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Introduction générale

Depuis quelques années, les alliages a base du composé intermétallique TiAl
connaissent un intérét grandissant au sein de la communauté scientifique, en vue
d’applications structurales dans les secteurs de l'aéronautique et de I'automobile. Grace a
leurs propriétés, ils peuvent étre aussi des candidats a fort potentiel et jouer un réle clé dans
des applications militaires (balistique, blindage, ...).

Ces alliages, de faible masse volumique, sont particulierement attractifs en raison des
propriétés intéressantes qu’ils offrent jusqu’a des températures de I'ordre de 800 °C, a savoir
un module élastique, une résistance meécanique, une résistance a I'oxydation et a la corrosion
éleves.

En dépit de cet excellent compromis de propriétés, ces alliages, a I'état monophasé,
présentent une faible ductilité et une fragilité importante a température ambiante. Au cours
des dix dernieres anneées, lindustrie aéronautique a particulierement investi dans le
développement d’alliages biphagé#y, majoritairemeny, permettant d’atteindre des niveaux
de ductilité plus élevés.

Malgré de grandes avancées technologiques, leur utilisation est encore freinée par la
variabilité de leurs propriétés mécaniques et le fort colt des procédés de fabrication
permettant un meilleur contrdle de la composition chimique et de la microstructure.

Les alliages intermétalliques a base de TiAl sont des matériaux biphasés constitués de
deux phases ordonnées :oi[§-TiAl] et DOg-[a2-TisAl]. lls adoptent I'une des quatre
microstructures suivantes :

* microstructure majoritairement y

* microstructure duplexe.-y,

e microstructure presque entierement lamellairgy,
* microstructure entierement lamellaig-y.

Au cours d’essais préliminaires de compression quasistatique et dynamique effectués a
l'institut franco-allemand de recherches de Saint-Louis, nous avons montré que l'alliage
Ti-46,5Al-4(Cr, Nb, Ta, B), a microstructure presque entierement lamellaire est celui qui
présente le meilleur compromis resistance/ductilité. Il s’est ainsi avéeré tres intéressant
d’étudier en détail les caractéristiques de ce matériau.

Ce manuscrit comporte cing chapitres.
Le premier chapitre présente une synthése bibliographique des connaissances et des

travaux relatifs aux caractéristiques microstructurales, aux propriétés mécaniques générales et
plus particulierement en compression quasistatique et dynamique.
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Les techniques de caractérisation mécanique et microstructurale ainsi que la
description de l'alliage étudié sont exposées dans le chapitre II.

Le chapitre Il est consacré a une étude détaillée de la cristallographie des phases de
I'alliage (identification cristallographique des phases constitutives de I'alliage), des relations
d’orientation entre phases, des réseaux de coincidence (CSL, DSC), des interfaces, ...

L'influence de traitements thermiques longs & 700 °C et & 900 °C sur la microstructure
de l'alliage est présentée dans le chapitre IV. Apres une synthése des résultats expérimentaux
(analyses microstructurales, chimiques et cristallographiques), nous avons proposé des
processus de transformation de phases se produisant au cours des traitements thermiques.

Enfin, la caractérisation du comportement mécanique en compression quasistatique et
dynamique, ainsi qu'une étude des microstructures de déformation dans différents états de
déformation, de vitesse de déformation et de température, sont détaillées dans le chapitre V.
Les observations microstructurales sont corrélées aux propriétés mécaniques afin de mieux
comprendre les mécanismes de déformation.
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Introduction

Ce premier chapitre est consacré a une présentation générale et a une synthese des
travaux sur les alliages a base TiAl.

Nous décrirons tout d’abord les diagrammes de phases a I'équilibre, les différentes
phases ainsi que les microstructures possibles pour les alliages a base TiAl.

Nous exposerons ensuite les propriétés mecaniques et les mécanismes de déformation
plastique de ces alliages.

|. Présentation des alliages de titane

. 1. Généralités

I. 1. 1. Le titane et ses alliages

Le titane est un métal léger dont la masse volumique (4,5 )ggensitue entre celles
de I'aluminium (2,7 g/crf) et du nickel (8,9 g/cf ou du fer (7,8 g/ch). Le titane et ses
alliages sont aujourd’hui des matériaux d’usage courant dans les domaines de I'aéronautique,
de I'aérospatial, de I'industrie chimique et dans le domaine médical.

Les alliages de titane ont joué un rdle clé dans I'amélioration des performances des
moteurs de turbine a gaz. Par rapport aux superalliages base nickel, ces alliages ont permis
une réduction substantielle de masse, assurant ainsi une augmentation du rapport poussé/poids
des moteurs. Ces alliages souffrent cependant d’'une limitation de la résistance au fluage, a
I'oxydation et au feu a des températures supérieures a 600 °C ce qui a pousse les industriels a
développer, depuis ces vingt dernieres années, de nouveaux matériaux pouvant surpasser ces
limitations. Ces matériaux doivent étre plus légers que les superalliages base nickel et
posséder a peu prés les mémes propriétés mécaniques et de résistance a I'oxydation que les
superalliages d’'usage courant. Il est apparu ainsi que les matériaux les plus appropriés a cette
demande sont les alliages intermétalliques a base TiAl.

l. 1. 2. Les intermétalliques a base TiAl

Un intermétallique peut se définir comme un composé formé d’au moins deux
éléments métalliques et possédant une structure cristalline ordonnée a longue distance. Les
intermétalliques se forment en mettant en jeu des liaisons métalliques entre atomes de métaux
différents. Les liaisons, ainsi formées, sont plus fortes que les liaisons métalliques entre
atomes similaires ce qui implique une structure cristalline ordonnée limitant la mobilité des
dislocations. Ainsi, cette faible mobilité des dislocations engendre des propriétés intéressantes
a haute température telles qu’une meilleure résistance mécanique, une bonne tenue au fluage
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ainsi qu’'une bonne résistance a la corrosion et a I'oxydation. Les intermétalliques a base TiAl
sont donc des matériaux adaptés aux besoins actuels de I'industrie aéronautique et automobile
en remplacement des alliages de titane et des superalliages a base nickel. Le tableau I. 1
compare les propriétés des aluminures de titane (TiAlz&l)Ta celles des alliages de titane
et des superalliages a base nickel. Il apparait clairement que les aluminures de titane sont un
bon compromis entre les alliages de titane et les superalliages. lls présentent une tres faible
masse volumique (deux fois inférieure a celle des superalliages) et ont le potentiel de
remplacer les superalliages dans la gamme de température d’utilisation (700 — 950 °C). lIs
permettent ainsi un gain de masse conséquent tout en conservant des propriétés mécaniques
remarquables jusqu’a de trés hautes températures. Parmi ces propriétés on peut citer :

* une limite élastique spécifique (limite élastique / masse volumidpgeteveée,

* une grande rigidité spécifiqgue (module d’élasticité / masse volumicpig, E/

* une bonne résistance a I'oxydation,

* une bonne résistance au feu,

* de bonnes propriétés de fluage.
Les aluminures de titane souffrent cependant d’une faible ductilité a température ambiante et
il apparait également que la température maximale d’utilisation pour ces alliages est
déterminée par la résistance a I'oxydation. L’'amélioration de la résistance a I'oxydation est
donc un facteur clé dans l'augmentation de la température d'utilisation. Certaines recherches
en cours sont donc focalisées sur I'amélioration de ces défaillances tout en conservant de
bonnes propriétés mécaniques a haute température.
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Aluminures de titane

Alliages a

Propriétés Alliages a base Alliages a base _ Superalliages
. . base titane
TiAl (phase ¥y | TizAl (phaseas,)
Structure Llo DO0y9 hcp/bce fcc/L:
Masse volumique [g/cth 3,7-3,9 4,1-4,7 4,5 7,9 - 8,5
Module d’Young a 20 °C
160 — 180 110 — 145 95 - 115 206
[GPa]
Limite élastique [MPa] 350 - 600 700 — 990 380-1150 800 - 1200
Résistance a la traction
440 — 700 800 — 1140 480 — 1200 1250 — 1450
[MPa]
Ductilité a 20 °C [%)] 1-4 2-10 10-25 3-25

Ductilité a haute

, 10 -600/870 10-20/660 12 -50/6Q0 — 80/ 87(
température [% / ° C]

Ténacité a température

_ 12 -35 13-30 12 -50 30 -100
ambiante [MPdm]
Température limite de
L . 750 — 950 750 600 800 — 1090
résistance au fluage [° Q]
Température limite de
résistance a I'oxydation] 800 — 950 650 600 870 — 1090

[ C]

Tableau I. 1 :Comparaison entre les propriétés des alliages de titane, des aluminures de
titane, et des superalliages [1, 2].

l. 1. 3. Procédés et applications des alliages a base TiAl

Les alliages a base TiAl peuvent étre élaborés de différentes facons telles que la
fonderie, la métallurgie de lingots ou la métallurgie des poudres.

Dans la métallurgie de lingots, les procédés de fusion permettant d’obtenir des lingots
a faible teneur en impuretés sont la fusion par induction, la refusion a I'arc sous vide (procéde
VAR (Vacuum Arc Remelting)) et la fusion par plasma. Les lingots sont ensuite compresseés
isostatiguement a chaud (HIP) pour fermer les pores apparus lors de la fonte et minimiser les
microségrégations. Les lingots sont ensuite forgés afin de réduire la taille des grains.

La métallurgie des poudres offre la possibilité d'éviter les traitements thermiques
préalables d’homogénéisation et le forgeage. Elle est également plus précise que la
métallurgie de lingots ou I'on observe des fluctuationstdé at.-% dans la teneur en
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aluminium. La fonderie présente cependant I'avantage de pouvoir fabriquer des piéces
complexes en un seul bloc et a de faibles codts de revient.

Les principales applications des alliages a base TiAl sont dans le domaine de
'aéronautique (pieces chaudes des turbines d’avion), dans le domaine de l'automobile
(soupapes de moteurs) mais également dans le domaine militaire (balistique, blindage des
véhicules lourds) [3].

l. 2. Le diagramme de phases a I'équilibre

Le diagramme de phases utilisé comme référence jusqu’en 1989 est établi par Murray
en 1986 (Fig. I. 1) et est issu d’une corrélation entre les résultats théoriques et expérimentaux
acquis depuis les années 50 [4, 5]. En 1989, un nouveau diagramme a été proposé par
Mc Culloughet al. pour des alliages Ti-Al contenant 40 a 55 % atomiques d’aluminium. Ces
changements sont basés sur des observations morphologiques des dendrites et sur une étude
par diffraction des rayons X in situ des phases de haute température. Ce diagramme révisé
(Fig. I. 2) incorpore deux péritectiques L +Byet L +a - vy, et étend le domaine a des
températures plus élevées [6-8]. Les mémes changements dans le diagramme, basés sur des
observations métallographiques apres traitements thermiques et sur les résultats de
dilatométrie, ont été proposés par Huan@l. [9, 10]. Ces changements portent sur la partie
du diagramme supérieure au transms(transition a/a +Yy). Le domaine des basses
températures, inférieures au palier eutectoide, reste inchangeé.
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Temperature °C

Weight percent aluminum

0 10 20 30 40 . 50 60 70 80 90 100
1800 T T T T T T T T—1

1700
1600
1500
1400
1300
1200
1100
1000
900
800
700

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Ti Atomic percent aluminum Al

Figure I. 1 : Diagramme de phase Ti — Al d’apreés Murray [4, 5].

Le diagramme de phases a I'équilibre du systeme binaire Ti-Al comporte huit phases
différentes :

L : la phase liquide,

B-Ti (bcc) eta-Ti (hep) : deux solutions solides primaires d’aluminium dans le titane.
Elles sont issues des deux formes allotropiques du Ti. La transformation allotropique
du titane 3-Ti (bcc) - a-Ti (hcp), se produit a 882 °C.

0,-TizAl : solution solide intermédiaire, hexagonale, ordonnée de typg, BSue de

la phase primaire-Ti,

y-TiAl : solution solide intermédiaire, quadratique, ordonnée de type L1

TiAl, : solution solide intermédiaire ; quadratique (24 atomes/maille) [10],

0 : solution solide intermédiaire [11],

TiAl 3 : composé défini a fusion non congruente,

o-Al (CFC) : solution solide primaire de titane dans I'aluminium.
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Le diagramme présente aussi :

e quatre paliers péritectiques caractérisés par les transformations suivantes :
0 a1487,5°CB-Ti (47,70 %) + L (53 %) <y-TiAl (51,2 %),
0 a 1450,5 °C :4fiAl (70,5 %) + L (73,5 %) <0 (71,5 %),
0 a1346,8°C: 73,1 %) + L (80,8 %)= y-TiAl, (75 %),
0 a665°C: TAl (75 %) + L (99,75 %)= a-Al (98,75 %).

» deux paliers péritectoides caractérisés par les transformations suivantes :
0 a 1285 °C B-Ti (%) + yTiAl (%) = a-Ti (%),
0 a1285 °C :yTiAl (%) + & (%) = TiAl, (%),

» deux paliers eutectoides caractérisés par les transformations suivantes :
0 a 1150 °C: q71,5 %)~ TiAl, (67,66 %) +a-TiAl 3 (75 %),
0 all25°C n-Ti (40,36 %) < 0,-TizAl (38,75 %) + yTiAl (50,5 %).

L 600 —T—T—T—T—T— T

1500

1400

1300

1200

Temperature |°C]

Aluminium [Atomic-%]

Figure I. 2 : Diagramme de phase Ti - Al révisé par Mc Cullough et al. [6-8] et Huang et al.
[9, 10].



Etude bibliographique

Peu d’informations sont disponibles sur les diagrammes de phase ternaires Ti—-Al- M [1]. Les
diagrammes disponibles ne montrent pas de frontiéres précises de part et d’autre du domaine
(az +y) et spécialement entre le domaig ¢ y) et le domaing. Les diagrammes ternaires
peuvent cependant se regrouper en trois types de diagrammes selon la forme du ddmaine y
figure I. 3 montre une coupe isotherme a 900 °C de trois diagrammes ternaires qui different
par la forme du domaine de la phgsé’élément d’addition se substituant au Ti ou a I'Al va
modifier la teneur en Al de la phaget la forme du diagramme. Par exemple, les éléments du
type | (Nb) augmentent la concentration d’Al dans la paders que les éléments du type |l

et Il (V, Cr, Mn) la diminuent. L’étude de l'influence de chaque élément d’addition sur le
diagramme de phases restant limitée et imprécise, le diagramme de phase binaire montré sur
la figure I. 2 est pris comme référence pour les alliages ternaires ou plus complexes contenant
une faible concentration en éléments d’addition [12].

Figure I. 3 : Coupe isotherme a 900 °C d’'un diagramme de phases ternaire montrant
l'influence des éléments d’addition sur la forme du domgiig.

I. 3. Description des différentes phases a température ambiante

Les principales phases cristallographiques a température ambiante sont les phases
oo-TizAl et yTiAl.

I. 3. 1. Phaseax, - TisAl

Le domaine de stabilité de la phasgvarie avec la température et s’étend sur une
gamme de composition en aluminium allant de 22 a 39 at. % (Figs I. 1 et 2). Laophase

cristallise dans le systeme hexagonal et appartient au groupe spatial de sﬂgn?{%i%

(Fig. I. 4) [12]. C’est une structure ordonnée du type @otation du Strukturbericht) qui
résulte d’'une mise en ordre de la phasbexagonale compacte désordonnée (h.c.p) ; c’est
donc une isostructure de la phasé.es plans denses (0001) ont la compositigAllmais, le
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long d’une direction normale aux plans prismatiqugg20) , une surstructure apparait
pouvant étre définie comme un empilement de plans alternés de Ti et TiAl.

Les paramétres de maille de la phase ordonaé&®nt reliés a ceux de la phase désordonnée
o de la maniere suivantea,, = 2 a; et ¢,, = C, . Les valeurs de ces parametres varient avec

la composition de I'alliage et sont comprises entre 0,572 et 0,578 nmapoet entre 0,460

et 0,464 nm pouc,, [12].

[0001]

() Titane
@ Aluminium

[2110]

8o,

N
>

[1210] <

Figure I. 4 : Représentation schématique de la maille ordonnég D®la phaser-TizAl.
l. 3. 2. Phasey- TiAl

Le domaine de stabilité de la phages’étend sur un large domaine allant de
49 & 66 at. % d’Al et varie avec la température. A température ambiante, ce domaine devient
étroit et est limité a 54 at. % d’Al (Figs. I. 1 et 2). La phapesséde une structure ordonnée
de type L} (notation du Strukturbericht). Elle cristallise dans le systeme quadratique et
appartient au groupe spatial se syméwié¢ 22 (Fig. I. 5) [12]. Cette structure peut étre

décrite comme un empilement de plans purs de titane et d’aluminium selon la direction [001]
alors que les séquences d’empilement suivant les deux autres directions [100] et [010] sont
constituées d’'une alternance de plans mixtes, de composition stoechiométrique TiAl. Les

10
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parametres de maille varient avec la teneur en aluminium. Les valeurs du pasavagieat

entre 0,397 et 0,401 nm et ceux du parameeatre 0,404 et 0,408 nm [6]. Le rapport c/a
reste tout de méme trés proche dec/a ¢ 1,01 a 1,03). La phase— TiAl reste ordonnée
jusqu’a son point de fusion (~ 1450 °C) [5].

