâre es fiir
diese Gleitsystenre a,ber a,rrc.h môglich, dafi sie wâhrend der Zugvr.r'lirrrnung aktiviert
wurden. Dies wâre dann denkbar, wenn sich in einem Korn cler l.rkale Spannungs-
zusta,nd beispeilsweise aufgrr.nd einer gewissen, bereits vorharrrh.uen Anzahl von
Versetzungen derrtlich vont makroskopischen Spannungszustanrl rrnterscheiclet. In
diesem Falle wiirden sich unter Verwendung des Schmid'scherr S,'lrubspannungsge-
setzes auch nieclrige Werte fûr den Orientierungsfaktor dieser (ik.itsysteme ergeben.
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Nummer Gleitsystem Scuptto - Faktor

1 (101)111 -0,r2
2 ( 1  12 )111 0,47
3 ( 1  10 )111 0,41
4 (21  1 )111 0,36
5 (2rr)111 -0,27

6 (101)111 -0,42
n
I (110)1 i1 0,20
8 211 111 0,26
9 ( l0 r )111 0,38
10 ( 211 )111 -0,4:]
1 l (110)11 i 0,13
I2 ( 1  12 )111 0,25

Tabelle :il: (ileitsystenre tler B - Phase in der Probe TN8703 urr<l zrrgehôrige Scuulo
- Faktoren

Aus cler geringen Anzahl bestimmter Gleitsysteme und der Ta,l,sirr:he, da8 die An-
zahl der auf die beiden Typen entfallenden Gleitsysterne idenlisch ist, kann keine
Schluf3folgelurlg llezûglich des Beitrages beider Gleitsysterne zur' \erformungsakko-
rnoda,tion inr Bereich bis .5% (lesamtverformung abgeleitet wer.rk.rr.

6.4.6 IJntersuchung der verformungsinduzierten Marterrsitbi ldung B -+
t l

(}

Ziel clieser Ilutersuchungen ist es, die kristallographischen Chalaltteristika der mar-
tensitischel n" - Phase in den p - Kôrnern zu untersuchen. Sp..zit l les Augenrnerk
liegt clabei a,uf der Bestinunung der Habitusebene zwischen beirlt.rr Phasen.

6.4.6.1 Die experirnentelle Bestirnrnung der Habitusebene

In einetn ersten Schri t t  wnrden die Habitusebenen zwischen derr \ lartensi tplât tchen
und der p - Phase bestitnnrt. Die Bestirnntung erfolgt a,n einerrr (lefiige der Probe
TN1000. Vcrra,ttssetzrurg friir clie Habitusebenenbestimmung isl rlie Kenntnis der
Orientienurg der Kôrner, in welchen die Ermitthrng durchgefiilrlt werden soll. Die
Korttorietttierungen der 22 untersuchten Kôrner wurden mittt' ls l,lBSD im Raster-
Elektronennrikroskop elrriittelt. Arrschliefiend wurden die Wirrk..l, die die Spuren
eittes Martensitplâttchens auf zwei zueinander senkrecht stehen<lt.rr Oberflâchen rles
betrachteteu Korus mit deut â,rllJeren Probenkoorclinatensysterrr Irilden, gernessen.
Dies ist sc.henratisch uncl als Beispiel fi ir ein Korn in den Abbil,lungen g7 uncl 98
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I:1

Abbildung 106: Pole der ermittelten Habitusebenen im Starrtlartdreieck

auf der Seite 98 dargestellt. Eine Beschreibung der rechnerisclrcrr Ermittlung der
Habitusebene wird in Anhang B der Arbeit gegeben.
15 der 22 untersuchten Kôrner wiesen auf den beiden rechtwinkligen Oberflâchen
Spuren der Martensitplâttchen auf, welche fùr die Analyse herrr,rrgezogen werden
konnten.
In Abbildung 106 sind die Pole der bestimmten Habitusebenen irrr Standartdreieck
dargestellt.
Trotz einer merklichen Dispersion der Ergebnisse kann festgstetlll, werden, daf3 eine
Reihe von verschiedenen Polen nahe beieinander liegen (vergleiclrt'2.B. Kôrner 3, 9.
r \ ,  12 ,14 ,  16 ,  17 ,  19 ) .
Fûr die Dispersion der Ergebnisse kônnen mehrere Faktoren vera,rrl,wortlich gemacht
werden. Einerseits ist die Messung jedes einzelnen Winkels der Martensitplâttchen
auf den beiden Oberflâchen fehlerbehaftet. Dabei ist der Mef3fehl,'r'um so grôf3er, je

kùrzer das entsprechende Plâttchen ist. Hinzu kommt eine weitex' lèhlerkomponen-
te, die daraus resultiert, da8 im Rahmen der metallographischett l)t'obenprâparation
die Kante zwischen den beiden untersuchten Probenoberflâcherr rricht exakt recht-
winklig sondern leicht gebogen ist. Insgesamt kann der so bedirrgt,'MeBfehler zu 3o
bis 5o pro Martensitplâttchen abgeschâtzt werden.
Ein weiterer Grund ftr die Ergebnisdispersion ist nach NtsHtYnNlA [129] darin zu

sehen, dafJ die Matrix und das darin befindliche Martensitplâttclrt'rr nicht vollkomen

kohârent zueinander sind. Dies fthrt an der Grenzflâche zwischerr lrr:iden zur Ausbil-
dung von Kohârenzspannungen, welche eine leichte Verschiebung .ler Habitusebene

bewirken. Wie Untersuchungsergebnisse an Stahl mit 1,78 % C z.'igen, fthren dabei

schon sehr geringe Spannungen an der Grenzflâche zu einer merkli<'lren Verschiebung

der Habitusebene.
Trotz der Dispersion findet man, wie bereits erwâhnt, eine Reihe vorr Habitusebenen,
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welche nahe beieina,ncler liegen. Desweiteren findet man, daû <lir.s,' Habitusebenen
alle nahe einer Ebene {23a} liegen. Dies geht auch aus Tabelle :}2 lrervor, in der der
Winkel 7 zwischen der bestimmten Habitusebene (hkl)l und eirrr.r entsprechenden
Ebene (hkl), des Tvps i234i angegeben sind.