A cause de la quadraticité de la structure, les trois directions de type <110> ne sont pas
équivalentes. En effet, la directiqrii10] est composée d’un seul type d’atomes alors que les

deux autres[101] et [011] sont composées d’une alternance d’atomes de titane et

d’aluminium. Pour bien différencier les directions équivalentes, nous utiliserons la notation
<hkl] et {uvw) proposée par Gilles Hug [13]. Dans cette notation dissymétrique, le crochet <
et I'accolade { se référent aux deux premiers indices dont la permutation est autorisée. Le
crochet ] et la parenthése ) portent sur le troisieme indice dont la position est fixée. Par

exemple la famille <011] engendre 8 directions équivalentes : + [01[D]1#], + [101] et

+ [101] ; par contre les directions + [110] ef210] ne font pas partie de la famille <011].
[001]

[oh]\T f [101]
N O gj/f':] ) Titane
A \"- ..
A ° Aluminium

[110]
b e i» [010]

'

[100]

Figure I. 5 : Représentation schématique de la maille ordonngealéla phasg/ —TiAl.

A coté des phaseas, — TisAl et y — TiAl, quelques alliages présentent en plus la pp32
(structure désordonnée cubique centrée b.c.c/structure cubique simple ordonnée de type CsCl)
sous formes de petites particules, dont la formation est favorisée par des additions de Cr, Mo,
et/ou W [2, 14-16]. Des borures et/ou siliciures sont présents si la teneur en B et/ou Si
excedent certains seuils de concentration [2, 14, 17, 18].

11
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[. 3. 3. Phase B2

La phase ordonnée B2 est une isostructure de la fhagsordonnée de structure
c.c.c. Elle est présente dans des alliages contenant de faibles quantités d’éléments d’addition
bétagenes tels que le chrome, le molybdéne, le niobium, le vanadium, le tungsténe, ... . Elle
se présente sous forme de petites particules présentes aux joints de grains. La phase B2
cristallise dans le systeme cubique simple et appartient au groupe spatial holosymétrique
P-432 (Fig. I. 6) [19, 20]. Son paramétre de maille varie entre 0,312 et 0,315 nm.

@/ " © Titane

° Aluminium

< a >

Figure I. 6 : Représentation schématique de la maille ordonnée de la phase B2.

Q}/Q P

I. 4. Description des différentes microstructures

Aprés élaboration des alliages a base- TiAl par les différents procédés connus
(cf. 8 1. 1. 3.), un dernier traitement thermique est effectué afin d’optimiser la microstructure
finale. Les parameétres de traitement thermique (température, temps de maintien, vitesses de
chauffe et de refroidissement), ainsi que la composition chimique de I'alliage peuvent agir sur
la microstructure (taille des grains, largeur des lamelles ...). Il existe quatre grands types de
microstructures pour les alliages a bgsdont la composition chimique la plus utilisée est
comprise entre 47 et 49 at. % d’Al (Figs. I. 7 et 8) [1, 2, 21]. Ces microstructures sont classées
par la morphologie des phases :

» La microstructure majoritairement(“neary”) (Fig. I. 7a) : cette microstructure est
obtenue par un maintien isotherme a une températutégérement supérieure a la
température du palier eutectoidg(Hig. I. 8). Elle se présente sous la forme de grains
Yy équiaxes avec des petites particidgdocalisées aux joints de grains et aux points
triples.

12
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La microstructure bimodale (“duplex”) (Fig. I. 7b) : elle est obtenue aprés un maintien
isotherme dans le domaine biphagétr(y), a une température; Telle que les taux des
phasesx et ysont tres proches {P T,) (Fig. I. 8). Elle est constituée d’'un mélange de
grains monolithiques gt d’ilots lamellairesd(; + ).

La microstructure majoritairement lamellaire (“near lamellar”) (Fig. I. 7c) : elle est
obtenue aprés un maintien a une températyjasie en-dessous de la température de
transitiona - a + y appelée transus (T) (Fig. 1. 8) Cette microstructure est
constituée essentiellement de gros ilots lamellaires et de petits grains y.

La microstructure entierement lamellaire (“fully lamellar”) (Fig. I. 7a) : elle est
obtenue apres des maintiens de courte durée juste au-dessus dunt(tersperature
Ts) (Fig. 1. 8). Elle est organisée en filots lamellaires € y) de tres grande taille
(> 400 pm).

Figure I. 7 : Micrographies optiques des différentes microstructures de l'alliage Ti — 48Al —

2Cr. (a) microstructure majoritairemermptobtenue apres un maintien de 2h,&T1200 °C (a
environ 75 °C au-dessus du palier eutectoide), (b) microstructure duplexe obtenue aprés un
maintien de 2h & 1300 °C, (c) microstructure majoritairement lamellaire obtenue aprés un
maintien de 0,5h & 1360 °C (en-dessous dg () microstructure entierement lamellaire

obtenue apres un maintien de 0,5h a 1400 °C (au-dessus)d21T.

13
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1&.‘“:] ’_'.—'_l T
1500+
1400+

1300

Temperatue, *C

1200
7 {TIAl)
1100 e -
1000k g (TiAl) T,
3% 40 44 a8 B2 56
Al Bt %

Figure I. 8 : Diagramme de phases Ti — Al montrant les températures de traitement pour
I'obtention de chaque type de microstructure.

I. 5. Processus de formation de la structure lamellaire
[. 5. 1. Réactions de formation de la structure lamellaire

D’apres le diagramme de phase de la figure 1. 8, les alliages biphaséyg) (peuvent
étre obtenus pour une concentration en Al qui varie entre 35 et 40 at. %. Dans cette gamme de
composition, trois domaines sont a signaler :

* |e domainex désordonné,

* |e domaine biphas& (+Y),

* |le domaine biphas@f + v).
Les deux derniers domaines sont séparés par le palier eutectoide situé a environ 1120 °C.
La structure lamellaire observée dans les alliages biphasés a base TiAl peut se former suivant
'une des deux réactions suivantes :

Q) a - az+you
(Qa -a+y- o0+

Pour la composition eutectoide, seule la premiéere réaction (1) est observée a cause du passage
direct dea aa, +y. Pour une composition supérieure a 40 at. % d’Al, les alliages traversent

le domainen + y avant d’entrer dans le domaine d’équilibre des deux phases ordonrégs
(réaction (2)) [12].

14
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Cependant, la vitesse de refroidissement influence les cinétiques de formation de Yeephase
notamment déplace sur le diagramme de phase la ligne de tramsgitio+ y) vers les
compositions riches en Aluminium. En effet, pour I'alliage Ti-43Al refroidi a 30 °C/min, la
réaction de type (1) est observée alors que la réaction de type (2) apparait pour des vitesses
beaucoup plus lentes [22].

[. 5. 2. Mécanisme de formabn de la structure lamellaire

Le modele le plus couramment admis pour la formation des lamelles est celui proposé
par Denquin et Naka [12, 23]. Il est schématisé sur la figure I. 9.

.|"}I/r i, - r"j{' '“’r'. h"”n T 'f?—l"
/ / ¥ ¥ [
. i . i! r’ g
(a) f (b}

ODE APE oD ODE
i) T é C i ffmm-m"n
4 QDR ODR

ODE  APE
(c)

Figure I. 9 : Représentation schématique de la séquence de formation des Igni&)les
Propagation des dislocations partielles de Shockley donnant naissance a une structure locale
de type c.f.c ; (b) Germination de différents domaines d’ordre dans la structure c.f.c. (c)
Rencontre des domaines d’ordre et des lamelles apres leur croissance menant a la formation
de différentes interfaces (parois de domaine d’ordre (ODB), parois d’antiphase (APB), parois
de macle (TB), parois de pseudo-macle (PTB) [12, 23].

La formation de la structure lamellaire passe par les trois stades suivants :

Stade de prégerminationla formation de la structure lamellaire est déclenchée par la

précipitation de la phasgdans la phasea désordonnée (réaction (1)) ou dans la pligse
ordonnée (réaction (2)) par la propagation de dislocations partielles de Shockley dans la
matrice hexagonale. Ce processus d’initiation de la transformation implique la dissociation

d’'une dislocation parfaiteg<11_20> en deux partielles de Shockley bordant une faute

d’empilement g <1120> %< 1010 > + % < 0110>). Cette faute d’empilement locale

crée une séquence d’'empilement du type c.f.c. qui sera ABC ou ACB suivant le signe des
partielles de Shockley. En répétant ce mécanisme tous les deux plans atomiques, la structure
hexagonale du cristal est changée en une structure c.f.c. et la séquence d’empilement
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ABABAB devient soit la séquence ABCABC, soit la séquence ACBACB. A ce stade, une
phase c.f.c. désordonnée est formée.

Stade de germinationce second stade consiste en la mise en ordre sur le réseau c.f.c.
désordonné des fautes d’empilement par germination et croissance de variantes d’orientation

(V. O.) sur des sites séparés (Fig. . 9b). La rencontre entre ces domaines donne lieu a la
formation de parois de domaines d’ordre, de parois d’antiphase ou de parois d’ordre mixte
résultant du couplage d’'une paroi de domaines d’ordre et d’'une paroi d’antiphase.

Stade de croissancée stade de germination et croissance des variantes d’orientation (V. O.)
est accompagné de la croissance longitudinale et latérale des lamelles par un mécanisme de
marches [24]. Ce mécanisme est similaire au mécanisme de croissance des lattes de bainite

dans les aciers [25]. Ce mécanisme assurant la diffusion des éléments entre la phase mere (
ou ay) et les lamelley présente un caractére double de cisaillement et de diffusion. Il conduit

a une croissance longitudinale des lamelles plus rapide que leur croissance latérale [26]. Lors
de cette croissance, deux lamelles adjacentes peuvent s’épaissir au détriment de la phase
mere. Les deux lamelles issues de deux germes différents et contigus seront en position de
maclage (TB) ou pseudo-maclage (PTB).

La formation de la phasg sous forme lamellaire, s’arréte lorsque I'énergie libre
associée a la transformation devient suffisamment basse pour empécher la formation de
marches de croissance sur les interfaces des lamelles. Dans le cas d'une réaction de
transformation de type (2), la phagerésiduelle s’ordonne en-dessous de la température
eutectoide I(Fig. I. 8) [12].

ll. Propriétés mécaniques a température ambiante

Les propriétés mécaniques des alliages a base TiAl dépendent fortement de leur
microstructure et de leur composition chimique (teneur en aluminium, présence d'éléments
d’alliage). Ce paragraphe décrit ces différentes relations a température ambiante en insistant
plus particulierement sur les propriétés en traction , la résistance au fluage et la ténacité.

Il. 1. Influence de la teneur en aluminium et de la microstructure

[l. 1. 1. Influence de la teneur en aluminium

La teneur en aluminium des alliage a base TiAl joue un réle primordial dans la
formation de la microstructure. Elle contrdle le rapport volumigiee et influence les
propriétés mécaniques. La figure 1. 10 montre I'évolution de I'allongement a la rupture en
fonction de la teneur en aluminium. Le meilleur compromis est atteint lorsque le pourcentage
d’Al est compris entre 46 et 50 at. %. La microstructure duplexe correspondante conduit a une
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ductilité proche de 2 % et une résistance mécanique convenable [27]. D’'apres Kim [1], pour
les alliages binaires, la meilleure ductilité a température ambiante est obtenue pour la
composition Ti-48Al (at. %) avec un rapport’y de 5-15 at. %. La phase, ayant une plus
grande solubilité vis-a-vis de I'oxygene que la phaspue le rdle de piege a oxygene et
purifie la phase et la rend ainsi plus ductile.

II. 1. 2. Influence de la microstructure sur les propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques de traction, de résistance au fluage et de ténacité dépendent
fortement de la microstructure.

Il. 1. 2. 1. Propriétés mécaniques en traction

Les propriétés mécaniques en traction, a température ambiante, des alliages biphasés a
base y, sont directement reliées a la morphologie des pinasey. La figure I. 11 [22, 24-26,
28] montre les courbes contrainte/déformation, obtenues apres des essais de traction, d’'un
alliage y biphasé Ti-47Al-1Cr-1V-2,5Nb, possédant différentes microstructures. Les
structures entierement lamellaires issues des traitements thermiques A, B, et C ont une
ductilité plus faible que celle de la structure duplexe dérivant des traitements E, F, G, et H. Le
bon compromis résistance-ductilité est obtenu pour la structure issue du traitement D qui
conduit a un mélange de grains lamellaires (100 pm) et de petits\g(athgm).

Il. 1. 2. 2. Résistance au fluage

L’augmentation de la fraction volumique de la structure lamellaire améliore les
propriétés liées au fluage. Les structures entierement lamellaires possédent de bien meilleures
propriétés que les structures duplexes. La figure I. 12 montre la vitesse de déformation en
fluage en fonction de la déformation pour différentes microstructures. La résistance au fluage
de la microstructure entierement lamellaire est plus grande comparée aux microstructures
égquiaxes y et duplexes [29].

Il. 1. 2. 3. Ténacité et ductilité

Kim a montré qu'a température ambiante, la résistance a l'initiation des fissures est

caractérisée par un facteur de ténacite Kompris entre 16 et 21 MR pour les
microstructures entierement lamellaires alors que pour les microstructures duplexes le facteur

Kic est de 11 MPdm [30].

La taille des grains lamellaires et la largeur des lamelles jouent également un réle sur la
ténacité. La ténacité augmente avec la taille des grains et avec la diminution de I'espacement
entre les lamelles [30].
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Kim a également établi une relation entre la ductilité et la ténacité [30]. La figure I. 13 montre
les relations entre ductilité et ténacité en fonction de la taille de grains et de la microstructure
pour différents alliages a bagelLa microstructure duplexe présente une meilleure ductilité
gue la microstructure entierement lamellaire qui, de son coté, présente une meilleure ténacité.
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Figure I. 10 : Influence de la teneur en aluminium sur I'allongement a rupture.
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Figure I. 11 : Courbes contrainte/déformation montrant I'évolution des propriétés de traction
a la température ambiante d’un alliagéiphasé Ti-47Al-1Cr-1V-2,5Nb avec différentes
microstructures.
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II. 1. 3. Synthese et conclusion

La figure I. 14 présente une synthése des relations entre les différentes
microstructures, la taille de grain, la ténacité et les propriétés en traction [22]. Ce diagramme
montre qu’un alliage brut de coulée avec une microstructure lamellaire a gros grains possede
une grande ténacité mais une faible résistance et une faible ductilité. Il apparait alors trés
intéressant de modifier la microstructure de cet alliage afin d’augmenter la résistance et la
ductilité sans dégrader la ténacité. Ceci montre le grand intérét d’étudier et de comprendre les
procédés thermomécaniques permettant d’élaborer un matériau présentant un compromis des
différentes propriétés mécaniques.

Te i Tp
30 Ig

[Temperature Legend
Te = eutectoid

~ [Ta =alpha transus
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]
(=]
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Figure I. 14 : Relations entre les différentes microstructures, la taille de grain et les
propriétés en traction (ténacité, allongement et résistance a la traction) [22].
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Il. 2. Influence des éléments d’addition

Les éléments d’addition ternaires et quaternaires permettent de modifier les propriétés
meécaniques des alliages binaires a base TiAl. Le tableau I. 2 rassemble les éléments d’alliage
les plus couramment utilisés et donne leurs effets sur les propriétés mécaniques [18].

Eléments

Effets connus

Affecte fortement la ductilité en changeant la microstructure. Meilleure dultilité

teneur

tance,

ce au

ud.
e ala

Iplexe.

Al pour 46-50 at. % d’Al. Dans cette gamme de compositions, augmenter la
en Al diminue la ténacité.

B Additions > 0,5 at. % réduisent la taille de grains et améliorent la résis
l'usinabilité et la coulabilité.

C Améliore la résistance au fluage et réduit la ductilité.
Additions de 1-3 at. % augmentent la ductilité des alliages a structure duple

Cr Additions > 2 at. % améliorent l'usinabilité et le comportement superplastique.
Additions > 8 at. % augmentent fortement la résistance a I'oxydation.

Fe Augmente la fluidité en coulée mais aussi la tendance a la fissuration a chaud.

Mn Additions de 1-3 at. % augmentent la ductilité des alliages a microstructure
duplexe.

Mo Améliore la ductilité, la résistance des alliages a grains fins et la résistance a
I'oxydation.

Ni Augmente la fluidité en coulée.

Nb Améliore fortement la résistance a l'oxydation et légerement la résistar
fluage.

P Réduit la vitesse d’oxydation.

S Addition de 0,5-1 at. % améliore la résistance au fluage et a I’oxytjation,
augmente la fluidité en coulée mais réduit la tendance a la fissuration a ch

Ta Améliore la résistance a l'oxydation et au fluage. Augmente la tendanc
fissuration a chaud.

v Additions de 1-3 at. % augmentent la ductilité des alliages a structure d
Réduit la résistance a I'oxydation.

wW Améliore fortement la résistance a I'oxydation et au fluage.

Tableau I. 2: Influence des éléments d’addition sur les propriétés des alliages a base TiAl.
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lll. Description des mécanismes de déformation plastique

Avant de décrire la déformation plastique dans les alliages a base TiAl, rappelons
brievement les mécanismes qui régissent la déformation plastique dans les métaux et alliages.

[ll. 1. Généralités pour les métaux et alliages

La déformation plastique pour les métaux et alliages se fait par glissement des
dislocations mobiles et/ou par maclage mécanique. Ce paragraphe décrit ces deux
mécanismes de déformation en tenant compte des effets de la température et de la vitesse de
déformation. Le comportement superplastique de certains métaux a trés haute température est
€galement évoqué.

1. 1. 1. Les dislocations

La déformation plastique des métaux résulte du mouvement des dislocations. A tout
instant, toute dislocation mobile apporte une contribution & la vitesse de déformation
plastique. La relation qui relie la vitesse de déformation plastique a la densité de dislocations
mobiles est donnée par la formule d’Orowan [31].

€p =pmbv
ou pm, est la densité de dislocations mobiles, b le vecteur de Burgers de ces dislocations et v
leur vitesse moyenne.

Pour rendre une dislocation mobile, il est possible soit d'augmenter la température, et
par conséquent I'agitation thermique des atomes, soit d’appliquer une contrainte assez grande.

Pendant leur déplacement, les dislocations doivent franchir des obstacles de nature
variée. De nombreux types de réactions, c'est-a-dire de mécanismes de franchissement des
obstacles sont possibles. La figure I. 15 schématise I'évolution théorique de la contrainte avec
la vitesse de déformation et la température et montre l'existence de trois domaines
correspondant a différents micromécanismes de déformation.

e Domaine | : 0< T < 0,25 T (T est la température de fusion du matériau) : la contrainte est
fonction de la température et de la vitesse de déformation. Elle diminue lorsque la température
augmente et augmente lorsque la vitesse de déformation augmente. Les mécanismes de
déformation sont thermiquement actives.
Pour cette gamme de températures, la contrainte peut se diviser en deux composantes : une
composante athermique, et une composante dépendant de la tempéragure

O = Oath t Oth.
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Les deux composant&s, et oy, de la contrainte peuvent étre reliées a des considérations
microstructurales.

Les dislocations mobiles rencontrent sur leur passage deux types d'obstacles. Le
premier type se caractérise par des champs de contrainte de longue portée agissant sur de
grandes distances comparées aux distance atomiques. Parmi ces obstacles, on trouve les
contraintes résultant de la présence d’autres dislocations. La composante athegmilguia
contrainte est la contrainte requise pour faire bouger les dislocations en présence de ces
obstacles.

Le deuxiéme type d'obstacles sont des barrieres localisées sur quelques distances
atomiques comme les forces de Peierls dues a la nature périodique du réseau cristallin, les
atomes en solution ou les précipités. Le teamaeprésente la résistance au mouvement des
dislocations rencontrant ces obstacles localisés. Lorsque T = 0, la contrainte nécessaire au
mouvement des dislocations est tres élevée. L'apport dénergie thermique va aider a
surmonter ces obstacles localisées et la contrainte nécessaire va donc diminuer. Puisque
I'efficacité de I'activation thermique augmente avec la température, la contvgjmieninue
avec la température.

e Domaine 1l: 0,25 T < T < 0,7 |: la contrainte est dite athermique car elle est
indépendante de la température. Elle est egalg,dDans ce domaine, la température apporte
assez d'énergie aux dislocations pour surmonter les obstacles et les rend inefficaces.

Les domaines thermiquement activés et athermiques sont décalés vers les températures les
plus élevées avec I'accroissement de la vitesse de déformation.

e Domaine Il : T= 0,7 T : o diminue rapidement avec la température. Les mécanismes de

diffusion jouent ici un grand réle dans la déformation. C’est pourquoi la contrainte est
également dépendante de la vitesse de déformation a trés haute température.
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Figure I. 15: Schéma illustrant I'évolution de la contrainte avec la température et la vitesse
de déformation.

lll. 1. 2. Le maclage mécanique

Lorsque le mouvement des dislocations est restreint, la déformation plastique peut
s’effectuer par le glissement de dislocations, dites dislocations de macle dont le vecteur de
Burgers n’est pas une période du réseau. Ce type de déformation est le maclage mécanique.
La macle est limitée par un joint avec la matrice appelé plan de maclage. Pour les cristaux
c.f.c,, le plan de maclage est le plan (111) et le vecteur de Burgers de la dislocation de macle

a
est . (112).

La plupart des métaux et alliages sont susceptibles de se déformer par maclage aux
grandes vitesses de déformation ou a basse température, conditions pour lesquelles le maclage
est favorisé par rapport au glissement des dislocations. D’autres facteurs comme la contrainte,
I'orientation cristalline, I'énergie de faute d’empilement ou la taille de grain, influencent le
déclenchement du maclage. Le maclage est également un mécanisme de déformation
particulierement important dans les cristaux possédant un nombre de systémes de glissement
limité comme les alliages a base TiAl.

lll. 1. 3. Superplasticité

La superplasticité est un phénomene apparaissant dans certains matériaux soumis a de
fortes températures (typiquement 0,5 T;) et a des vitesses de déformation de I'ordre de
10° s*. Elle se manifeste par de trés grandes déformations allant jusqu’'a 4800 % en traction
pour certains matériaux.
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La superplasticité se correle avec un faible taux d’écrouissage et une grande sensibilité
a la vitesse de déformation, définie par le coefficient n :

. (a(lnc)j
d(In¢) ) T
Les valeurs de n sont généralement comprises entre 0 et 1. Celles proches de 0 correspondent
a des matériaux non sensibles a la vitesse de déformation. Par contre celles proches de 1
correspondent & des matériaux visqueux pour lesquels la contrainte et la vitesse de
déformation varient linéairement. Les matériaux superplastiques possédent des valeurs de n
comprises entre 0,3 et 0,8.

La microstructure joue un role dans la déformation superplastique. Une microstructure
éguiaxe possédant des grains de petite ta#lelQ) pum) est favorable a I'apparition du
phénomene de superplasticité. Le phénomene de superplasticité est le plus souvent observé
dans des matériaux biphasés. Le mécanisme de déformation dominant dans la superplasticité
est le glissement aux joints de grains. A basses températures, les joints de grains étant plus

forts que les grains, la déformation se produit & l'intérieur des grains par glissement des
dislocations, maclage et par blocage des dislocations par les joints de grains.

[ll. 2. Déformation des alliages a base TiAl

Dans les alliages a base TiAl biphasés, la déformation plastique se produit surtout dans
la phasey-TiAl. Cette étude bibliographique sera donc restreinte aux modes de déformation
de cette phase.

lll. 2. 1. Modes de déformation de la phage
Cette partie décrit les dislocations, leur dissociation et les défauts plans.
lll. 2. 1. 1. Le glissement des dislocations parfaites

La déformation de la phageest fortement reliée a sa structure cristalline ordonnée de
type L. Trois types de dislocations ont été prédits de facon théorique [32, 33], puis
expérimentalement identifiés par microscopie en transmission [13, 34-36]. Les vecteurs de
Burgers possibles sont illustrés sur la figure I. 16. Ces vecteurs sont de type <100>, 1/2<110],
<011] et 1/2<112].
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Figure 1.16 : Vecteurs de Burgers des principales dislocations de la phase
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Les dislocations de type <100> et 1/2<110] sont appelées dislocations ordinaires et celles de
type <011] et 1/2<112] sont des superdislocations. Les dislocations de vecteurs de Burgers du
type 1/2<110], <011] et 1/2<112] ayant pour plans de glissement les plans compacts {111}
sont celles qui contribuent a la déformation plastique de la phalses dislocations de
vecteurs de Burgers de type <100> ne semblent intervenir que pour des déformations a trés
hautes températures [13].
Dans la structure ordonnée dde la phasg-TiAl, les superdislocations peuvent réduire leur
énergie en se décomposant en dislocations possédant de plus petits vecteurs de Burgers [13].
Les nouvelles dislocations formées ne bordent pas de défaut plan et peuvent bouger
indépendamment. La réaction de décomposition des dislocations <011] a été proposée par
Greenberg [32] ; elle s’écrit :

[011] - 1/2[110] + 1/2[112]
Cette réaction de décomposition a été observée dans des alliages biphasés et triphasés
déformés aussi bien a température ambiante qu’a haute température (800 °C) [13, 37-39].

lll. 2. 1. 2. Les défauts plans

La réduction d’énergie dans la structureo Ljeut s’effectuer également par la
dissociation des dislocations ordinaires et des superdislocations dans leur plan de glissement
{111}, donnant naissance a la formation de défauts plans. On distingue trois types de défauts
plans :
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* Les fautes d’empilement sans faute d’ordre :
Il s’agit de défauts purement géométriques qui n’affectent que la séquence d’empilement
(ABCABC...) des plans denses {111}, sans modification de I'environnement chimique des
atomes. lls sont obtenus par cisaillement d’'un vedieur 1/6<112] (Fig. I. 17) et sont dits
alors intrinseques (SISF : superlattice intrinsic stacking faults) ou d'un veckgur 2
1/3<112] (Fig. I. 17) et sont alors extrinseques (SESF : superlattice extrinsic stacking faults).

* Les parois d’antiphase (APB : antiphase boundaries) :
Ce sont des défauts purement chimiques ; elles correspondent a une modification de
'environnement chimique sans perturbation de la structure cristallographique. Elles sont
créées par une translation de vecteur 1/2<101].

* Les fautes d’empilement complexes (CSF : complex stacking faults) :
C’est une combinaison des fautes d’empilement sans faute d'ordre avec des parois
d’antiphase. Elles sont créées par le passage de dislocations partielles debyesttdur=
1/6<211] (Fig. 1. 17).
La figure I. 17 résume les vecteurs de déplacement associés aux défauts plans.

[071] [101]

[121)

[112)

Figure |. 17 : Schéma des vecteurs de déplacement associés aux défauts plans. Trois plans de
type (111) successifs sont représentés par des petits, moyens et grands cercles. Les cercles
blancs correspondent aux atomes de Ti et les noirs aux atomes d’Al.

[1l. 2. 1. 3. Les dissociations des dislocations

Les dislocations ordinaires peuvent se dissocier en deux partielles de Shockley bordant
une faute d’empilement complexe (CSF). L’énergie de CSF est tellement forte que cette
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dissociation n’est jamais observée. Seules les dislocations <101] et 1/2<112] peuvent se
dissocier.

lll. 2. 1. 4. Dislocations partielles et maclage

La déformation plastique de la phas@&iAl peut se réaliser par maclage mécanique

associé a un cisaillement 1/6<4[{111}, c’est-a-dire par glissement de dislocations de
Shockley dans des plans octaédriques adjacents [34, 40, 41]. La figure I. 17 montre gu'il
n‘existe qu’un seul maclage vrai le longle= 1/6[112] sur le plan (111) qui n'altére pas la
structure L3. Le cisaillement dans le sens inverse le long d® 2 appelé le mode
complémentaire ou le mode anti-maclage. Les autres dislocations partielles désigtges par
et b, (Fig. I. 17) conduisent au pseudo-maclage [41]. Lorsque I'on considére les énergies
d’interface des macles et les mobilités des différentes partielles citées ci-dessus, le maclage
vrai est le mode dominant dans la déformationydd2, 43]. Il n’existe ainsi qu'un seul
systeme de maclage par plan octaédrique.

lll. 2. 2. Mécanismes de déformation de

Les premieres observations en microscopie électronique a transmission ont été faites
par Shechtmaet al.en 1974 [34] sur un alliage polycristallin Ti — 54 at. % Al monoplyasé
testé en compression a température ambiante. De nombreuses dislocations de type 1/2[110] et
[101] ainsi que des fautes d’empilement ont été observées. Les fautes sont formées sur les
plans {111} et bordées par des dislocations du type 1/6[112]. Le maclage du type
(111)[1 12] apparait également dans les tous premiers instants du processus de déformation.

Cet alliage a ensuite été testé en traction par Ligsit. en 1975 [35]. Les propriétés
mécaniques observées évoluent lentement jusqu’a atteindre la température de 600-700 °C, au
dela de laquelle les propriétés changent tres rapidement jusqu’a 1000 °C. Il est conclu que la
mobilité des dislocations partielles 1/6[112] contrdle la plasticité de TiAl. Ces dislocations
partielles, principalement immobilisées aux températures inférieures a 630 °C, présentent une
trés grande activité au dessus de 700 °C. Ces mémes partielles étant les dislocations de
maclage, le maclage prend une trés grande importance dans la déformation au dessus de
700 °C. Une transition fragile — ductile est mise en évidence entre 700 °C et 800 °C.

lll. 2. 2. 1. Déformation des alliages TiAl monocristallins

Afin de mieux comprendre les différents processus de déformation de I'alliage a base
TiAl, des observations ont été menées sur des échantillons monocristallins.

Kawabataet al. [44] ont effectué des essais de compression pour cing orientations
entre 20 °C et 1000 °C. La limite élastigue augmente anormalement avec la température. La
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position et 'amplitude du pic de limite élastigue dépend de l'orientation de l'axe de
sollicitation mécanique et donc du systéme de glissement activé. Les activités des dislocations
ordinaires 1/2<110] et des superdislocations <011] sont identiques en dessous du pic de
température. Au dessus du pic, la mobilité des dislocations ordinaires est plus grande que
celle des superdislocations.

Stuckeet al. [45] ont étudié la déformation d'un alliage Ti — 56Al orienté [001] a
23 °C et 600 °C. lls observent la présence d’'une anomalie comme Kawalahtfd5]. A
23 °C, la structure de déformation est dominée par le glissement de longues superdislocations
[011] sur le plan (11) accompagné de nombreux dipdles fautés non présents & 600 °C.
L’anomalie est attribuée a la formation de verrous de Kear — Wilsdorf par le glissement dévié
des superdislocations vis des plans {111} aux plans {010}.

Inui et al.[46] ont également étudié le comportement d’'un alliage monocristallin Ti -
56 at. % Al en compression entre — 196 °C et 1100 °C. lls confirment la présence d’'une
anomalie élastique observée pour toutes les orientations étudiées. L’anomalie est attribuée au
blocage des dislocations.

Ces premiéres études ont montré la présence d’'une anomalie de limite élastique
présente dans toutes les études de monocristaux de TiAl [44-56]. Cette anomalie se traduit par
une augmentation anormale de la limite élastique avec la température.

Trois systémes de glissement distincts ont été identifiés : le glissement ordinaire
1/2<110{111} et les superdislocations 1/2<112]{111} et <011]{111}. Seul Inui [46] a
détecté la présence de maclage a haute température (1000 °C) et pour 'orientation [001].

Tous les auteurs ont trouvé une anomalie de contrainte associée le plus souvent soit
avec le glissement <011]{111} [45-47, 50, 52, 56], soit avec le glissement ordinaire [46, 49,
54-56], soit plus rarement avec le glissement 1/2<112]{111} [53]. La position du pic de
contrainte, son amplitude et le systéme de glissement activé dépendent de l'orientation du
monocristal.

La discussion sur les différentes origines de I'anomalie de contrainte sera faite au
paragraphe lll. 2. 2. 3.

lll. 2. 2. 2. Déformation des alliages TiAl polycristallins monophasés et biphasés

Comme dans les monocristaux, les polycristaux monoplyaseégéforment a 20 °C
principalement par glissement des superdislocations <101] mais aussi par glissement des
dislocations ordinaires 1/2<110] et plus rarement par glissement des superdislocations
1/2<112] [57-62].
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Les superdislocations <101] sont observées sous forme dissociée. La dissociation
consiste en trois partielles bordant deux défauts de nature différente, une SISF et une APB. A
température ambiante, la dissociation est coplanaire et se situe dans le plan de glissement
{111}. De nombreux dipdles fautés sont observés.

A 600 °C, les superdislocations sont dissociées en partie sur les plans {100}
correspondant a des verrous de Kear — Wilsdorf et restent bloquées. Peu de dipbles fautés sont
observés.

Les dislocations ordinaires sont rectilignes, allongées selon leur direction vis et
frequemment épinglées. Dans les alliages monophasés, leur activité est faible a température
ambiante mais devient importante a haute température.

La déformation par maclage dans les monocristaux n'a été observée qu’une seule fois
par Inui [46] dans des conditions particulieres : a haute température (1000 °C) et pour
'orientation [001] du monocristal. Par contre, dans les polycristaux, le maclage est plus
frequemment observé mais n’est pas le mode de déformation principal [57-60].

Dans les alliages biphaséas (+ y), la déformation se produit principalement dans la
phase y. La présence de la deuxieme pbaseigmente la ductilité de I'alliage [63].