1z
?'0 I
1,9
9,8
10,0
( i ,6
, ) 7

4 ,7
t ; , 4
; f ,9
l [ , 1
'2,4

0,8
'2,5

,r1,5

l 2 , l

Tabelle ll2: Winkel zwischen clen experimentell bestimmten Ha,bil,rrsebenen und einer
entsprec.henden {2:}4} - Ebene

Die Winkeldifferenz zwischen beiden Ebenen liegt ftr die in den lii irrrern 3, 9, 12, 14,
16,17 und l9 best inrnrtert  Habitrrsebenen rrnterhalb von 5o. f) ie gr i iBten Dif ferenzen
wercleu fiir die Iiôrner beobachtet, cleren Pole schon irn Standar'lrlrt ' ieck die grôfJten
Abweichrrngen arrfwiesen und liegen in der (irôfienorclnung von l(l ' ' bis 12o.

6.4.6.'2 Belechnuug cler Habitusebene fiir die Pha,senumwa,ndlrrrrc 3 -+ e" nrit Hilfe
der Phenonrenologischen Theorie

Inr ArtschlulJ a,n tlie experinrentelle Bestirnnrung der Habituselx.rrr.n wurde die fùr
die utrtersuchte Ma,rtensiturnwandlung zu erwartente Habituselrcrrt, unter Verwen-
dung der Phetronretrologistiren Theorie berechnet. Eine tletaill it 'r 'tr.Vorstellung die-
ser Theorie uncl Prâ,senta,tion tler Berechnungen ist in Absdrnil,t ... gegeben.
Die Phenortretrologische Theorie basiert a,trf experimentellen Beolrlclrtungen der ma,r-
tensitischen Pha,senumwa,ndlung (Wechsel des Kristallgitters, Exisl,t'nz einer Habitu-
sebene, Existenz eitrer clefinierten Orientierungslieziehung zwisclrt.rr beiden Pliasen)
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Sraln h, k1 lr h2 k2 L2

2 -0,740190,26599 -0,617564 2 3
il 0,53314-0,76416 -0,36:1083 A

I 2
t) 0,7g7go -0,56521 0,20950 4 3 2
7
I

-0,798950,20753 -0,56495 4 2 i
8 -0,75936-0,59576 0,26162 4 :l 2
I -0,347980,52918 -0,77:\87 2 :] 4
I I -0,7922:l -0,29512 0,53219 4 2 ;l
t2 0,:]22:160,55:177-0,77369 2 3 4
t4 -0,77 447 -0,;]14390,54937 4 2 3
t5 -0,756600,62567 -0,190004 3 2
l b 0,33045 0,54367 -0,76726 2 3 .̂+

t7 0,76963-0,535900,34711 4 3 '2

l 9 0,75863 0,5219:] -0,38995 4 3 2
20 -0,57'262-0,77065 -0,27965 3 4 '2
'22 0,r7766 0,53809-0,82395 2 3 4
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und versucht, diese rnathematisch zu beschreiben. Dabei werclelr rrls einzige bekann-

te Grôfien die Gitterpa,rameter der beiden Phasen benôtigt.
Die Phasenumwa,ndlung wird dabei in drei Teilschritte unterteilt,. l l in erster Schritt
dabei ist die Uberfûhrung des Ausgangskristallgitters in das <,rrl,sprechende Mar-
tensitkristallgitter. Dieses wird durch Stauchung bzw. Streckurrg rler Hauptachsen
eines den beiden Phasen gemeinsa,men Koordina,tensystems err,.icht. Diese Verfor-

mung wird auch als BnlN - Verformung bezeichnet und in derr ltechnungen durch

eine Matrix B ausgedrùckt. Nach dieser Verformung ist eint. r.xistierende Habi-

tusebene verzerrt und geclreht. Da jedoch eine Habitusebene <'irre Ebene ist, die

wâhrencl der Phasenumwandlung weder verzerrt noch gedreht wird, mûssen diese
beiden Effekte ebenfalls berûcksichtigt werden. Urn eine unvt'r'zcrrte Habitusebe-

ne zu erha,lten, wird eine sogenannte gitterinvariante Scherung S cingefûhrt, welche
die Kristallstruktur der Martensitphase unverândert lâfJt. [Jirr solche Schemng
kann etrtweder durch Versetzungsgleitung, Zwillingsbildung ork'r' rlurch Kopphrng
beider Mecha,nisrnen erfolgen. Schliefil ich mul] nun die unverzcrrte Habitusebene
noch gedreht werden, was mathernatisc.h durch eine errtsprechelrrlc Rotationslnatrix
R beschrieben wird.

Die gesa,rnte Verfomurng P1, die durch die Martensitbildung lr,'wirkt wird, ergibt
sich da,tttt als Matrixprotlukt der einzelmen Matrizen genrâB (ilt,i, lrrurg 6.1:

PT:  RSB (6 .1  )

Schaut man sich die Hauptkonrponenten der BnrN - Verfornrunll all, so stellt man
fest, clal3 eine von ihnen nahezu null ist und somit in einer Ha,plirr' ltsenrichtung die
Kristallgitter rtahezu identische (iitterparameter haben. In diest'r rr l"a,ll uud unter der
Voraussetzung, daf3 die beiden a,ntleren Hauptaclisenverformung(,n einer Stauchrrng
bzw. einer Streckung entsprechen. kann in erster Nâherung a,ltg('rtomnten werden,
dafi die Habituseberre na,ch tler BRtN - Verformung bereits un\,('r'zerrt ist [51]. In
diesenr Fall brarrcht die gitterinvariante Schenrng nicht berr'ir' l isichtigt zu werclen
r.rncl obige (ileichung vereinfacht sich zu:

& :  RB (6 .2 )

Wie nran in Iiairitel 4.:1.6.2 der Abbildung 100 auf Seite 101 t 'rrt,rrehmen kann, ist
obige Vereinfachung fiir clie zu urrtersuchende Pha,senunrwanrllrrrrg anwendbar. Die
Habitusebenen wrrrden schlielJlich fiir die vereinfachte Theorie (( il,.i<,hung (6.2)) rrnd
die konrplette Theorie nach ( i le ichrrng (6.1) best immt.

a) Vereinfat-hte Phcttornr:nologisthe Tht:orie:

Die irn Rahtnen dieser Theorie durchgefùhrte Berechnung fiihrt irrr lirrbischen Haupt-
aclrsettsystetn auf eine Habitusebene von (-0,71i8 0,477 -0,477). l)i,.se Ebene ist vom

r50
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Typ {hkk} und liegt 0,88o von einer (3 2 2) - Ebene entfernt.
Ein Vergleich mit den experimentell bestimmten Ebenen weist kr.ine Ûbereinstirn-
mung auf. Daraus ka,nn geschlu8folgert werden, da3 die angen()rnmene Vereinfa-
chung in Frage zu stellen ist.

a) I{omplette Phenomenologische Theorie:

In diesen Berechnungen wurde die Notwendigkeit einer gitterinvlrianten Scherung
wâhrend der Phasenurnwandlung berûcksichtigt. Dabei wurde zrrr.rst einmal ange-
nonlmen) clal3 diese durch Versetzungsgleitung realisiert wird. Als Gleitsystem flof3
dabei das Systern (0i0)[101] der orthorhornbischen Struktur in dir. ltechnung ein, da
in Anlehnung an die Gitterpararneter der orthorhombischen o" - l ' ltase diese Ebene
die dichtest gepackteste ist.
hn Ergebnis der Berechnung erhâlt rnan zwei Lôsungen fùr die llrrl,itusebene. Diese
beiden Lôsungen ha,ben ihre (lrsache darin, dalJ ftr die Gleitrichl,rrrrg zwei entgegen-
gesetzte Richtrrngen mit folglich unterschiecllichen Vorzeichen rrriiglich sind. Diese
Vorzeic.henânderung fiihrt clann zu einer Vorzeichenânderung <l<.r' Scherung g und
da'ra,us resultierend einiger Matrixelemente in den einzelnen Ma,l,r' izen. Somit erge-
ben sich nach den diversen Koorclinatensystemtransformationelr zwei unterschiedli-
che Lôsungen.
Auf das kubisc,he Hauptachsensystern K" bezogen ergeben sich I'i ir.r.in negatives und
ein entsprechend positives g die beiden folgenden Lôsungen:
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? lK.  (g  )

0,75903
-0 ,38831

0,52258
nK. \g '  , , |

0,709:16
-0, ' 'r7718

0, l ; t  169
: (

) e ,

: (

In tler nachfolgenden Tabelle il i l sind die Winkeldifferenzen zwisr'hen den experi-
mentell bestirrttnten Habitusebenen und den beiclen berechneten l,)l,r.nen aufgefiihrt.
Die Winkeldifferenz wttrde clabei unter Vernachlâssigung der \t,r'zeichen der Ebe-
nenindizes und etrtsprecherrdes Ordnen der Etreneninclizes ermitlr.lt. Der Winkel z-
entspricht clabei dern Winkel zwisc.hen experimenteller und fiir rrr.gative Scherung
berechneter Habitusebene, z+ bezeichnet den entsprechenden \\' irrkel mit der fùr
positive Scherung berechneten Ebene.
Es kann festgestellt werden, dafJ fiir alle experimentell bestinrnrl,r.rr Habitusebenen
eine bessere Ubereinrtimmung rnit cler fùr negative Scherung belr.,' lrrreten Ebene ge-
futrdett werdeu ka,nn. Eine physikalische Erklârung der Tatsa,clrr.. .laf3 offensichtlich
eine negative Scherung fûr die Berechnung angenorlnler) werderr rnuf3, kann jecloch
nicht gegebetr werdeu. In einer Reihe vergleichbarer Arbeiterr [129-131] wird im
Widerspruch zu obigen Ergebnissen berichtet, dafS beide Scherurrg,'rr g zu kristallo-
graphisch âquivalenteu Lôsungen fûhren. Diese Behauptung wilrl jedoch von den
Autoren nicht bewiesen. Einzig LtBepRN{RN et. al [132] berichtt'rr ..lrenfalls von zwei
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nunléro de grain u-  l " , *  l o
2 8,9 10,3
:l 219 512

6 10,8 L3,7
7, 10,9 13,7
8 8,4 I0,4
9 2,5 6,26
1 i 5,1 8,9
t2 6,9 9 ,1
t4 4,,6 7,9
15 l t  R 14,7
16 1,9 6 ,1
t7 l 1 2 5,6
19 ) ) 5,9
20 6,9 9,4
22 12,7 16

Tabelle il l l: Winkeldifferenz zwischen experilnerltell bestimnrl,<'n und berechneten

Habitusebenen

unterschiedlichen Lôsungen. Da sie jecloc.h experimentell nul Il;rlritusebenen fest-
stellten., die einer der beiden Lôsungen entsprechen) wurde da,r'ir,rrs geschluf3folgert,

daf3 diese Lôsrurg <lie errergetisch gùnstigere zu sein scheint.
Versrtclrt rna,r), eine Ebene zu finden, deren ganzzahlige Indizt's ttahe den beiden
errechneten Ebenen sind, so findet man, claf3 die ftr negative Sr'lrct'ung berechtrete