Huanget al. [57, 59] ont étudié les modes de déformation d’'alliages a base TiAl
contenant entre 46 et 60 at. % d'Al. L'alliage contenant 48 at. % d’Al est biphasé de
microstructure duplexe composée de gramnst d'ilots lamellaires o, + y). L’alliage
contenant 52 at. % d’Al est monophaséa déformation de ces deux alliages est observée a
température ambiante et a haute température. Les grains y dans l'alliage duplex contiennent de
nombreuses macles sur les plans {111}. Des dislocations, de type 1/2<110] en majorité, sont
observées entre les macles. Les régions lamellaires biphasées participent également a la
déformation par le glissement de dislocations dans les lamebtéde long des interfaces
lamellaires. L’alliage monophasé se comporte comme ce qui a déja été dit auparavant : tres
peu de maclage, une majorit¢é de superdislocations <101]. Ainsi les mécanismes de
déformation des alliages monophasés et biphasés sont différents.

Dans les matériaux biphasés, la déformation se produit principalement par glissement de
dislocations ordinaires 1/2<110] et par maclage 1/6<112]{111} et, contrairement aux alliages
monophasés, les superdislocations <101] sont peu observées [57, 59, 62, 64-68]. Des fautes
d’empilement et des superdislocations 1/2<112] sont quelquefois observées [64, 65, 69].

Dans les alliages entiérement lamellaires comme les cristaux PST (polysynthetically
twinned), le maclage est le mode de déformation principal qui peut étre activé facilement. Il
est suivi par le glissement des dislocations ordinaires 1/2<110] puis par le glissement des
superdislocations <101] [69-76].
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lll. 2. 2. 3. Origine de 'anomalie mécanique

L’anomalie de contrainte est caractérisée par une augmentation de la contrainte
d’écoulement avec la température. Elle se manifeste dans de nombreux composés
intermétalliques de structures cristallines de typg(ILiAl), L1, (NisAl) ou B2 (FeAl), mais
aussi dans les métaux a structure hexagonale tel que le Be.

L’anomalie de contrainte dans les composés a base TiAl est attribuée au comportement des
dislocations mobiles. Il a été établi que trois systemes de glissement sont possibles : le
glissement ordinaire 1/2<110]{111} et celui des superdislocations 1/2<112]{111} et
<011]{111}. L’'anomalie de contrainte est associée le plus souvent au glissement <011]{111}
[45-47, 50, 52, 56], ou au glissement ordinaire [46, 49, 54-56]. L’anomalie associée au
glissement 1/2<112]{111} a été trés rarement observée [53].

» Cas des alliages déformé par glissement simple <110]{111}

Il a été établi que I'allure des dislocations ordinaires dépend fortement de la température de

déformation. La présence de points d’épinglage le long de ces dislocations et leur densité

augmentent avec la température [77, 78]. Deux hypothéses sont avancées a ce jour pour
expliquer 'augmentation de la limite élastique avec la température : une premiére hypothese

met en jeu les propriétés « intrinseques » du cceur des dislocations ordinaires, une deuxieme
hypothése « extrinséque » relate linteraction de ces dislocations avec des obstacles de la
matrice.

L’hypothése « intrinséque » est supportée par différents auteurs [77, 78] expliquant la
présence des points d'épinglage par des phénomenes de glissements déviés des dislocations.
L’anomalie implique que la densité de ces points d’épinglage augmente avec la température.
Afin d’expliquer la chute des contraintes aprés le pic d’'anomalie, ces auteurs proposent qu’au
dela de 600 °C, une montée de dislocations est possible et conduit alors a I'adoucissement du
matériau.

Dans I'hypothése « extrinseque », les dislocations mobiles s’épinglent et se bloquent
sur de petits obstacles qui peuvent étre de différentes natures : des atomes d’oxygene [79, 80],
des précipités d’AD; [81] ou de petits paquets de domaines d’'ordre [80, 82, 83]. Une théorie
présentée par Morris [84, 85] propose que I'anomalie de contrainte soit le résultat d’'une
augmentation du maclage avec la température, augmentant ainsi le nombre d’intersections de
macles. Chaque intersection produit des dislocations glissant dans un plan différent et
appartenant a la forét de dislocations. De ce fait, I'accroissement de la température augmente
la densité des dislocations de la forét sur lesquelles les dislocations du systeme primaire vont
s'épingler. A plus haute température, la montée des dislocations leur permettent de franchir
ces obstacles faisant ainsi chuter la contrainte.
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» Cas des alliages déformés par glissement des superdislocations 1/2<011{111}
L’'accroissement de la contrainte d’écoulement sous le mode <011]{111] est la conséquence
d’'une modification thermo-activée de la structure fine des superdislocations vis <011] [13, 45,
46, 52]. A basse température la dissociation des superdislocations est coplanaire et glissile.
Par contre, quand la température augmente, cette dissociation devient tridimensionnelle et
sessile provoquant ainsi 'anomalie de contrainte.

[ll. 3. Comportement mécanique et déformation des alliages a base TiAl
aux grandes vitesses de déformation

L’étude du comportement mécanique des alliages a base TiAl aux grandes vitesses de
déformation est encore assez limitée a ce jour.

Gray Il fut un des premiers a étudier le comportement mécanique et la microstructure
de déformation des alliages a base TiAl aux grandes vitesses de déformation. Dans une étude
sur un alliage duplex de type Ti-48AI-1V [86], le comportement mécanique a été testé dans de
larges domaines de déformation (d€*E3 & 7,5 16 s*) et de température allant de 25 °C &

700 °C. L'étude a montré une augmentation du taux d’écrouissage avec la vitesse de
déformation et une sensibilité a la vitesse de déformation, n, égale a 0,029. La contrainte
d’écoulement diminue avec la température et ne présente aucune anomalie contrairement a ce
qui est observé dans d’autres alliages du méme type. Ce comportement est attribué a la forte
teneur en carbone. La microstructure observée, a une déformation de 0,2, aprés une
compression quasistatique a 25 °C montre des débris de dislocations du type {111}1/2<110>,
des fautes d’empilement, mais pas de superdislocations. En augmentant la vitesse de
déformation, on augmente la densité de maclage et de débris. Lorsqu’'on augmente la
température, la densité de macles et son nombre de variantes augmentent.

Maloy et Gray Il [87, 88] ont par la suite entrepris une étude compléte de la
déformation a grande vitesse de déformation d’'un alliage Ti-48AI-2Nb-2Cr a microstructure
duplexe. L'influence de la vitesse de déformation a été étudiée en la faisant varier 2etre 10
2 10° s* a des températures comprises entre —196 et 1100 °C. Les résultats mécaniques
montrent une augmentation du taux d’écrouissage quand on passéal2 16 s* et de 25 &

-196 °C. Une augmentation anormale de la contrainte d’écoulement a 5 % de déformation a
2 10 s* & été observée entre 600 °C et 1100 °C.

La microstructure de déformation & 220 et & 25 °C a montré la présence de macles
et de dislocations 1/2<110] dans certains grains et uniquement des dislocations de type <101]
et 1/2<110] dans d’autres grains.

A des températures supérieures a 25 °C, les macles sont uniformément réparties dans
les grains. Les dislocations <101], courbées a 25 °C, s’allongent selon leur direction vis quand
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on augmente la température : elles effectuent un glissement dévié vers les plans {010} et
s’épinglent, augmentant ainsi la densité de la forét de dislocations. Le comportement des
superdislocations peut expliquer laugmentation anormale de la contrainte avec la
température.

Aux températures supérieures a 600 °C, des différences ont été observées a faible et
grande vitesse de déformation. A*1€", les superdislocations disposeraient d’assez de temps
pour se libérer par activation thermique faisant ainsi diminuer la contrainte. Par contre, a
2 10°s', la montée n'ayant pas le temps de se produire, la contrainte continue & augmenter
jusqu’a 1100 °C.

La grande différence entre la déformation a faible et forte vitesse de déformation
réside dans le maclage. Une augmentation de la densité de macles et du nombre de variantes
dans un seul grain est observée quand on augmente la vitesse de déformation. Ce grand
nombre de macles permet d’expliquer le plus grand taux d’écrouissagé &2 10

Jin et al. [89-91] ont ensuite effectué une étude trés approfondie du comportement
mécanique d'un alliage duplex (Ti-46,5Al-2Cr-3Nb-0,2W) en faisant varier la vitesse de
déformation de 18s* & 2 18 s* dans un domaine de température compris entre =196 °C et
1200 °C.

Aux faibles vitesses de déformation F18"), trois régimes ont été observées :

* aux températures inférieures a 800 °C :
— augmentation de la contrainte avec la déformation,
— écrouissage : la déformation est dominée par des processus d’accumulation de
dislocations a l'intérieur des grains sans recristallisation dynamique.
* entre 800 °C et 1100 °C :
— saturation de la contrainte atteinte,
— écrouissage : déformation a l'intérieur des grains avec recristallisation.
e aux températures supérieures a 1100 °C :

— grande sensibilité a la vitesse de déformation (n > 0,3),

— taux d’écrouissage quasi nul,

— superplasticité : mécanisme de déformation dominant : la déformation est dominée

par le glissement aux joints de grains (GBS).
De plus, aucune présence d’une anomalie de contrainte n'a été observés a 10

Aux grandes vitesses de déformation (2 €8, les courbes contrainte-déformation
sont quasi-paralléles. Entre —196 °C et 1085 °C, la réponse de l'alliage a la déformation est
contr6lée par I'écrouissage, c’est-a-dire par une déformation a l'intérieur des grains. Par
contre, la présence d’'une anomalie de contrainte d’écoulement est observée entre 600 °C et
800 °C.

Dans cette étude, aucune observation microstructurale n’'a été effectuée.
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Enfin, une étude récente effectuée paretiral. [92] a montré la déformation d’'un

alliage entiérement lamellaire de type PST & 3st0Oet 800 °C. Les résultats de cette étude
montrent que la déformation se fait soit par glissement de dislocations ordinaires, soit par
maclage mécanique, et dépend de l'orientation de I'’échantillon, c’est-a-dire de la position des
interfaces lamellaires par rapport a I'axe de compression de I'éprouvette.

Pour conclure, les caractéristiques principales observées lors des études menées sur

des alliages a base TiAl en compression dynamique sont :

le taux d'écrouissage augmente quand on passe d'une vitesse de déformation de
10°sta218s",

I'apparition de microfissures en compression dynamique,

une augmentation anormale de la limite élastique et/ou de la contrainte d’écoulement
avec la température en compression dynamique,

apparition d’'une superplasticité pour les alliages duplex aux faibles vitesses de
déformation et pour les températures élevées (>1100 °C),

la microstructure de déformation est caractérisée par la présence de macles, d'une
majorité de dislocations ordinaires et de superdislocations,

I'accroissement de la vitesse de déformation a pour effet d’augmenter la densité de
dislocations, la densité de macles et le nombre de variantes de macles,

'augmentation de la température accroit la densité et le nombre de variantes de macles
et change la morphologie des superdislocations.
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Méthodes expérimentales et présentation du matériau étudié

Introduction

Ce chapitre est consacré d’une part a la présentation des techniques de caractérisation
meécanique et microstructurale, et d’autre part, a la présentation du matériau sélectionné pour
cette étude.

La caractérisation mécanique a été effectuée essentiellement par compression a faibles

(é=10_3s_1) et a grandes é= 2.1035_1) vitesses de déformation, dans un domaine de

température allant de — 196 °C a 600 °C. Apres les différentes sollicitations thermiques et
mécaniques, I'évolution microstructurale a été suivie par différentes techniques d’observation
et de caractérisation telles que la microscopie €électronique par transmission, la microscopie
électronique a balayage, la microsonde, la diffraction des rayons X et des électrons.

|. Caractérisation mécanigue en compression

Les essais de compression ont été effectués avec deux gammes de vitesses de
déformation : les basses vitesses (entr2 ét010° s*) et les grandes vitesses de déformation
(entre 18 et 1¢ s*). Pour chaque gamme de vitesses, un appareillage spécifique a été utilisé.

Les éprouvettes utilisées au cours des essais de compression sont de forme
cylindrique. La longueur L et le diametre D sont maintenus dans un rapport L/D = 1,5.
Cependant, pour atteindre des vitesses de déformation élevées aux barres d’Hopkinson, il est
nécessaire d'utiliser des éprouvettes de faible longueur.

Pour réduire les frottements aux interfaces entre I'éprouvette et les barres, et ainsi
retarder la mise en tonneau de I'éprouvette, un lubrifiant spécifique, a base de graisse, est
utilisé.

Les éprouvettes de I'étude possédent une longueur et un diamétre de 6 mm.

I. 1. Compression quasistatique

Les essais de compression aux faibles vitesses de déformation sont appelés essais de
compression quasi-statique et correspondent & la gamme de vitesses de déformation comprises
entre 1C et 10° s'. La vitesse de déformation choisie pour cette étude est ds'1Qes
essais sont effectués sur une machine de traction-compression hydraulique conventionnelle
INSTRON. La mesure du déplacement s’effectue a l'aide d’'un extensométre qui ne peut pas
étre placé directement sur I'éprouvette dont les dimensions sont trop faibles. Il est alors fixé
sur les enclumes de la machine de compression.

Les essais en température s’effectuent a I'aide de résistances chauffantes placées sur
les enclumes de la machine de compression et la température se mesure par I'intermédiaire
d'un thermocouple de type NiCr-Ni soudé sur I'éprouvette. Pour les essais a —196 °C,
I'éprouvette est refroidie avec de I'azote liquide.
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I. 2. Compression dynamique : banc d’essai de barres d’Hopkinson

Les essais dynamiques sont réalisés au moyen des barres d’Hopkinson et
correspondent & la gamme de vitesses de déformation comprises énetel0s®. Les
premiers essais mécaniques a grande vitesse de déformation ont été réalisés en 1870 par
Hopkinson [1]. Cette technique a ensuite été développée et améliorée par Kolsky [2] a partir
de 1950. Le principe des barres d’Hopkinson peut s’appliquer pour faire de la torsion, de la
traction ou de la compression.

jauge jauge barre d’amortissement
| | { i i T i i | ]
projectile barre d’entrée échantillon barre de sortie

Figure Il. 1 : Dispositif expérimental.

Un montage en barres d’Hopkinson pour un essai de compression (Fig. Il. 1) est
constitué de quatre barres de méme diametre (20 mm), parfaitement alignées et pouvant
coulisser librement. Ces barres possédent une limite élastique élevée par rapport a celle du
matériau testé.

Un projectile, ou barre d'impact, vient frapper une barre d’entrée et engendre une onde
de compression élastique uniaxiale. L'échantillon est placé entre la barre d’entrée et la barre
de sortie. L'onde incidente se propage jusqu’a la premiére interface avec I'échantillon ou elle
se réfléchit partiellement et est en partie transmise dans I'échantillon. Cette onde transmise
dans I'échantillon va alors atteindre la deuxieme interface et s’y réfléchir en partie sous forme
d’onde de compression. L’'autre partie sera transmise dans la barre de sortie. De cette fagcon
I'échantillon est soumis en permanence a des ondes de compression. Lors du tir, I'énergie
cinétique de la barre d’impact est emmagasinée dans une quatrieme barre appelée barre
d’amortissement. Grace a ce dispositif les barres de mesure bougent trées peu au cours de
l'essai. Seule la barre d’amortissement est éjectée et est stoppée apres une course d’une
quinzaine de centimetres.

Les essais en température sont effectuées a l'aide de résistance chauffante placées sur
les barres d’Hopkinson. L’échantillon est maintenu entre les barres et chauffe ainsi par
conduction. Pour les basses températures, I'azote liquide est utilisé.

Il est également possible de stopper I'essai en cours a l'aide de bagues d’arrét afin de
contréler le taux de déformation de I'éprouvette.
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Il existe une relation linéaire entre la contraiaten un point et la vitesse des atomes
apres le passage de I'onde, appelée vitesse particulaire v :
0 =pCyv,
ou p est la masse volumique des barres et C la vitesse de I'onde dans les barres.
La figure Il. 2 représente I'évolution de 'onde de compression élastique en chaque point
d’abscisse x des barres en fonction du temps. Ce type de diagramme est appelé diagramme de
marche.

Temps
A N

5I/C— <

41/C —

v=mV/2
o =pCmV/2

3l/IC—

v = (2-m)V/2

21/C — o =pCmV/2

projectile 1

barre d'entrée T barre de sortie

impact échantillor

Figure Il. 2: Propagation des ondes dans un montage en barres d’Hopkinson : diagramme
de marche.

Considérons un projectile de longueur | et les barres d’entrée et de sortie de loggReur L
simplifier le raisonnement on suppose | #2.
Juste avant I'impact, I'état initial des différentes barres est le suivant :
- le projectile est animé d’une vitesse V (la vitesse particulaire v est donc égale a V)
et n'est soumis a aucune contrainte, d’'ou v = ¥ &t0.
- les autres barres sont au repos : v =@ =0.
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L’'impact (t = 0) donne naissance a deux ondes de compression se propageant dans la barre
d’entrée et dans la barre de sortie. La vitesse particulaire dans chacune des barres est alors v =
V/2 et les niveaux de contrainte sant pCV/2.

Au temps t = I/C, 'onde se propageant dans le projectile atteint I'extrémité libre et s’y
réfléchit intégralement provoquant la décharge du projectile.
Dans la barre d’entrée, I'onde incidente a atteint I'échantillon au temps t = 2l/C. A ce
moment, elle se réfléchie en partie dans la barre d’entrée et se transmet en partie dans la barre
de sortie. Pour simplifier le raisonnement, I'échantillon étant trés mince, on peut négliger le
temps mis par I'onde a le traverser. On suppose de plus qu’en raison de la difféerence
d'impédance entre les barres et I'échantillon, celui-ci ne laisse passer qu'une partie m du
signal incident dans la barre de sortie. Pendant ce temps, I'onde de décharge a progressé dans
la barre d’entrée. Ainsi, au temps t = 3I/C, la situation est la suivante :

— une moitié de la barre d’entrée est déchargee 0, v = 0,

— l'autre moitié est sous contrainte = pCmV/2, v = (2-m)V/2,

— la moitié de la barre de sortie est sous contraiote pCmV/2, v = mV/2.
Au temps t = 41/C, une onde de contrainte de nivealpC(m-1)V/2 et ayant pour vitesse v =
(1-m)V/2 atteint l'interface échantillon/barre de sortie, celle-ci étant toujours dansol’état
pCmV/2 et v = mV/2. On voit ainsi que si m < 0,5, la barre d’entrée va plus vite que la barre
de sortie ce qui provoque un nouvel impact. Par contre, si m > 0,5, la barre d’entrée va moins
vite que la barre de sortie, les barres se séparent et I'essai est terminé.

Nous avons vu précédemment que deux jauges de déformation sont collées sur les
barres d’entrée et de sortie. Les signaux enregistrés par ces jauges lors d’'un essai dynamique
sur l'alliage a base de TiAl sont représentés sur la figure Il. 3. Le signal enregistré par la jauge
placée sur la barre d’entrée comprend I'onde incidente et I'onde réfléchie. Le signal de la
deuxieme jauge collée sur la barre de sortie est celui de I'onde transmise. Ces jauges
permettent ainsi de mesurer les déformations correspondant aux signaux indgdents (
réflechis €r) et transmis &r). En utilisant les lois de propagation des ondes et en faisant
I'hypothese qu’il y a équilibre des contraintes aux interfaces barre-éprouvette, la vitesse de
déformation, la déformation et la contrainte se déduisent des signaux des jauges :

&(t) = ZTC|3R (t) : vitesse de déformation moyenne,

t
e(t) =%:jaR(t)dt : déformation moyenne,
0

2
D : .
o(t) = Eb(Fbj e (t) : contrainte dans I'éprouvette,
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ou L : longueur de I'éprouvette,
B : module d’Young des barres,
D : diametre de I'éprouvette,
D, : diamétre des barres.
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Figure Il. 3 : Signaux enregistrés lors d’'un essai de compression aux barres d’Hopkinson sur
un alliage a base de TiAl.

Il. Caractérisation microstructurale

Les caractérisations microstructurales ont été réalisées principalement par diffraction
des électrons et des rayons X, et par microscopies électroniques a balayage et en transmission.
Des analyses par microscopie optique et a la microsonde de Castaing ont également été
menées mais ne sont pas présentées dans ce chapitre.

II. 1. Diffraction des rayons X

Le diffractométre utilisé dans I'étude est un diffractométre 4 cercles équipé d’une

source en cuivre)\(kg”) = 0,15405 nm. Il posséde une téte goniométrique permettant
1

d’étudier I'’échantillon suivant plusieurs directions et ainsi d’atténuer 'effet de texture présent
dans le matériau brut de livraison.
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II. 2. Microscopie électronique a balayage

L’acquisition des images a été faite sur un microscope électronique a balayage Philips
XL30 SFEG, a effet de champ. Les électrons rétrodiffusés sont utilisés pour former I'image
(mode BSE). Les images obtenues en électrons rétrodiffusés sont caractérisées par un
contraste chimique proportionnel au numéro atomique des éléments d'alliage. Les
échantillons sont polis mécaniquement jusqu’a I'OPS (suspension d’alumine) et sont observés
directement, sans attaque chimique.

II. 3. Microscopie et diffraction électroniques par transmission

Les images en fond clair et en fond noir ainsi que les clichés de diffraction ont été
réalisés sur un microscope Philips (CM12) opérant sous une tension d’accélération de 120 kV
et sur un microscope Philips (CM200) opérant a 200 kV.

Il. 3. 1. Méthode de préparation des lames minces

Le matériau est préalablement découpé a la micro-trongconneuse en tranches fines de
150-200 um d’épaisseur puis poli mécaniquement au moyen de papiers abrasifs de grains de
plus en plus fins (du papier 800 jusqu’au papier 4000) jusqu’a atteindre des épaisseurs de 50 a
100 um. Des disques de diametre 3 mm sont ensuite découpés par électroérosion puis polis
électrolytiguement par un amincisseur a double jet de type Ténupol. Le bain électrolytique est
un mélange de 6 % d’acide perchlorique, de 34 % d'éther monobutylique et de 60 % de
méthanol. Les amincissements ont été menés sous une tension de 20 V a une température de
— 20 °C.

[l. 3. 2. Conditions d’observation

Les caractérisations sont basées sur l'utilisation des méthodes d’observation classiques
en fond clair et fond noir ainsi que différents modes de diffraction (SAED, CBED,
microdiffraction).

L’étude des dislocations nous a conduit a utiliser le mode fond noir sous faisceau
faible. La technique du faisceau faible est un cas particulier de fond noir appliqué
essentiellement a I'analyse des dislocations. Elle consiste a écarter le cristal de la position de
Bragg et a utiliser les distorsions engendrées par la dislocation pour compenser localement cet
écart. L'image de la dislocation se rapproche de la projection de son coeur sur I'écran selon la
direction diffractée avec une trés bonne résolution d’observation.

Les vecteurs de Burgers des dislocations sont déterminés a partir du critere

d'invisibilité §.b= 0, ol greprésente le vecteur de diffractiontete vecteur de Burgers de
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la dislocation. Le critére d'invisibilité g3: 0 ne s’appliqgue gu’aux dislocations vis. Pour les
dislocations coin, non seulemeﬁtﬁ} mais également .(j)CD U (ou BC et U représentent,

respectivement, le vecteur de Burgers et le vecteur ligne des dislocations coin) doivent étre
nuls pour une compléte invisibilité. En pratique, un contraste résiduel apparait pour les

dislocations coin lorsqué .gp. = 0 mais gb,0 T # 0.

l1l. Présentation du matériau étudié

[1l. 1. Choix du matériau

Trois allages a base TiAl de méme caspion chimique
(Ti — 46,5 Al — 4(Cr, Nb, Ta, B) (at. %)) mais présentant des microstructures différentes ont
été caractérisés en compression. La figure 1. 4 montre les courbes contrainte vraie-
déformation vraie obtenues a I'ambiante de ces trois alliages.

Les courbes enregistrées présentent les résultats des essais de compression dynamique
effectués a température ambiante sur l'alliage possédant différentes microstructures : (a)
microstructure majoritairement lamellaire (NL : « near lamellar »), (b) majoritairegnent
(NG : « neay ») et (b) entierement lamellaire (FL : « fully lamellar »).

2500 -+
T=20°C

. -1

¢ =3118s @) (b)

2000 <+

1500 +

(a) Structure majoritairement lamellaire
(NL)

1000

(b) Structure majoritairement(NG)

Contrainte vraie [MPa]

Y3

(=

(=]
|

0,0 0,1 0,2 0,3 0.4 0.5

Déformation vraie
Figure Il. 4 : Courbes contrainte vraie — déformation vraie en compression dynamique

(¢ = 3,1 10 s%) pour différentes microstructures : (a) majoritairement lamellaire (NL), (b)
majoritairementy (NG) et (c) entierement lamellaire(FL)
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Les trois courbes enregistrent le méme coefficient directeur, les trois différents alliages
possédent ainsi le méme taux d’écrouissage. L’alliage a microstructure majoritairement
lamellaire posséde des contraintes d’écoulement plus élevées que les deux autres et un
allongement a la rupture plus faible. L'alliage a microstructure presque entiérement lamellaire
présente donc un bon compromis résistance mécanique/ductilité en comparaison avec les deux
autres alliages.

Une étude précédente sur des alliages de composition Ti-47AI-1V-2,5Nb et Ti-47Al-
2Cr-0,2Si possédant différentes microstructures (de FL a NG) a montré que l'alliage a
microstructure NL présente une meilleure résistance a la traction que les alliages a
microstructure FL et NG [3].

En se basant sur nos résultats préliminaires, nous avons donc choisi d’étudier en détail
I'alliage a microstructure majoritairement lamellaire (NL).

[1l. 2. Caractérisation du matériau de I'étude

Le matériau a base TiAl a été élaboré par la société Plansee en Autriche par
métallurgie de lingots (procédé VAR). Le matériau a été extrudé dans le domaing,(
juste en dessous de la température de tramsua microstructure obtenue par métallurgie de
lingots n’étant pas aussi homogéne que celle obtenue par métallurgie des poudres, la teneur en
Al de l'alliage peut varier de +/- 1 at. %. La composition chimique déterminée par Plansee est
représentée dans le tableau II. 1.

Ti Al Cr Nb Ta B
49,65 46,22 2,56 1,04 0,49 0,10

Tableau II. 1 : Composition chimique globale de I'alliage brut de livraison par Plansee
(at. %).

D’autres éléments comme I'oxygene, I'azote, I'hydrogene, le carbone, le molybdéne et le fer
sont également présents mais en tres faible quantité.

L’alliage brut de livraison présente une microstructure presque entiérement lamellaire

composée d'illots lamellairesi{ + y) et de graing (Fig. Il. 5). La taille moyenne des filots
lamellaires est de 40 um, celle des grgiast de 10 um.
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llot lamellaire
(az +y)

Grainy

Figure Il. 5 : Micrographie optique de I'état brut de livraison.
[ll. 2. 1. Caractérisation structurale

La diffraction des rayons X (DRX) a permis de déterminer la nature, les paramétres de
maille et les pourcentages volumiques des phases.
L'indexation du diagramme de diffraction des rayons X de l'état brut (Fig. Il. 6)
montre la présence des phases intermétalliques suivantes :
» la phase,-TisAl : maille hexagonale ;@@= 0,5729 nm ; g> = 0,4620 nm,
» la phasey -TiAl : maille quadratique :ya= 0,3999 nm ; &= 0,4057 nm,
* la phase B2-TiAl : maille cubique ga= 0,3179 nm.
La fraction massique de chaque phase a été évaluée par la méthode de Rietveld [4, 5] a l'aide
du logiciel Fullprof [6]. En tenant compte de la masse volumique expérimentale de chaque
phase, la fraction volumique a été déduite. Le tableau Il. 2 résume les résultats obtenus.

_ Fraction massique . .
Masse volumique [g/ch ) Fraction volumique
(Rietveld)
y-TiAl 3,83 87,2 %+ 3,5 87,9 %t 3,5
o,-TizAl 4,32 7,3 %+ 0,9 6,6 %t 0,9
B2-TiAl 3,87 55 %=+0,7 55 % 0,7

Tableau Il. 2 : Masse volumique, fraction massique et volumique des différentes phases du
matériau brut.
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Figure II. 6 : Diffractogramme de DRX de l'alliage brut de livraison.

lll. 2. 2. Caractérisation microstructurale par microscopie électronique a balayage

La figure II. 7 présente des micrographies électroniques a balayage de I'alliage brut de
livraison reallsees en mode électrons retrodlffuses (BSE).

{ IIots Iamelléwes

%

G S “\\;\\\$
3

Acc V| Spot Magn | |\ Det (WD I——| 50 um ! AcoV~Spot Magn - Det WD I——-w—J 20 pm
25:0.k¥ 30  800x BSE e W 250kv30 1600x “BSE 60 : 5

Figure Il. 7 : Micrographies électroniques a balayage en mode BSE de I'état brut.
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Les images obtenues en électrons rétrodiffusés sont caractérisées par un contraste chimique
proportionnel au numéro atomique des éléments d’alliage. Il est ainsi possible de différencier
les phases riches des phases pauvres en éléments d’alliage lourds. La figure Il. 7 montre des
flots lamellaires composés d'une phase sombre et d'une phase grise ainsi que des grains
foncés. Une troisieme phase plus claire est présente aux joints de grains et des flots
lamellaires. Ces phases correspondraient a celles identifiées par diffraction des rayons X : la
phasey (TiAl) foncée, la phasa; (TisAl) grise et la phase B2 blanche. D’aprées les contrastes,

la phase B2, plus claire que les deux autres, est riche en éléments d’alliage lourds.

lll. 2. 3. Caractérisation chimique et répartition des éléments d’alliage

La composition chimique des phasest B2 de I'échantillon a I'état brut de livraison a
été analysée la microsonde de Castaing équipée d'un spectrométre a dispersion de longueur
d’'onde (WDS). Les lamellesi, étant trop fines, il a été impossible d’en déterminer la
composition chimique. Les teneurs de chaque élément d'alliage dans les\pbaBassont
regroupées dans le tableau Il. 3. Les valeurs indiquées sont des moyennes sur dix analyses
dans chacune des phases.

Pourcentage atomique des éléments d’alliage
Ti Al Cr Nb Ta
% 49,6 47 1,9 11 0,4
B2 51,9 41,7 4,5 1,2 0,7

Tableau Il. 3 : Composition chimique des phagest B2 présentes dans I'alliage brut
déterminée par la microsonde de Castaing équipée d’'un spectrométre a dispersion de
longueur d’onde (WDS).

La figure Il. 8 représente des cartographies des éléments d'alliage réalisées a l'aide de la
microsonde. La répartition des éléments d’alliage dans le matériau peut étre comparée a la
micrographie électronique en BSE correspondante (Fig. Il. 8a). Les figures Il. 8b a g sont
respectivement la répartition du titane, de I'aluminium, du chrome, du niobium, du tantale et
du bore dans la zone de la figure IlI. 8a.
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Phase B2

Nb Ta B

Figure II. 8 : Cartographie X a I'aide de la microsonde de Castaing des éléments d’alliage :
(b) le titane, (c) I'aluminium, (d) le chrome, (e) le niobium, (f) le tantale et (g) le bore. (a) est
I'image en mode BSE correspondante.

Conclusions :
Il ressort des analyses des compositions chimiques par spectrométrie en dispersion de
longueur d’onde que :

— le titane et le niobium sont uniformément répartis dans I'échantillon,
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- la phase B2, qui apparait riche en éléments lourds en imagerie BSE, est effectivement
plus riche en Cr que la phageCette augmentation de la teneur en Cr dans la phase
B2 est compensée par une plus faible concentration en aluminum qug dans

- le bore apparait sous forme de précipités,

- la teneur en tantale semble Iégerement plus élevée dans la phase B2 et au niveau des
précipités de bore.

lll. 2. 4. Caractérisation chimique et microstructurale par microscopie électronique
a transmission

Une étude détaillée en microscopie et en diffraction électronique abordera au chapitre
Il la caractérisation cristallographique des différentes phases présentes dans l'alliage brut de
livraison et au cours des différentes sollicitations thermiques et mécaniques.

Des observations en microscopie électronique en transmission ont confirmé la
présence des trois phasesy, et B2. La figure Il. 9 présente des micrographies électroniques
en transmission de I'état brut de livraison. La figure montre un ilot lamellaire composé d’une
alternance de lamelles{ +y), un grainy et les grains B2, présents en bordure des lamelles.
La phasey présente quelques dislocations introduites au cours de I'élaboration, lacphase
présente une forte densité de défauts tandis que la phase B2 ne présente pas de défauts a part
guelques parois d’antiphase (Fig. Il. 10).

100 nm m
Figure 1l. 9 : Micrographies électroniques en transmission en fond clair de I'état brut de
livraison.
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Figure 1l. 10 : Micrographie électronique en transmission montrant la présence de parois
d’antiphase dans une particule de phase B2.

La composition chimique de chaque phase constitutive de l'alliage a été déterminée, au
microscope éléctronique a transmission, par spectrométrie a sélection d’énergie (EDS). Les
détails de la procédure expérimentale permettant d’obtenir les informations quantitatives sont
donnés en annexe 2. Les résultats de cette analyse sont présentés au tableau Il. 4. Il ressort
gue la phase, est plus riche en titane et en chrome et est plus pauvre en aluminium que la
phasey. Quant a la phase B2, elle enregistre des teneurs en chrome et en titane plus élévées et
une teneur en aluminium plus basse que celles des deux autres phases.

Pourcentage atomique des éléments d’alliage

Ti Al Cr Nb Ta
% 48,3 48,4 1,8 1,0 0,5
oy 53,3 40,3 4,9 0,8 0,7
B2 55,3 31,9 11,1 0,9 0,8

électronique en transmission.
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Tableau Il. 4 : Composition chimique quantitative des phaggy et B2 présentes dans
I'alliage brut obtenue par spectrométrie en sélection d’énergie dans un microscope
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Cristallographie des phases de I'alliage TiAl

Introduction

L’alliage TiAl présente trois phaseas-TizAl, y-TiAl et B2-TiAl dont nous allons
déterminer les structures cristallographiques par diffraction des électrons. L’identification se
fera, selon I'opportunité, par la diffraction des électrons en faisceau convergent (méthode de
Tanaka) ou par microdiffraction. Afin d’éviter de faire un catalogue d’identification, nous
présentons seulement l'identification des structures cristallographiques de deux phases: la
phase B2-TiAl et la phase. Le choix s’est porté sur ces deux phases car la phase B2-TiAl est
peu étudiée et la phaseTiAl présente un intérét cristallographique par le fait qu’elle
développe des variantes de maclage et de pseudomaclage.