Habitusebene nur 2,6o vorr einer Ebene @2 3) entfernt l iegt.  l f i i l  r l ie a,ndere Ebene
ergibt sich eine Winkeldifferenz von 3,95o at einer (4 3 2) - I,)lrr,rrc. IJnter diesenr

Ciesichtsprrnkt liefern beide Lôsungen Habitusebenen, clie zur Farrril ie {234} gehôren,
unrl nrit den experinrentellen Ergebnissen iibereinstimmen.
Alternativ zu obigen Habitrrsetrenenberechnllngen wrrrde unl,r.r' .\ttwenduug eines
von LIEBERMAN et al .  I I : ]2]  arr fgestel l ten Formal isrnus eine I la lr i t r rsebenenberec]r-
nung utrter cler Hypothese drrlchgefùhrt, da8 die gitterinvariarrl,r' Scherung clurch
Zwil l ingsbi l t {ung rea, l is iert  wird. Dabei wurde als Zwi l l ingseberrr , , . ine ( l1l)  -  Ebene
der orthorhotnbischen Martensitstruktur an€çenorrlrnen, wie dies<. lrr<:h experirnentell
unter an<lerem von \MILLIAMS [45] ermittelt wurde.
In Artalogie zrun Fonrra,lisnrus der vora,ngehencl beschriebenen Ilirlrit,rrsebenenberech-
nungetl wird wieclerunr davott ausgega,ngen, dafJ bei einer marterrsitischen Pha,senum-
wandlung eitte Ebene zwisc.hen den beiden Phasen existieren nrrrlJ. welche im Mittel
uttverzerrt sein soll und danrit zu einer minimalen Dehnungsenergit'zwischen beiden
Pha,sen fùhrt uncl welche danrit die Habitusebene darstellt. Als rrotwendige und hin-
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reichende Bedingung fûr die Existenz dieser Habitusebene gilt 6.1'11rrut, da8 eine der
Hauptachsendehnungen wâhrend der Umwancllung null sein mul}. Aus Untersuchun-
gen der Gitterparameter der beiclen an der Urnwandlung beteiligl,r.n Phasen wurde
jedoch von den obigen Autoren festgestellt, da8 die bei der Unrwa,rtdlung gebildete
Phase inhomogen sein muf3 und dafJ diese Inhomogenitât durclr ,las Enstehen votl
zueina,nder in Zwillingsbeziehung stehenden martensitischen Berr.i<'hen gegeben sein
kann. Sornit liegt dern angewandten Formalisrnus die Annahnle zugrunde, dafi sich
aus der kubisch raunrzentrierten B - Phase im Zuge der rnart<.rrsitischen Phasen-
urnwandlung unterschiedliche a" - Bereiche bilden, welche in Zwillingsorientierung
zueinander stehen.
Die ausfthrlidre mathernatische Beschreibung der Berechnung rft'r l labitusebene un-
ter Anwendung des von LIngBRMAN et al. [132] aufgestellterr l,irrrnalismus ist auf
den Seiten xxx - xxx wiedergegeben. Da diesem Formalismus irr weiten Teilen clie
gleichen Annahnren wie bei der Habitusebenenbestimmung mit \i.r'setzungsgleitung
zttgruude liegen, sincl aucli die rnatherna,tischen Operationen arr rrtehreren Stellen
identisch.
Ini Endergebnis der Berechnnngen ergeben sich in Analogie zrr rlt 'n Berechnungen
unter Verwendung der Versetzungsgleitung ebenfalls zwei Lôsurr gr.r r :
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ri6. (Zwilling 1) :

Erstere Ebene liegt 2,ii7" von einer (334) - Ebene entfernt, fi ir ' .l ie zweite Lôsung
ergibt sich eine Winkelcliffelerlz vor] 1,44o zu einer (:i34) - Eb<.rr,.. Die ftr die or-
tlrorhorrrlrische (111) - Zwillingsbildung berechneten Habituseb<'rrcrr liegen nahe a,n
Ebenen des Typs {334} und weisen damit keine iJbereinst inrrrrrrrrg mit  den expe-
rirtientellen Befunden a,uf. Daraus karrn abgeleitet werden, dalS rlic gitterinvariante
Scherung zunr Erha,lt einer unverzerrten Habitusebene im Falk. rlt:s orthorhonrbi-
schett rr" - Martensits nrit hoher Wahrscheinlichkeit <lurch Verset,zrrrrgsgleitung unter
Aktivierung des <-rrthorhonrbisr:hen (ileitsysternes (010) [101] erfirlut .

6.4.6.;] Atrwettcluttg der Ergebnisse der Pherromenologischen 'l ' lr.,.rrie

Irn Anschlu8 a,n die Habituselrenenberechnungen wurde clie Ri<'lrtigkeit cler Ebene,
fùr clie die beste ilbereinstirnmung zwischeu experimenteller []<rrl,achtung und Be-
rechtruug erhalten wor<len war. a,n zwei weiteren Proben - TN,\;()l und TN8703 -

ùberpriift. Diese beiclen Die Proben reprâ,sentieren zwei unt,t.r's.'lriedliche Verfor-
ururtgsgracle utrd ihre Gefùge sind in Forrn einer Ka,rtograpliie irr ,letr Abbildungen
102 und 101] arrf  den Seiten 111 und 112 abgebi ldet.  An der Plr l ' , . ' fN8701 wurden
die Orientienttrgett von I22 Kôrnern errnittelt, fi ir die Probe 'l '\8703 betrug die