Nous ne présenterons pas non plus la méthodologie de caractérisation. Nous nous
baserons, pour cela, sur certaines références utiles pour ce type de caractérisation [1-4].

|. Structures cristallographiques
l. 1. Identification cristallographique de la phase intermétallique B2 - TiAl
l. 1. 1. Systéme cristallin

La figure Ill. 1 présente deux clichés de diffraction électronique obtenus en faisceau
convergent (CBED). Les symétries bidimensionnellesn (Fig. Ill. 1a) etémmr (Fig. Ill.
1b) des zones de Laue zéro (ZOLZ) sont caractéristiques du systeme cubique (Tableau 1 de
'annexe 5). Ces deux clichés de diffraction sont donc obtenus suivant les axes c(é)@ﬂ)nes

et (11} [2, 3].
I. 1. 2. Groupe ponctuel

La figure lll. 2b présente un cliché de diffraction 4-faisceaux carré obtenu en faisceau
convergent par la méthode de Tanaka [4, 5] a partir du cliché symétrique d’axe Gse z§»ne 001

(Fig. lll. 2a) et de symétrie bidimensionneHlenrr.

La figure Ill. 3b présentent un cliché de diffraction 6-faisceaux hexagonal obtenu en
faisceau convergent par la méthode de Tanaka [4, 5] a partir du cliché symétrique d’axe de
zone( 11} (Fig. Ill. 3a) et de symétrie bidimensionne@ienr .

Les clichés 4-faisceaux carré et 6-faisceaux hexagonal sont obtenus respectivement en
placant 4 disques ou 6 disques en conditions de Bragg. Les cercles en pointillés blancs sur les
clichés correspondent au cercle de Laue O (intersection de la sphére d’Ewald avec la strate
zéro du réseau réciproque). Les symétries bidimensionnelles (2D) des deux clichés dérivant
des axes de zones de symétrie (D) et 6mn conduisent respectivement aux classes de
diffraction projetéestmnl; et 6mnl; (Fig. lll. 4) [1, 4, 5].
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Bmm

Figure Ill. 1 : Clichés de diffraction symétriques obtenus en faisceau convergent (CBED). Les symétries bidimensionnelles
4mm et 6mm des zones de Laue zéro obtenues, respectivement, suivant les axes de zone (a) <001> et (b) <111> sont
caractéristiques du systeme cubique.
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4mm 4mm1y

Figure Ill. 2 : Cliché 4-faisceaux carré (b) obtenu en faisceau convergent par la méthode de Tanaka a partir d’'un cliché de
diffraction symétrique d’axe de zone (a) <001> et de symétrie bidimensionnelle 4mm. Les symétries du cliché 4-faisceaux carré
sont caractéristiques de la classe de diffraction projetée 4m@Gette classe de diffraction est, pour le systeme cubique,
caractéristique du groupe ponctuel m3m. Le cercle en pointillés représente le cercle de Laue.
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6mm Bmm1,

Figure 1ll. 3 : Cliché 6-faisceaux hexagonal (b) obtenu en faisceau convergent par la méthode de Tanaka a partir d’'un cliché de
diffraction symétrique d’axe de zone (a) <111> et de symétrie bidimensionnelle 6mm. Les symétries du cliché (b) 6-faisceaux
sont caractéristiques de la classe de diffraction projetée GmBette classe de diffraction est, pour le systéme cubique,
caractéristique du groupe ponctuel m3m. Le cercle en pointillés représente le cercle de Laue.
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Figure Ill. 4 : Clichés de diffraction en faisceau convergent (a) 4 et (b) 6-faisceaux obtenus par la méthode de Tanaka a
partir de clichés symétriques d’axes de zone <001> et <111> présentant respectivement les symétries 4mm et 6mm. Les
symétries des clichés (a) 4 et (b) 6-faisceaux sont caractéristiques des classes de diffraction projetéeshmmil Ces
deux classes de diffraction projetées caractérisent le groupe ponctuels m3m.
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Figure Ill. 5 : Clichés de microdiffraction symétriques d’axes de zone (a) <001> et (b) <110> désorientés suivant les mioairs m

my, faisant apparaitre les zones de Laue 1 pour la détermination des symboles de diffraction. Les symboles individuels de diffracti

(a) P- et (b) P- ainsi obtenus conduisent au symbole partiel de diffraction P--. La combinaison du symbole partiel de diffraction P-
- et du groupe ponctuel m3m identifie sans ambiguité le groupe spatial Pm3m.
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Cristallographie des phases de I'alliage TiAl

La classe de diffraction projeté@mmlk; est caractéristique des groupes ponctuels
(mam), (Lmm, 6mmr et 622) et (3m), respectivement pour le cubique, 'hexagonal et le
trigonal alors que la classe de diffraction projetBaml; est caractéristique des groupes
ponctuels (nam, 43m et 432), (+mm, 42m, 4mmet 422) respectivement pour le cubique

et le quadratique [1, 4, 5].

Le seul groupe ponctuel qui est caractérisé par les classes de diffraction projetées
4Amnl, et 6mnl,est m3m qui selon sa notation compléte s'éctiB2.
Ce groupe ponctu%lé% regroupe dix groupes spatiaux. La détermination du groupe spatial

unique passe par la détermination du symbole partiel de diffraction.

l. 1. 3. Symbole de diffraction

La figure lll. 5 présente les clichés de microdiffraction symétriques d’axes de zone
(001 (Fig. Ill. 5a) et( 11D (Fig. Ill. 5b) et désorientés suivant les miroirg @ m faisant
apparaitre les zones de Laue 1 pour la détermination des symboles de diffraction [2, 3]. Les
symboles individuels de diffractior-.. et P..-, obtenus respectivement suivant 0@t
(110> conduisent, d'apres le tableau 2 (Annexe 5), au symbole partiel de diffraction

l. 1. 4. Groupe spatial

La combinaison du symbole partiel de diffractien;--, et du groupe ponctuetam,
identifie sans ambiguité le groupe spatiaham [6].

La phase B2 cristallise donc dans le systéme cubique simple et appartient au groupe
spatial Pmam qui dans sa notation compléete s’écAt:3-2.

L’indexation du cliché de diffraction des rayons X (Fig. Il. 6 du chapitre Il) conduit a
un parametre de maille gzz= 0,3179 nm.
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l. 2. Identification cristallographique de la phase intermétalliquey - TiAl
l. 2. 1. Systéme cristallin

Les clichés de diffraction obtenus avec différents axes de zone montrent que la plus
forte symétrie "idéale" observée [2] egtfm), 4mn} (Fig. lll. 6). Cette symétrie indique que
le systeme cristallin est soit cubigue soit quadratiqueCj@yendant, I'absence de la symétrie
"partielle” (6mm) pour la ZOLZ, révéle, d’apres le tableau 1 (Annexe 5), que le systéeme
cristallin est quadratique. L'axe de zone suivant lequel la symeftien, 4mn} a été

observee es[OO]] [2].

l. 2. 2. Identification combinée du mode de Bravais et des plans de glissement

Pour le systeme quadratique, les axes de zone qui permettent d’identifier le mode de
Bravais et les plans de glissement 9604, (100 et (110 [2].

Pour comparer les clichés expérimentaux, obtenus suivant ces axes de zone, aux

simulations du tableau 3 (Annexe 5), on suivra la procédure suivante :

1. Dans une premiere étape, on identifie les miroirs (en tenant compte de la symétrie
"partielle”) dans chaque cliché. Les réflexions sur les miroirs sont repérées sur les
clichés par des cercles.

2. Pour chaque cliché et dans chacune des zones de Laue (ZOLZ et FOLZ), on
construit le plus petit carré ou rectangle (centré ou non) dont les cotés sont
paralleles aux miroirs communs aux deux zones de Laue.

En tenant compte de la symétrie "partielle” :

- deux miroirs () et (M) sont construits sur le cliché d’axe de zdne |Q@ig. III. 7a).
Les plus petits carrés construits dans la ZOLZ et dans la FOLZ avec des cotés paralléles
aux miroirs m et mp sont identiques.

« le cliché de microdiffractior( 1QO(Fig. lll. 7b) présente des réflexions sur les miroigs m
et mp. Les rectangles construits dans la ZOLZ et dans la FOLZ avec des cotés paralléles
aux miroirs m et my sont identiques.

* Le cliché d’axe de zoné 1).QFig. lll. 7c) présente des réflexions sur le miroy. ires
rectangles construits avec des cotés paralléles aux mirpegsny, dans les zones de Laue
Zéro et un, sont identiques mais décalés par rapport au miroir horizental m
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Figure Ill. 6 : Cliché de microdiffraction obtenu suivant 'axe de zone [001] montrant une symétrie idéale {¢4mminj.
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Figure Ill. 7 : Clichés de microdiffraction obtenus suivant les axes de zone [001], <100> et <110>.
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La comparaison de ces clichés expérimentaux avec ceux simulés dans le tableau 3
(Annexe 5) conduit aux symboles individuels d’extinction suivants :
P-.. pour [OO]]
P.-. pour (100
P.- pour (110

La combinaison de ces trois résultats donne le symbole d’extinction pRrtiel— qui
regroupe 20 groupes spatiaux appartenant a 7 groupes ponctuels différents [6]. Ces résultats
sont résumeés dans le tableau ci-dessous :

Symbole Groupes ponctuels
partiel | 2 4 | A 42z |4mn | 42m | Amm
d’extinction Groupes spatiaux
P4 | P4 | P4 | P42z |Pamm|pP42m |P422
P4, o, P42,2 P42,m
P4, m | P4,22 Pam2
o __ |P4s P4,2,2
P4,22
P4,2,2
P4,22
P442,2

I. 2. 3. Identification des groupes ponctuel et spatial

La distinction entre les 20 groupes spatiaux nécessite lidentification du groupe
ponctuel. Cette identification se fait par I'observation des symétries "idéales”, symétries qui
tiennent compte de la position et des intensités des réflexions.

En effet, la symétrie idéale du cliché expérimental obtenu suivant I'axe de[()m]1e

est {(4mm), 4mm} (Fig. lll. 8a). Le groupe ponctuel possible est saitr soit %mm,
éliminant ainsi les 5 groupes ponctuels suivams :4, %, 42z et 42m. Les 2 groupes
ponctuelsamn ou = mm peuvent étre différenciés a leur tour par I'observation de la symétrie
"idéale” du cliché obtenu suivant I'axe de zo(ne >10£h symétrie idéale montre que le cliché
expérimental suivant cet axe de zone e@mf), 2mm} (Fig. Ill. 8b) caractéristique du

groupe ponctuef- mm.
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Figure 1ll. 8 : Clichés de microdiffraction obtenus suivant les axes de zone a) [001] et b) <100] montrant
respectivement des symétries idé{(4mm’ + 4mn} et{(2mm + 2mn} qui condiisent au aroupe ponctuel 4/mm
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Les résultats de cette identification cristallographiqgue montrent bien que la phase
y — TiAl cristallise dans le systeme quadratique et que ses groupes ponctuel et spatial sont,

respectivementt mm et p2 2.2,

Ce résultat est corroboré par I'analyse des clichés multifaisceaux obtenus en faisceau
convergent par la méthode de Tanaka (Fig. lll. 9). En effet, la figure Ill. 9. montre trois
clichés 4-faisceaux (un carré et deux rectangulaires) obtenus en faisceau convergent par la
méthode de Tanaka. Les trois clichés sont issus de clichés symétriques de symétries
bidimensionnelles 4mm, 2mm et 2mm. Les symétries bidimensionnelles des trois clichés
4-faisceaux sont caractéristigues des classes de diffraction projetéesg(4Bmmik et
2mmZ) [1, 4, 5].

Les trois clichés 4-faisceaux (carré et rectangulaires) de Tanaka dérivant des clichés
symétriques 4mm, 2mm et 2mm sont obtenus, respectivement, suivant les axes de zone
[001, (100 et (110 du systéme quadratique.

Les paramétre de maille y & 0,5729 nm et ,c= 0,4620 nm sont déduits apres
indexation du cliché de diffraction des rayons X (Fig. Il. 6 du chapitre II).
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Figure Ill. 9 : Cliché 4-faisceaux (carré et rectangulaires) obtenus en faisceau convergeatmpathode de Tanaka a partir
cliché de diffraction symétriques d’axes de zone a) [001], b) <100] et <110] de symétrie bidimensionnelle respectivement
(4mm, 2mm et 2mm). Les symétries des clichés 4-faisceaux sont caractéristiques des classes de diffraction projgtées (4mm1l
2mmk et 2mmg), pour le systéme quadratique
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ll. Relations d’orientation entre phases

Les différents clichés expérimentaux obtenus en diffraction électronique montrent que
les trois phases intermétalliques ordonnées— 3 Tj W TiAl et B2-TiAl adoptent
entre elles des relations d'orientations. Ces relations d’orientation se traduisent par la mise en
parallele entre, d’une part plusieurs axes de zones et d’autre part plusieurs plans réticulaires.
Parmi les plans paralleles des différentes phases, plusieurs ont la méme distance
interréticulaire.

Nous allons, dans un premier temps, nous intéresser aux relations d’orientation entre la

phasea , - Tk Alet la phasg- TiAl

[I. 1. Relation d’orientation entre les phasesa,- TizAl et la phasey - TIAl

Les phases de l'alliage TiAl se présentent sous forme de lanelles 3 THt Al
y—TiAl . Le séquencement de ces lamelles semble aléatoire. Pour le matériau brut de

livraison, les interfaces qui séparent ces deux phases sont planes. Au cours des sollicitations
thermiques et thermomécaniques, les phases conservent les mémes relations d’orientation
mais les interfaces entre lamellesy(— 3Ti Al — TiAl ) perdent leur planéité.

Les figure 1ll. 10 et Ill. 11 montrent deux clichés de diffraction électronique obtenus
en mode sélection d'aire (SAED). Ces clichés ont été enregistrés pour les deux phases chacun
suivant des axes de zones paralleles entre eux.
Une attention particuliére est réservée a ces deux clichés de diffraction électronique. Leur
indexation cohérente montre gu'’ils sont composés chacun de trois réseaux.

Le cliché composite de la figure Ill. 10 comprend :
* un réseau caracteristique de la phase—- 3 Ti; Ala été obtenu suivant I'axe de

zonellil_ZOJ.
* Les deux autres réseaux sont caractéristiques de la phase . lIFi&bpartiennent a
deux individus de la phasg—- TiAfjui sont en position de maclage. Les deux

individus, non maclé,yog et maclé, yp, sont observés respectivement suivant

[y, /ol -
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Figure Ill. 10 : Cliché de diffraction composite obtenu suivant I'axe de zone
| 129, #ud, /1o, .

Le cliché est compose de trois réseaux : un des réseaux appartient a laophabigAl et les
deux autres appartiennent a la phage TiAl ; ces deux derniers sont en configuration
caractéristiqgue de maclage. Les deux réseaux de maclage sont reliés par une rotation de 70 °

autour de I'axe de zon[s_Jldyo //{1_10]YM :

L’interpénétration des trois réseaux conduit a un réseau de coincidence des réseaux
réciprogues (CSL)*.
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Le cliché composite de la figure Ill. 11 comprend :
* un réseau caracteristique de la phase- 3 Ti; Ala été obtenu suivant I'axe de
zone[l]iol ,
* Les deux autres réseaux sont caracteristiques de la phase . lIFi&bpartiennent &
deux individus de la phase/— TiAlqui sont cette fois-ci en position de

pseudomaclage. Les deux individus, non maglg, et pseudomacléypy, sont

observés respectivement suivali_ﬂildyo /401_1]pr :

La construction des projections stéréographiques (Figs. Ill. 12 et 13) a l'aide du logiciel
Electron Diffraction[7] en relation avec les deux clichés de diffraction a permis d’établir de
facon cohérente des relations d’orientatipradriangulairestraduisant le parallélisme entre
d’'une part les plans et d’autre part, entre les directions des phases 3  diiyAlTiAl.

Ces relations d’orientation s’écrivent pour les plans :

(0003, =( 00k, (lll)yo /(11:)yM //(11])ypM
(", =(h, h13, (23, Aam),
(i, =i, ), Ay s

Yewm

Pour la phasex, — TH Alles plans sont exprimés en trois et quatre indices pour mettre en

évidence les éléments de symétrie, caracteéristiques du systeme hexagonal, qui seront utilisés
ultérieurement.
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Figure Ill. 11 : Cliché de diffraction composite obtenu suivant 'axe de zone
[ 1zo]a2 I ﬁlo]yo o ]_‘I]VM .
Le cliché est composeé de trois réseaux : un des réseaux appartient a laophabigAl et les
deux autres appartiennent a la phage TiAl ; ces deux derniers sont en configuration
caractéristique du pseudomaclage. Les deux réseaux de maclage sont reliés par une rotation
de 70 ° autour de I'axe de zonj10| //|011
o], 7 ox],,
L’interpénétration des trois réseaux conduit a un réseau de coincidence dans le réseau
réciprogue (CSL)*.
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Le parallélisme entre les trois vecteurs du réseau réciproque (parallélisme entre plans) de
chaque phase peut se traduire, en tenant compte des parametres réticulaires des deux phases
o, —TizAl ety— TiAl, par un calcul matriciel. Les matrices qui traduisent le parallélisme

entre plans et directions s’établissent a partir des relations suivantes :

Pour les plans :

Pour les directions :

vl =yman))

s < c
o)
Q
<
I
—
<
<
Q
N
~—
<

Yy as; as Y

Les matrices(yM o)7L, ((yM az)_l)t et (yMa,)' sont respectivement la matrice
inverse, la transposée de la matrice inverse et la transposée de la matrice de passage
(yM 0(2) qui exprime les vecteurs du réseau réciproque de la phase eiifsnction de

ceux de la phase, - %i Al

Les matrices qui expriment le parallélisme, aussi bien entre plans qu’entre directions de la

phasea, — Tk Alet les individus non maclé, maclé et pseudomaclé de la phase  TiAl

sont regroupés dans le tableau lll. 1.