(  0,5352022 \
et  r i6.  (Zwi l l i r rg 2) = |  -0.5016264 |

\ -0,6Ts6540 )
( r,iliirffi )
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untersuchte Kornanzahl 144. Anschlief3end wurden die Winkel all<'r in den entspre-

chenden Kôrnern beoachtbaren Spuren der Martensitplâttchen gcgen die Walzrich-
tung des âuf3eren Koordinatensystems bestimmt. Ebenfalls wurdcn fùr diese Kôrner
die entsprec'.henden Winkel aller 24 symmetrischen Martensitvaria,rrl,t:n in diesem Ko-
ordinatensystern berechnet, die sich ftr die Habitusebene, welchrr sich fiir negatives
g unter Verwendung der kompletten Phenomenologischen Theorir: ergeben hatte,

ergeben. Die so erhaltenen Winkel konnten nachfolgend verglic.lx'rr werden. In den
Tabellen 34 und 35 ist ein Vergleich der gemessenen und berechrrr.l,en Winkel (7"*o

bzw. 1'tn"o) fùr eine ausgewâhlte Anzahl von Kôrnern angegeben.
Fùr beide Proben kann festgestellt werden, daf3 fùr die ùberwiegr,rrde Mehrzahl der
Martensitplâttchenspuren eine gute Ûbereinstimnrung der experi r r rentell bestimm-

terr Winkel nrit einer der 24 symnretrischen Va,rianten gefunden werden kann. Es
treten jedoch in beiden Proben vereinzelt auch Plâttchen auf, f i ir die eine Win-
keldifferenz vorr 10o untl tlarùber gefurrden wird. Bei diesen stiirlicr abweichenden
Martensitplâttchen fâllt aber auf, dal} fùr die anderen im gleicherr liorn befindlichen
Martensitplâttchen eine gute Winkelkorrespondenz festzustellen isl. IJrsache fiir die
vereinzelt ltohen Abweichungen kôrurte, wie schon in Abschniti, (i.{.6.1 angegeben,
die Existenz ôrtlich stark unterschiedlicher Eigenspannungsfeldt,r' scin, welche zt ei-
ner sta,rken Dispersion der Habitusebenen fûhren kônnen. Diesr' \/ermutung stûtzt
sich auf die Beobachtung, dalJ es sich bei den abweichenden Mart,<.rrsitplâttchen meist
um sehr kleine Plâttchen in unmittelbarel Nâhe einer Korngrerrzc handelt und so-
mit das Spa,nnungsfeld des Nachbarkornes zu einer Ànclerung <k.s Spannungsfelcles
urrnrittelba,r an cler entsprechenden Korngrenze fûhren kôrrnte. Olrne die Kenntnis
der lokalen Spannungsfelder in einem Korn, welc.he einer direkl,<.rr experimentellen
Bestimrmrng nicht zugânglich sind, kann cliese Hypothese je<loclr nicht bestâtigt
werden.

6.4.7 Zusammenfassung der Ergebnisse

Die tnec.hatrisclten Eigenschaften sowie tlie wâhrencl einer Zugver{irrrrurng aktivierten
Verformungsnrechanisrnen wrlr(len an drei verschiedenen Gefiigt'rr rtntersucht. Die
Wârrnebeha,nclhrngspa,ra,meter wurden a,ns den Ergebnissen <l<'r' \ 'ora,ngega,ngenen
Probenserie abgeleitet. Ein bei Raumtempera,tur vollstândig a,rrs ./ - Phase beste-
herrdes (iefiige sowie zwei zweiphasige a I 0 - (lefiige wurclen t.irrgt'stellt, deren a -

Anteil durch r.rnterschiedliche Clliihtempera,turen va,riiert.
Die Zugversuche wurden fiir eine Probe bis zum Bruch, fiir vicl arrdere Proben bis
zunt Erreichelr einer bestinrnrten Verfomrungsgrades clurchgefiilrrl. Letzteres ge-
stattete die Ilntersuchung des Materialverhaltens bei Entlasttrrrg. lrn Rahrnen cler
Zugversuche konnte festgestellt werden, daf3 ftir alle drei untersclriedlichen Gefûge
gleiche Verformungsgrade zu nahezu identischen Festigkeits- untl l)uktilitâtskenn-
wertetr fùhrert. Die Ausscheidung der geringen rr - Phasenautcile in den beiden

r54
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grain variant l o
Iexp l

^lth"o I " Ll l "
I 1 7 1 ,83 5,r7
6 3

10
-59
53

-55,77
53,90

3,29
0,90

8 2
9
2:J

-oc

62
32

-57,46
64,01
19,95

2,46
2,0I

12ro5
30 I7

2 I
22

-41
33
b

-44,00
31,35
2,36

3,00
1,65
3,64

40 9
11
13

-2:l
-36
30

-30,94
-37,5r
32,60

7,94
1 ,51
2,60

+ l i
I 4
19

-51
-7r
39

-51 ,18
-7:1,82
50,68

0 ,18
2,82

11,68
70 1

2
A
I

-59
64
49

-59,33
67,54
45,94

0,33
3,54
3,06

90 7

15
20

-54

19
-42

-56,44
:J4,:i2
-40,68

2,44
15,32
I , :12

95 2
9
l5

44
-68
-49

49,47
-66,43
-45,61

4,47
I ,57
3.39

108 I9 -41 -38,18 ') *.)

111 1 l 64 61,69 2,31
I  1:] 7

13
24

-,1;)

t ^- L +

62

-54,79
-l2,rl
63,82

0,21
1,89
I )i')

r20 l 9 -64 -66,25 2,25

Tabelle il4: Experitnetrtelle und bereclinete Winkel mit der Walzrir' lrt;ung der Spuren
cler Martensitplâttchen einer arrsgewàhlten Kornanzahl der Prolrr. 

' l 'N870i
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grain varia,nt l o
IexD I

^ut',"o 
f 

o Lt l '
2 1

3
6
l3

43
-9
-36
35

43,36
-10,95
-37,19
4r,5r

0,36
1,95
1 ,19
6,51

3 4
11
24

-64
90
-13

-66,7r
88,98
-10,68

2,71
7,02
2,32

I2 11
16
17

-38
-78
27

-37,99
-67,04
23,62

0,01
10,96
3,38

35 9
20

-34
54

-34,51
52,r5

0 ,51
1,85

;10 I7
21
22

-41
33
tl

-44,00
31,35
2,36

3,00
1,65
3,64

40 o

6
2 l
22

-87
25
44
-28

-73,38
:11,45
44,65

-24,62

13162

6,45
0,65
3,38

61 7

10
r2
2 l

-63
-5

66
49

-59,52
-6,69
70,13
50,07

3,48
1 ,69
4 ,13
r ,07

109 9
15
19

15
46
-15

14,81
50,83
-0.30

0 ,19
4,83

L417O

r35 4
1 l
24

73
50
-62

69,45
46,80
-62,74

3,55
3,20
0,74

t44 (t
I

:17
-51

36 ,1  g
-53,46

0 ,81
2,46

Tabelle 35: Experimentelle rurd berechnete Winkel rnit der Wa,lzriclrt,ung der Sprrren
der Martensitplâttchen einer ausgewâhlten Komanzahl der Prob.. l 'N8703
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zweiphasigen Gefiigen beinflul3t die ermittelten Kennwerte niclrl,. Bei der Entla-
stung nach vorangegangener Zugverformung bildet sich unabhângig vom realisierten
Verformungsgracl (5 %bzw. 8 %) die gleiche Menge Martensit zurii<:k. Ein niedrige-
rer Verformungsgrad fûhrt jedoch dazu, dafi diese partielle Marl,<,lrsitrûckscherung
schon eher bei der Entlastung einsetzt.
Die Gefùge der verschiedenen Proben weisen ftr eine Zugverfornrurg bis zum Bruch
und Gesamtverformungen von 8 % in allen B - Kôrnern Marl,<rrrsitplâttchen auf.
Im Gefûge der nur um 5 % verformten Probe lassen sich hingegr.n drei Kornfrak-
tionen unterscheiden. Eine erste Fraktion besteht aus Kôrnerlr. die. wie auch in
den Gefùgen cler anderen Proben, nahezu vollstândig Martensitplii l l;chen aufweisen.
Eine zweite Komfraktion wircl von Kôrnem gebildet, die nur parl,ir.l l Martensit auf-
weisen. Die tlritte Kornfraktion in diesern Gefùge wird schlief3li<:lr <lurch diejenigen
Kômer gebiltlet, die keirren verformungsinduzierten Martensit elrl,lralten.
Eitre an tler urn 5 % verfonnten Probe durchgefiihrte Analyse volr (lleitsystemen in
der  p  -  Phase ergab Gle i tsys te r r re  vom Typ {110 i<111> unc l  { l l2 }<111>.  Auf -
grund der Tatsa,c'.he, daf3 eine identische Anzahl von Gleitsyst,r,rrrcn fùr jedes der
beitlen Systerne bestimrnt wurde urrd ebenfalls bedingt durch rlir. geringe Anzahl
bestimmter (ileitsysteme lâfJt diese Analyse jedoch keinen detaill i<:rten Schlufi auf
den Beitrag jedes einzelnen der beiden Gleistysterne zur Verforrrrrrrrgsakkomodation
in der untersrtchten Probe zu. Urnzu gesicherteren Aussa,gen iilrcr rlen Beitrag jedes

dieser Gleitsysterrle znr Akkomodation der Gesa,mtverformung zrr gelangen, ist die
IJntersuchung statistisc.h representa,tiverer l(orn - bzw. Probelra,rrza,hlen unabcling-
bar.
Eine experimentelle Bestimmung cler Habitusebene zwischen v(,r'[i)r'mungsinduzier-
tem Martensit und p - Ausgangsphase erfolgte durch Analys<',lerr Spuren eines
Martesnitplàttchens auf zwei zueinander senkrechten Probenolr<'r'l lâchen. Trotz ei-
ner Dispersiott der Ergebnisse ergaben sich dabei Habituseberr<rrr rkrs Typs {23a}.
Eine Berechuuug cler Habitusebene unter Anwendung der Phenorrrcnologischen Theo-
rie fiihrte fûr eine vereinfachte Theorie auf eine Habitusebene vonr 'l 'vp 

{322}, welche
nic.ht rnit den experimentellen Beobachtungen ûbereinstirnmt. l)ir. Anwendung cler
vollstândigen Theorie ergab unter der Annahme,, daf3 die Verzerlrrng der Habitusebe-
tte wâ,ltrend der l.lmwandltrng durch Versetzungsgleitung unter Alitivierung des Sy-
stentes (010)[l0l] in <ler orthorhornbischerr Struktur kompensierl, wir'<1, zwei Ebenen,
die beide nahe einer Ebene des Typs {2:14} sind. Dabei wurdr. ti.slgestellt, dafi die
Ebetre, die frir eine negative Scherung berechnet wurtle, bessel rrril, den experirnen-
tellen Befurtdert ùbereinstinrnt. Eine physikalische Erklârung hicr'l ' i ir konnte jedoch
nicht a,ngegebetr werdetr. Eine Habitusebenenberechnung unter <k.r' Annahrne, tlafi
(111) -  Zwi l l ingsbi l t lung in der orthorhonrbischen Struktur die i ' l l r , . r ' f ïhrung der ver-
zerrteu itt eine uttverzerrte Haliitusebene bewirkt ergab wiederrrrrr zwei Ebenen, die
allerdings votn Typ {334} sincl und nicht mit den experimentclk,rr Beobachtungen
korrelieren.

I D I
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Eine Bestâtigung fiir die Gi-rltigkeit cler {234} - Habitusebene lie{<.r'l,e eine zusâtzliche
Analyse an zwei weiteren Proben, bei der gemessene und belr.<'lrnete Winkel von
Martensitplâttchen rnit der Walzrichtung des âufieren Probenkoordinatensystetnes
miteinander verglichen wurden.