Les déterminants de ces matrices sont égaux soit a 2 soit a 1/2. lls montrent que le volume de
la phasea , — Tg Alest le double de la phage-  Tifdu le volume dey — TiAlest moitié

de celui de la phase, - 3i Al En effet, la phasei, — Ei Atontient huit atomes par
maille, le double de la phase-  TiAl

Les déterminants des matrices de passage, pour la prase , ehifd les individus non

maclés et les individus maclés et pseudomaclées ainsi que ceux des matrices de passage entre
les individus maclés et pseudomaclés sont égaux a l'unité. Ces matrices de passage dont le
déterminant est égal a l'unité sont des matrices de rotation. Elles traduisent le passage entre
individus maclé et non maclé et pseudomaclé par de simples rotations.
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a) Directions| o 5 —Ti 3Al y—TiAI|O y—TiAI|'vI y—TiAI|PNI
03 2] [o3 2 '3 3 2]
. 1 1| - 1
o, —Ti 3Al 5:302 5392 5932
3327332 302
(2 4 2] (1 2 2 (2 21
y-TiAl[? 2422 ;212 ;122
33 3 2 21 21 2
1'2212' 1”122‘ 001
y_TiA||'V' 64’22 5212 100
33 3 2 21 010
1'222{ 1’2’12‘ 010
y-TiAl|"M 6&42 é22i 001
33 3 12 2 100

b) Plans |a,-TizAl | y-TiAll° | y-Tia™ | y-Tial|™M
2 4 3 2 4 3 2 2 3
. 1 1]- = 1
a5 —Ti3Al 652364336333
223 2 2 3 4 2 3
0 3 3 12 2 2 21
y-TiAl[? 2303 ;212;122
2 22 2 21 21 2
1033 1122 001
y_TiA||'V' 53o§ 5’2’1g 100
222 2 21 010
303 21 2 010
—rialPM | Y3 s o (Y221 o012
Y 3 3|
222 122 100

Tableau Ill. 1 : Matrices de passage a) entre directions et b) entre plans de la phase
a, — Ti;Al et des individus non maclés, maclés et pseudomaclés de layph@assl, d’'une
part et des individus non maclés et maclés et pseudomaclés, d’autre part.
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Ces rotations se font autour {iﬂdyo /;{11(3yM pour les couples individus non maclés

et maclés et autour @_ﬂdyo /{oﬂJyM pour les individus non maclés et pseudomaclés. Les

angles de rotation sont dans les deux cas de I'ordre de 70 °.

Le grand nombre d'axes de zones et de plans paralleles de méme distance
interréticulaire suggére que la structure de la phase- 3 TipWisse étre considérée
comme unesurstructurede la phaseg — TiAl
A partir des relations d’orientation entre la phase — 3 Ti eAlla phasey— TiAl(non

maclée, maclée ou pseudomaclée), une analogie peut étre tentée.

[1-10]

0
0-330

[0-11]

OR4 ) ] 7

\ [12-1] [Ll/
[

[01-1] 10-1]

J\
[11-2] [ux
A/ DA
[-110]

[01-1]

(0001)a // (111)y
Figure lll. 14 : Représentation schématique des six variantes d’orientation (OR1-6) entre la

phasesa, — Ti;Al (hexagone clair) et la phase- TiAl (hexagones foncés), adoptant le
parallélisme entre plans : (000&)// (111)y
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La figure 1ll. 14 donne une représentation schématique de la projection des atomes de la
phase a, - Tg Al et de la phasg- TiAldes plans atomique compacts paralléles,

(000 i MLLYy iy
En tenant compte des orientations possibles dans ces plans, six variantes d’orientation
(notées : OR1, ORZ2, ...OR6) sont possibles entre la pliages 3  TheRdgone clair) et la

phasey — TiAl (hexagones fonces).

ll. 2. Relation d’orientation entre les phases, — TizAl, y— TiAl et B2 - TiAl

Les phases de l'alliage TiAl se présentent sous forme de lanmeejles 3 TEt Al
y—TiAl . Les lamelles sont bordées par une troisieme phase, la phase intermétallique

ordonnéeB2 - TiAl .
Cette phase est présente aussi bien dans le matériau brut de livraison que lorsque le matériau a
été soumis a des sollicitations thermiques ou thermomécaniques.

La figure 1ll. 15 montre un cliché de diffraction électronique obtenu en mode
microdiffraction. Ce cliché a été enregistré pour les trois phases suivant des axes de zone
paralleles entre eux. Le cliché est composé de quatre réseaux : le réseau en trait plein
appartient a la phase, - Ji Ales réseaux en tiretés appartiennent a la phase TiAl
(non maclé, maclé, pseudomaclé) et le réseau en pointillés appartient a |dBRRab&\l .

Les réflexions qui n'appartiennent a aucun réseau sont des réflexions de multiple diffraction.

La construction des projections stéréographiques (Figs. Ill. 12 et 13) a l'aide du
logiciel Electron Diffraction[7] en relation avec les différents clichés de diffraction a permis
d’établir de fagon cohérente des relations d’orientation traduisant le parallélisme entre les
trois phases. En tenant compte de la phasg— 3 Ti lAl phas®2-TiAl et la
phase/ — TiAlavec ses différentes configurations de maclage, les relations d’orientation pour

les plans s’écrivent :

(0002, = o@g /11)1v (/11}1y 111yPM /(110)g,
(", =, i, A, Az, i,
( 1dg, = 1])9 /11)% ,(/JJL)\/ On)y o 13g,

Quelque soit I'etat du matériau (brut de livraison ou soumis aux sollicitation thermique ou
thermomeécanique) les phases adoptent les mémes relations d’orientation cristallographiques.
Cependant au cours des sollicitations thermiques et thermomécaniques, les interfaces entre

lamelles @ o — Tig Al+ y— TiAl ) perdent leur planéité.
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Figure l1l. 15 : Cliché de diffraction composite obtenu suivant I'axe de zone :

[ I]jgz [’_/]1}3 {/_]]11{\//I /[OJ_J]SM //{31]]82. Le Cliché est composé de quatre réseaux : le

réseau en trait plein appartient a la phage - Ti;Al, les réseaux en tiretés appartiennent a

la phasey—TiAl (non maclé, maclé, pseudomaclé) et le réseau en pointillés appartient a la
phaseB2 - TiAl. Les réflexions qui n’appartiennent a aucun réseau sont des réflexions de
multiple diffraction.
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[I. 3. Mailles de coincidence des phases — TizAl et y— TiAl et interfaces

Lorsque deux cristaux de méme nature (A/A) ou de natures différentes (A/B) sont en
contact, quatre réseaux de coincidence peuvent étre définis, deux dans le réseau direct et deux
dans le réseau réciproque. Il s’agit des CSL (Coincidence Site Lattice) et DSC (Displacement
Shift Complete Lattice).

* Le CSL est le réseau des sites communs aux réseaux des deux cristaux en
contact (A et A ou A et B). Il est formé des translations communes aux deux
réseaux en contact. Il peut étre considéré comme le plus petit commun multiple
des deux réseaux, un genre de PPCM.

» Le DSC est bati sur l'intersection des translations des deux réseaux en contact
(A et Aou A et B). Il est construit sur les combinaisons linéaires et entiéres des
vecteurs de bases des deux réseaux en contact. |l peut étre considéré comme le
plus grand diviseur commun des deux réseaux, un genre de PGCD.

Les réseauwxCSL et DSC du réseau direct sont reliés @SL- et DSC" du réseau réciproque.
Le réseau réciproque dGSL (DSC) construit dans le réseau direct est le résB&C"

(CSL) construit dans le réseau réciproque.

Les vecteurs de base ddSC du réseau direct ou leurs combinaisons sont les vecteurs de
Burgers possibles des dislocations de I'interface qui se développe entre les deux cristaux (A et
A ou A et B). Les vecteurs de Burgers les plus probables sont dictés par des considérations
géomeétriques.

Les lamelles de la phasg - TiAtéveloppent entre elles et avec la phase
o, —Ti 3Al des interfaces planes.
Les lamelles de la phase-  TiAlont soit en position de maclage soit en position de

pseudomaclage. L'interface qui sépare les individus de maclage a été identifiée par analyse de
trace mettant en jeu des clichés de diffraction obtenus en SAED et couplés aux images en
microscopie. Le plan de macle est un plan de {#d} .

L'interpénétration des trois réseaux de la phase— 3 TieAlceux de la phase
y-TiAl (Figs. lll. 10 et 11) conduit & un réseau de coincideB&" dans le réseau

réciproque. Les réseau®SL" sont tracés en pointillés (Figs. IIl. 10 et 11).
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Les trois vecteurs de baseéf,Rg eth du CSL sont reliés aux vecteurs de bases

f, I etrg duDSC par les relations de cristallographie suivantes :

Les vecteurs de base du réseau dil28C ont été ainsi déterminés et sont regroupés dans le

(= RS ORS
(REORS)xRY

)

RS ORY

= et r3
(R ORY)x R}

___R{OR;
(RCORS)xRS

tableau lll. 2.
Cristaux en | Réseau réciprogue Réseau direct
contact CSl- DSC
RE=[11dlyo i =3[111vo
P dlghe e
Rd = [10lyo 5=1[1dyo
R = [222yo =3 [11dyo
yO /yPM R = [ZZZ]yO =5 [1ﬁ]yo
Rs = [hO]VO B=3 [ilo]yo
RU=[11dyo 1 =300
vCla, R =120 7 :%[ﬂé]\/o
R5 = 1o 5 =1 [10yo
’=[224yo i = 5[0
v"Mia, Ry =[422yo b =12l
RS = [oxyo 5 =4 [10yo

Tableau Ill. 2 : Vecteurs du réseau de coincidence (CSL*) des réseaux réciproques des
phasesa, —Ti;Al et de la phasg/—TiAl (non maclée, maclée et pseudomaclée) et vecteurs
du réseau DSC du réseau direct. Les vecteurs sont tous exprimés dans la base de la phase

y—TiAl non maclée. lls peuvent étre exprimés dans les bases des autres phases a l'aide des

matrices de passage (Tableau lll. 1).

Les vecteurs de base @5C sont déterminés pour les configurations ou se développent :
* une interface entre individu non maclé et individu maclé et pseudomaclé de la

phase y— TiAL Ce qui correspond dans le tableau au cay?;/yM,

vOIyPM,
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* Une interface entre la phase, — 3Ti Adt les individus non maclé et

pseudomaclé de la phage-  TiAl

Les vecteurs diCSL" et du DSC sont tous exprimés dans la base de la plase oAl

maclée. lIs peuvent étre exprimés dans les autres bases a l'aide des matrices de passage
(Tableau 1lI. 1).

L’analyse des vecteurs de base des réseaux dD&gismontre que :

» les vecteurs de Burgers probables qui décrivent les interfa%dS/M et yO [ay

d’'une part et ceux qui décrivent les interfaq&/yPM et yp'vI /a5, d'autre part sont

identiques.

* Les vecteurs de Burgers probables des intefa,c%syp'v' et yP'VI la, sont plus

petits que ceux des interfaoé%/ y'vI et yO las.

Il est bien établi que les interfaces les plus stables sont celles qui ont I'énergie la plus basse.
Cette énergie a été reliée a différents parametres géométriques [8, 9]. Le parametre établi par
Ecob et Ralph [8] s’écrit :

-2 55

ou b; et b sont les vecteurs de Burgers des dislocations de l'interface organisées en réseaux i
et j et qui sont respectivement séparées par les distdpag].

Il se dégage de ces constatations que les interfaces les plus stables seraient celles qui
se développent entre d’'une peastTizAl et les individus non maclés et pseudomaclés de la
phasey — TiAlet d’autre part entre la phase, — 3Ti @illes individus pseudomaclés.

Dans tous les cas, l'interface mettant en jeu des cristaux pseudomaclés avec des cristaux de la
phasea , - Tk Alet la phase/— TiAlnon maclé semble étre la plus stable.

Une étude statistique portant sur la nature et la fréquence des interfaces dans un flot

lamellaire (o, —Ti zAl+y—TiAl ) mérite d’étre engagée et approfondie pour étayer cette

hypothése.
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ll. 4. Maclage dans la phase - TiAl

Le maclage est un phénomene généralement observé dans les alliages ferreux et dans
les aciers. Il joue un r6le trés important dans le contrble des propriétés mécaniques de ces
matériaux. Le maclage se produit suite a une déformation plastique, a une recristallisation ou
a une accommodation des contraintes de croissance.

Du point de vue géométrique, une macle, induite par le maclage, est un cristal
composite ou bicristal dont les individus de méme nature situés de part et d’autre de
l'interface de contact, sont reliés par une opération de symétrie simple (Fig. Ill. 16).

Si de part et d’autre de l'interface les individus ne sont pas de méme nature chimique
mais reliés par une opération simple de symétrie, on parlera de pseudomaclage (Fig. Ill. 16).

5 7,

{011]

Pseudo-maclage

Figure Ill. 16 : Représentation schématique du maclage et du pseudomaclage dans la phase
y—TiAl.

Dans I'espace réel, les individus en position de maclage, pour les structures cubiques a
faces centrées, sont reliés par le plan mi(’b]r]), le plan de maclage. Une autre alternative

de description du maclage est une rotation de 180 ° autour de la dirbdﬂ]:mnormal au
plan (11]). Dans l'espace réciproque, les individus de maclage sont aussi reliés par une
rotation de 180 ° autour de la directi[iri]].

Pour les alliages de TiAhous avons mis en évidence daephasey— TiAl se
présente sous forme d’individus en position de maclage ou en position de pseudomaclage
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(Chapitre 1V). Ces configurations peuvent se classer dans la catégorie maclage au cours de
recristallisation.

Par ailleurs, au cours des déformations thermomécaniques (compression dynamique),
la phasey — TiAlse déforme plastiquement par maclage conduisant a la formation de macles
meécaniques (Chapitre V).

Les analyses par microscopie électronique et par diffraction des électrons ont permis
de déterminer le plan de maclage et de pseudomaclage comme étant le méme plan atomique
de type(111).

Les macles peuvent étre décrites par des rotations de 70 ° autour de I'axe de zone

l_Jldyo //{Oﬂ]yM dans le cas du pseudomaclage et par une rotation de 70 ° autour de I'axe de

zone[_Jl(jyo /4ﬂ0]yM dans le cas du maclage.
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Effets des traitements thermiques isothermes sur la microstructure

Introduction

Ce chapitre présente les différents traitements thermiques effectués sur l'alliage a base
de TiAl.

Les résultats des analyses microstructurales et chimiques sur les échantillons traités
sont ensuite exposeés puis comparés aux caractéristiques de l'alliage a I'état brut de livraison.

La synthese et I'analyse des résultats chimiques et microstructuraux nous a permis de
dégager les mécanismes de transformation de phases mis en jeu au cours des traitements
thermiques. Ces mécanismes sont détaillés dans la derniere partie du chapitre.

|. Traitements thermiques isothermes

Les traitements thermiques de maintiens isothermes sont effectués dans un four
vertical équipé d’'un systéme de pompage secondaire assurant un vide de I'ord?ePdeel0
permettant de faire des refroidissements rapides a I'eau. La régulation de la température est
entretenue par un thermocouple de type K (Chromel-Alumel) inséré dans une gaine en
alumine évitant ainsi la diffusion de ses éléments constitutifs vers les échantillons.

Les échantillons se présentent sous forme de petits parallélépipédes rectangles d’environ
7x7x10 mnt. Les échantillons sont chauffés a 700 °C et 900 °C & une vitesse moyenne de 3

°C /min pendant 3, 6, 12 et 18 jours. Apres les maintiens en température, les échantillons sont
trempés a I'eau afin de figer la microstructure et donc de conserver les fractions volumiques et

la composition chimique des phases. Le choix des températures (700 et 900 °C) est dicté par
les conditions réelles d’'usage de ce type d'alliage.

Le tableau IV. 1 résume les conditions de traitements isothermes effectués.