6.5 Zusammenfassung aller Ergebnisse und Ausblick

Inr Rahrnen der vorliegenden Arbeit wurde die Aktivierung der vcrschiedenen Ver-
formungsmechanismen in Abhângigkeit des vorliegenden Gefùgr.zrrstandes und die
Auswirkung dessen auf die nrechanischen Eigenschaften der rncl,a,stabilen B - Titan
- Legierurrg p - Oez untersuclrt.

Es konnte gezeigt werden, dafJ sowohl die Aktivierung der Vt:r'ft,r'nrungsmechanis-
men als auch clie mecha,nischen Eigensc.haften der Legierung sl,ark vom konkreten
Ciefûgezustand, rrnd damit von der durc.hgefùhrten Wârmebelrarr,llung abhângen.
Zwei Verformungsmechanismen der li - Phase (Versetzungsgleitrrrrg und martensiti-
sche Phasenumwa,ndlung) treten im untersuchten Werkstoff arr['. 

'[ 'ra,gen beide zur
Akkornodation cler aufgebrachten Verformung bei, so werden grrt<, Duktilitâtswerte
bei gleichzeitig guter Festigkeit beobachtet. Ist clie Versetzurrgsgleitung hingegen
der einzige Verformungsmecha,nislrll ls, so fiihrt dies zu einer <k'rrl,l ichen Steigerung
der Festigkeit tler Legierung und einer damit einhergehenden I)rrli l i l itâtsabnahme.
Der attf Gefiigeânderu.ngerl sehr sensibel reagierende Verfornlnngsrnechanisrnus ist
die tnartensitische Phasenunrwandlung. Diese wird nur in Cie{'iigcrr beobachtet, die
entweder bei Raumtempera,tur zu 100 % a:us B - Phase bestehen o<k't' in zweiphasigen
Gefùgen, bei denen der Phasenantei l  an rr  -  Phase eine best irrrrrr l t 'Quant i tât  nic.ht
ûbersteigt. Wichtigste (Jefùgepararneter fùr clie Initiierung <k.r' Martensitbildrrng
sind die durch ihre cheniische Zusamrnensetzung bedingte nr<.,'lrlttische Stabilitât
der p - Phase, welche môglichst niedrig sein sollte, sowie die (lrii l3t' der Kôrner bzw.
tler Donrânen dieser Phase, welche môglichst grof3 sein sollte.
Der grôf3te Anteil an verfonnungsinduzierter Martensitbildung wir,l in einenr Gefiige
beobachtet, welches zu 100 "/o aus p - Phase besteht. In zweiplrasigen Gefiigen tritt
diese a,uf, wettn tlie Legierung 20 bis ll0o unterhalb der p - Ilnrrvirrr,llungstempera,tur
lôsungsgegliiht wrrrde. In tlieserr Fâllen wurden p - Dornânengriilk.rr inr Bereich von 4
g,rn erhalten. Bei niedrigeren Ciliihtempera,turen oder anschliellt 'rr,[t 'r Alterung kann
kein verformnngsinduzierter Martensit detektiert werden.
Als Pa,rarneter, welcher a,ls liriteriunr fiir die Aktivierrrng der NIarlt'rrsitbildung her-
a'Itgezogen weldetr kann, ist nur die Korn- bzw. Dornâ,nengrôli' rl. 'r 'p - Phase einer'
direkten Bestintrnurrg zugânglich.
Zwei unterschiedliche (ileitsysteme konnten in der Él - Phast' irrr TEM bestimmt
werc len  -  {110}<1 l l>  unc l  {112}<111>.  Aufgrund c le r  n ie rh ' ig t ' r r  Gesa,mtanzah l
bestinutrter (ileitsystenre sowie einer identischen Anzahl von \'('rsetzungen jedes
dieser (ileitsysterne ist eine Abschâtzung cles Beitrages eines jt'.lt.n Gleitsystenres

158
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an der Akkomodation der aufgebrachten Gesa,mtverformung ni<:hl môglich. Hierzu
wâren wieterfiihrende Untersuchungen zur Ermittlung einer stal,isl,isch reprâsenta-
tiven Anzahl von Gleitsystemen wûnschenswert, welche AufschlrrlJ iiber den Beitrag
eines jeden Gleitsystemes an der Gesamtverformungsakkomoclal,iorr geben kônnten.
Die experirnentelle Bestirnrnung der Habitusebene zwischen derrr verformungsindu-
zieûen a" - Martensit und der p - Phase ergab Ebenen nahe des 'l 'yps 

{234}. Eine
Berechnung dieser Habitusebenen unter Verwendung einer vereirrftlchten Phenome-
nologischen Theorie fthrte auf Ebenen na,he {322}, welche nicht rnil, den experimen-
tellen Beobachtungen ûbereinstimmen. Wird hingegen die vollslji,ndige Phenome-
nologische Theorie unter Einfùhrung des orthorhombischen Gleit,s.ystems (010)[101]
z:ur Yerzerruugskompensation der Habitusebene angewandt, so <.r'geben die beiden
Lôsuttgen Ebenen nahe {2:t4}. Eine Berechnung der Habituselr<'rre unter der An-
nahrne, dalS die Verzerrungskornpensation der Habitusebene clrr<'lr Zwillingsbildung
urtter Aktivierung des orthorhombischen (111) - Zwillingssysl,r.rrres erfolgt, ergab
schlief3lich zwei Habitusebenen nahe {i}l}4}.
Eine Bestâtigung der {234} - Habitusebene scheint eine weitere I Irrl,ersuchung zu lie-
fern, itr deren Verlauf die Position von beobachteten Martensitplâl I r'hen eines Kornes
mit denen cler 24 symrnetrisch rriôglichen Ma,rtensitva,rianten irll iesem Korn ver-
glichen wurden, welche fùr eine Habitusebene a,us der Phenonx,rrologischen Theorie
unter Einfiihmng obigen (lleitsystemes berechnet wurden. Dalr<.i konnte in vielen
Fâllen eine grtte tlbereinstimmung zwischen Beobachtung uncl lJ<.r', '<'hnung gefunclen
werclen.

Generell ist anzumerken, da,li die in der vorliegenden Arbeit t'r ' lrl lt,tnen Ergebnisse
nic.ht ohne Weiteres verallgemeinerbar sind. Dies gilt insbesorr<k,r'r' ftr die Einstel-
lurtg der verschiedenen (iefiigezustânde durch die unterschiedli<'lr.,rr durchgefùhrten
Wârmebehandlungen, da die Intensitât der Geftigeânderungen wiilrlend einer deral'-
tigen Wârnrebehandlung stark von der Vorbehandlung des Wer'ltstoffes (Erschnrel-
zungsbedingungen der Legierung, Wa,nnwa,lzregime des Halbz<'rrgs etc.) abhângt.
Es erscheint daher lohnenswelt, den EinflufJ dieser Parameter irrrI das nach einer
a'nschliefJettdett Wârmebeha,ncllung ausgebildete Gefùge zu untt lsrr.'hen. Von beson-
derenr Interesse kônntett dabei vor allem die Wa,rrnwalzpararnetcr rk's Halbzeugs, wie
Walztenrpera,tur, Anzahl der Walzstiche oder die Blec.hdickenabrralur)e pro Walzstich
sein.
Desweiteretr ltaben die Ilntersuchungen gezeigt, tlafi eirre i' lbtll ' i i lrrung vorr im La-
bortnal3stab gewonnenen Ergebnissen in den industriellen Fertigrrrrgsprozef3 hâufig
eine Reihe von Probletnern bereitet. Es wâre daher wiinschensu't'r't tlnetrsuchun-
gen durchzufiihren, inr Rahnren derer Ausa,gen darûber gewonn('rr werden, rrnter
welc.hetr industriellen Beclingungen clem Laborma3stab gleic.h<' ( i..[ûge und darnit
letztlic.h gleiche nrecha,nische Eigenschaften an der untersuchterr 1..'gierung erhalten
werden kônnen.
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A Liste de pics de diffraction

Phase Reflex 20 I  ' (Cu-k" ) d nIn 20 I  "  (Fe-k,
o (hcp)
a:0,295 nm
c:0,468 nm

(10 .0)
(00.2)
(10 .1 )
(10 .2)
(11 .0 )
(10 .3 )

35 ,1  19
38,467
40,2I9
53,053
63,015
70.782

0,2555
0,234
0,2242
0,1726
0,1475
0,1331

44,559
4l{,908
51,967
(i l{,281

f tz ,102
{):f ,401

p (bcc)
a,:0,324 nm

(1  10)
(200)
(211)

39,324
56,827
7 r,:137

0,2291
0,162
0,1:122

.'-r|I,025
7:1,446
1) .1,233

a" (orthorh.)
a,:0,]J01 nm
b:0,491 nm
c:0,463 nrn

(110)
(020)
(002)
( r11)
(021)
(1  12)
(022)
(200)
(130)
(1  13)
(023)

34,964
36,600
38,899
40 ,182
41,635
53,286
54,487
61 ,623
64,834
71,278
72,:l5l

0,2566
0,2455
0,2315
0,2244
0,2169
0 ,1719
0,1684
0,1505
0,1438
0,1;123
0,1306

4.1, ;158
.1$,479
19,472
5  t  ,148
.rr:1.052
(is.598
70,230
s0,127
N r.695
1)  I ,  l : ]9
1)5.755

u.' (hcp)
a:0,4607
c:0,2821

nm
nill

(10 .1  )
(00 .2)
( r0.2)

39 ,110
66,229
70,843

0,2:103
0 ,1411
0,1330

.ttt.7 47
N( ; .710
f ) ; t .493

Tableau 36: Les va,lertrs de 20 et de d pour des phases differerrlr.s dans I'alliage de
titane ]-(,ez
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B Calcul des plans d'accolement expérimentaux
La figure 107 rnontre les deux traces T1 et T2 dans
grain observables sur deux surfaces perpendiculaires
Ka (voir aussi la figure 97 page 99).

platelet nra,r'l,r'ttsitique dans un

clans un relri.r'e macroskopique

DN
Figure 107: Les deux tra,ces d'un platelet martensitiqueobserva,lrl<.sur deux surfa,ces
perpendicrrla,iles d'rtn écha,ntillon dans le repère ma,crosc.opiqrr<'<lr. l 'échantillon

Les clertx tra,ces rléfinisent a,lols clerrx vec.terrrs û et tz a,vec les coor', l,xrnées suiva,ntes:

-  (  c o s o \  |  0  \v' : ls ino l ,  û, : l  s iny '  |  tz.r i
\  o  /  \ c o s 1 , ) 1

Ces deux vecteurs détenninerrt alors un plan dans le repère K4. rlont la normale de
c-.e pla,rr frxo 

"rt 
égale à:

.û,..:#ffi:f -=ffi.)
\ 

"ir-r"in 
lt /

(2 .2 )

Pour déterminer les coorclonnées cle cette norma,le da,ns le rr.pi'r',. crista,ll in liée à
c.hacutr cle gra,itrs, qu'on va a,ppeler par la suite Kg, il faut tenil. (.()nlpte de matrices
de rotation M(g) qui tnenent un repère dans l'a,utre et qui sorrr obtenues pa,r des
rrlesures des orietrtations indivirluelles de grains par EBSD. La r'<ilrrt,ion générale est
la, suivante:
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.fxo :  M(g) '  N*,M(g)- '  (2.3)

Pour obtenir 1y'6" on erl détuit alors:

,û^" : ul(g)-t ' fr*^M(g) (2 .4 )
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