Traitement| Température  Temps de traitement  Refroidissement
1 900 °C 3 jours
2 900 °C 6 jours .
, Refroidissement
3 900 °C 12 jours N
: rapide a I'eau
4 900 °C 18 jours
5 700 °C 18 jours

Tableau IV. 1 : Parameétres du traitement de maintiens isothermes.
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Il. Evolution de la microstructure

L’évolution de la microstructure a été analysée par diffraction des rayons X, des
électrons et par microscopies électroniques a balayage et a transmission.

ll. 1. Analyse par diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X (DRX) a permis d’identifier les différentes phases et de
déterminer les parameétres de maille atomique et les pourcentages volumiques des phases.

L’indexation du diagramme de diffraction des rayons X de I'état brut a montré la
présence de trois phases intermétalliques dont les caractéristigues sont regroupées dans le
tableau IV. 2 ci-dessous :

Nature de phase o>-Ti3Al y-TiAl B2-TiAl
Structure hexagonale guadratique cubique
. . a=0,5729 nm a =0,3999 nm
Parametres de maille a=0,3179 nm

¢ =0,4620 nm c = 0,4057 nm
Pourcentage volumique, 6,6 % +0,9 87,9 % 13,5 5,5 % 10,7

Tableau IV. 2 : Caractéristiques des phases, ), B2, présentes dans le matériau a I'état
brut (structure, paramétres de maille et pourcentage volumique).

La figure IV. 1 montre une série de diffractogrammes de I'échantillon brut et de ceux
ayant subi des maintiens isothermes (3, 6, 12 et 18 jours a 900 °C). Pour plus de clarté, seuls
les pics apparaissant entre 25 et 60 ° sont représentés. Les phases en présengeysint :

B2. L'analyse des différents spectres de diffraction X montre une évolution des intensités et
des positions des pics par rapport a ceux de I'état brut de livraison. Ces évolutions des
spectres sont des indicateurs de changements structuraux qui se sont produits dans les
échantillons au cours des maintiens isothermes.

Les intensités de diffraction correspondant aux pics (200) et (201) de laphdiseinuent
fortement deés trois jours de traitement. L'analyse des diffractogrammes indique clairement
gue la phasea; disparait dés les premiers jours de traitement.

Les pics (113)et (002), apparaissent par le méme angle de diffraction de Bragg.

Le pic (110) de la phase B2 (voir agrandissement) se décale tres lIégerement vers les plus
grands angles de diffraction X résultant de la diminution du parametre de maille. Aucun
changement notable des spectres de la phase majoritaire y n’a été enregistré.
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Figure IV. 1 : Diffractogrammes de DRX des échantillons bruts et traités pendant 3, 6, 12 et
18 jours a 900 °C.

Le pourcentage volumique des trois phases a été calculé pour chaque temps de
maintien a 900 °C par la méthode de Rietveld [1, 2] a I'aide du logiciel Fullprof [3].

Les courbes de la figure IV. 2 montrent I'évolution du pourcentage volumique des
phasesi,, y et B2 en fonction du temps de maintien. Le pourcentage volumique de la phase
a, diminue avec le temps de maintien alors que celwy degmente. Le pourcentage de la
phasey correspond a la somme des pourcentages des lapelletes grains monolithiques.

Une légére diminution de la proportion de la phase B2 suivie d'une légére remontée est
observée dés le début du traitement. Cependant, la simulation par le logiciel Fullprof n’a pu
étre réalisée que sur un pic de diffraction de B2 avec une incertitude assez grande. Ce résultat
doit étre pris avec précaution.

La figure IV. 3 montre une partie des diffratogrammes issus de l'analyse par
diffraction des rayons X de I'alliage recuit pendant 18 jours a 700 °C et a 900 °C. Les spectres
montrent que les trois phases évoluent de la méme maniere a 700 qu’a 900 °C. La diminution
des intensités des pics de la phasemontre que celle-ci tend a disparaitre avec la
température de maintien. Le décalage des pics des spectres vers les plus grands angles indique
gue le paramétre de maille de la phase B2 diminue.
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Figure IV. 2 : Evolution du pourcentage de phases en fonction du temps de maintien
a 900 °C : (a) Phase, (b) Phaseyet (c) Phase B2.
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Figure IV. 3 : Diffractogrammes de DRX des échantillons bruts et traités pendant 18 jours a

700 et & 900 °C.
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Synthése
» La diffraction des rayons X indique que quels que soient les parametres de maintiens

isothermes (température, temps), les trois phageset B2 sont présentes.

« Deés 3 jours de traitement a 900 °C, le pourcentage de la ghasgmente au
détriment des phases et B2. Pour les temps plus longs, le pourcentage de la phase
B2 montre une |égére augmentation.

* Le méme comportement semble se produire a partir de 18 jours a 700 °C.

* Le paramétre de maille de la phase B2 évolue en fonction du temps de maintien.

ll. 2. Analyse par microscopie électronique a balayage

La figure IV. 4 présente des micrographies électroniques a balayage de l'alliage brut
de livraison réalisées en mode électrons rétrodiffusés (BSE).

{ Ilots Iameilélres

‘ J'\Grainsy

:

" AccV., 'Spot Magn | Det w' I——| 50 um “ . AceV~Spot Magi - Del WD }._.ﬁ_J 20 ym
1 io60kY'30 800k BSE o W 260K/ 30 1600x BSE 60

Figure IV. 4 : Micrographies électroniques a balayage en mode BSE de I'état brut.

Les images obtenues en électrons rétrodiffusés montrent la présence d’ilots lamellaires
(az +y), de grains monolithiqueg et de phase B2 aux joins de grajnet en bordure des
lamelles.

Les ilots lamellaires possedent une morphologie et des contours bien définis. Les laetelles
0, sont caractérisées par des interfaces planes et continues.

Les figures IV. 5a-d montrent des images en électrons rétrodiffusés de I'alliage
maintenu a 900 °C pendant 3, 6, 12 et 18 jours. La morphologie des trois phasesB2 a
changeé : les lamellesi{+y), qui dans le matériau brut ont des interfaces planes et continues,
apparaissent perturbées. Le pourcentage de la plsaseble plus important que celui estimé
a I'état brut. Le prolongement du temps de maintien ne semble pas affecter d’avantage ni la
morphologie, ni le pourcentage des phases.
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Figure IV. 5 : Micrographies électroniques a balayage en mode BSE de I'alliage traité
pendant (a) 3, (b) 6, (c) 12 et (d) 18 jours a 900 °C.
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Les figures IV. 6a et b montrent I'apparition de nouveaux gnaiad’intérieur des

flots (@2 + y) et aux joints des T1lots. Les joints des ilots et des nouveaux grains ont été
renforcés artificiellement pour les mettre en évidence.

ot M-:lg-n
40 1600x * BSE Bi& . "¢

Figure IV. 6 : Micrographies électroniques a balayage en mode BSE de I'alliage traité
pendant 6 jours a 900 °C.

La figure IV. 7 illustre la discontinuité et l'irrégularité des lameltgsa l'intérieur
d’un Tlot lamellaire ¢, + y). Le contraste des lamelles est discontinu. Les discontinuités
correspondent a une ségrégation des éléments d’alliage lourds qui correspondraient a
I'apparition d’une nouvelle phase.

Présence d’'une
nouvelle phase—__§
dans la lamelle

AccV SpotMagn DetsWD ———— 5m
25.0ky 3.0 12800x BSE b.1 s

Figure IV. 7 : Micrographie électronique a balayage en mode BSE de I'alliage traité
pendant 12 jours a 900 °C.

Le maintien a 700 °C pendant 18 jours (Fig. IV. 8) ne semble apporter aucun
changement notable dans la microstructure.
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Figure IV. 8 : Micrographies électroniques a balayage en mode BSE de I'alliage traité
pendant 18 jours a 700 °C.

Synthése
Le maintien isotherme a 900 °C conduit a des changements microstructuraux dés les trois

premiers jours. Le prolongement du maintien ne semble pas apporter plus de changement.
Les changements observeés sont :

- la formation de nouveaux grains y a l'intérieur et aux joints des flots lamellaires,

- la ponctuation des lamelles par une nouvelle phase.
Le maintien a plus basse température (700 °C), méme prolongé (18 jours), ne semble
provoquer aucune modification de la microstructure.

ll. 3. Analyse par microscopie électronique a transmission et diffraction
électronique

[I. 3. 1. Changements induits par les maintiens isothermes

Les analyses faites au MEB et en DRX ont révélé des changements microstructuraux
apres les maintiens isothermes. Ces changements microstructuraux se traduisent en
microscopie électronique a transmission, globalement, par :

. augmentation du pourcentage de la phagseCette augmentation résulte du
grossissement des grains monolithigygwéexistants dans I'état brut (Fig. IV. 9 (zones
A)) et de I'apparition de nouveaux graips l'intérieur et aux joints des flots lamellaires
(az+y) (Fig. IV. 9 (zones B)).
La figure IV. 10 montre de nouveaux grains composées des trois pha8&ety. Ces
trois phases adoptent des relations d'orientation cristallographique entre elles. Les phases
y sont en position soit de maclage soit de pseudo-maclage.

. modification de la morphologie des lameltes Les interfaces des lamellas ne sont
plus planes (Fig. IV. 9 (zone C)),
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. formation de la phase B2 au niveau des lamel}ggig. V. 11),

. disparition de la phas® (Fig. IV. 12). A la place de la phase, on retrouve la phase
y contenant des dislocations, et la phase B2 dans le reste de la lamelle. L’avancée des
anciens frontsi,/y ne laissent place qu’'a des dislocations car les lametlgginelles ont
la méme orientation cristallographique.

. apparition de précipités a I'intérieur des lametigset aux interfacewB2. L’analyse
de la composition chimique par EDS au MET indique que ces précipités sont trés riches
en Cr et en Ta. La concentration en Ta de ces précipités est de l'ordre de 20 fois
supérieure a celle des autres phases \{( et B2) (Fig. IV. 13a et b). L'identification

cristallographique de ces précipités, en cours de réalisation ne sera pas présentée dans ce
rapport de these.

Les changements structuraux les plus importants se produisent dans les ilots lamellaires
(a2 +y). Une analyse fine en microscopie électronique par transmission, en microdiffraction
électronique et en microanalyse par sélection dénergie (EDS) sera donc dédiée aux
changements dans les ilots lamellaigest y).
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Figure IV. 9 : Micrographie électronique en transmission de I'alliage traité pendant 3 jours
a 900 °C.
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Figure IV. 10 : Micrographie électronique en transmission montrant I'apparition de
nouveaux grains pendant les traitement thermiques.

(200
Figure IV. 11 : Micrographie électronique en transmission montrant I'état de la structure
lamellaire apres un traitement de 18 jours & 900 °C.

Figure IV. 12 : Micrographie électronique en transmission montrant I'état de la structure
lamellaire apres les traitements thermiques.
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(b)

Figure IV. 13 : Micrographie électronique en transmission montrant la présence de
précipités apres des traitements de (a) 6 jours et (b) 18 jours a 900 °C. Composition chimique
de ces précipités (en % at.).

Il. 3. 2. Caractérisation de la structure lamellaire

Les observations fines en microscopie électronique montrent que les interfaces qui
bordent certaines lamelles ne sont plus planes. A lintérieur de ces lamelles apparaissent
suivant la longueur et de facon presque réguliere des domaines caractérisés par un contraste
différent (Figs. IV. 14 a 16). La lamelle B est subdivisée suivant sa longueur en petits et
grands domaines contigus. Les lamelles de la phase se distinguent plus des lameNes
car la forte densité des défauts plans qui la caractérisent dans I'état brut s’est atténuée. Dans
certaines lamelles apparaissent des lamelles secondaires. (Fig. IV. 17).

Pour comprendre l'origine de la «déstabilisation » des interfaces de certaines
lamelles, nous avons mené deux investigations, 'une analytique et l'autre cristallographique.
La figure IV. 14 montre 4 lamelles A, B, C, D. La lamelle B se distingue des autres par ses
interfaces non planes.

L’'analyse qualitative de la composition chimique au MET par sélection d’énergie
(EDS) des lamelles B et C (Fig. IV. 14) a permis d’enregistrer les profils de concentration des
éléments constitutifs (Ti, Al, Cr, Nb et Ta) le long des deux lamelles B et C. Aucune
évolution des éléments d'alliage n’est enregistré dans la lamelle C. Pour la lamelle B, les
seuls éléments qui évoluent sont le Ti et le Cr. Au niveau des petits domaines signalés dans la
lamelle B, on enregistre une chute et une augmentation brutale respectivement du Ti et du Cr.
Le Ta, I'Al et le Nb restent constants tout le long de la lamelle.

Le niveau de Ti de la lamelle B est plus élevé que celui de la lamelle C alors que celui de I'Al
est plus bas (Fig. IV. 14a, c).
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Figure IV. 14 : Micrographie électronique en transmission montrant I'état de la structure
lamellaire apres un traitement de 12 jours a 900 °C et les évolutions des teneurs en éléments
d’alliage le long des lamelles B et C.
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L’analyse quantitative de la composition chimique par EDS (Fig. IV. 15) a permis
d’identifier les différentes lamelles. Les résultats des analyses quantitatives (Tableau IV. 3)
montrent que les lamelles A et C ont la méme composition chimique que layphagesut.

Les domaines de la lamelle B se différencient des lamglle®t C, par le rapport Ti/Al. Les

petits domaines se distinguent des grands domaines par la teneur en Cr. Par rapport au brut,
les grands domaines ont une composition chimique trés proanealers que les petits sont

trés proches de la phase B2.

La micrographie électronique IV. 16a montre I'état de la structure lamellaire aprés un
traitement de 18 jours a 900 °C. La zone encerclée (Fig. IV. 16a) est étudiée en détalil
(Fig IV. 16b). Une analyse par microdiffraction des électrons (Fig. IV. 16b) des domaines 1 a
5 de la zone encerclée (Fig. IV. 16a) corrobore les résultats obtenus par microanalyse : le
domaine 1 est la phase B2, les domaines contigus 2 et 3 sont des domaines dedlagihase

les domaines 4 et 5 sont des lamelles y.

Ti 56,9 Ti [64,0 Ti | 63,0 Ti | 50,7 Ti [63,9
Al |31,8 Al [32,0 Al 33,0 Al 30,9 Al 32,3
Cr|10,3 Cr|24 Cr| 25 Crl|17,1 Cr| 24
Nb| 0,3 Nb| 0,9 Nb| 0,8 Nb| 0,5 Nb| 0,8
Tal| 0,7 Ta| 0,7 Tal| 0,7 Tal| 0,8 Tal| 0,6
y N > P P k: % § ‘\A
E%% » ,“‘M“m
C
o,
Ti |52,7 Ti | 49,4 Ti | 49,9 Ti | 49,5 Ti | 50,5
Al |28,2 Al 47,0 Al | 46,2 Al 46,3 Al 45,6
Cr|176 Cr|25 Cr|25 Cr| 25 Cr|25
Nb| 0,6 Nb| 0,6 Nb| 1,0 Nb| 1,3 Nb| 0,9
Tal| 0,9 Ta| 05 Tal| 0,4 Tal| 0,4 Tal| 0,5

Figure IV. 15 : Micrographie électronique en transmission montrant I'état de la structure
lamellaire apres un traitement de 3 jours & 900 °C. Composition chimique (teneurs en % at.).
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Pourcentage atomique des éléments d’alliage
Brut Ti Al Cr Nb Ta rapport Ti/Al
% 48,3 48,4 1,8 1,0 0,5 1
> 53,3 40,3 4,9 0,8 0,7 1,3
B2 55,3 31,9 11,1 0,9 0,8 1,7
Lamelles Ti Al Cr Nb Ta Ti/Al
grands
_ 63,6 32,4 2,4 0,9 0,7 1,9
domaineg
B .
petits
_ 53,8 31,3 13,7 0,4 0,8 1,7
domaineg
C 49,7 46,3 2,5 1,1 0,4 11
A 50,0 46,3 2,5 0,7 0,5 1,1

Tableau IV. 3 : Composition chimique quantitative des phage® et B2 présentes dans
I'alliage brut par analyse EDX au microscope électronigue a transmission.
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Précipité o
one étudiée en
détail

Figure IV. 16a : Micrographie électronique en transmission montrant I'état de la structure
lamellaire aprés un traitement de 18 jours & 900 °C.
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Ti Al Cr Nb Ta Ti Al Cr Nb Ta

54,0 289 | 151 09 ( 11 49,9 | 46,3 2,3 11| 04

Ti Al Cr Nb Ta
51,4 450( 2,3 0,9 0,4

Figure IV. 16b : Etude détaillée de la zone entourée sur la figure IV. 16a. Composition
chimique (teneurs en % at.) et clichés de diffraction.

Le deuxieme changement structural que nous avons relevé est I'apparition de lamelles
secondaires trés fines dans les lamelles primgi€sy. 1V. 17). La finesse de ces lamelles
secondaires n'a pas permis de faire une caractérisation analytique par EDS au MET. Par
contre, la microdiffraction électronique a permis d’identifier leur nature : ce sont des lamelles
secondairesy. Ces lamelles se forment a linterface ®2/se développent dans, et
progressent parallelement aux interfacgsi,. Ces lamelles d’épaisseur constante se
terminent en pointe avec une émission de dislocations ce qui montre leur sens de progression.
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Figure IV. 17 : Micrographie électronique en transmission montrant la formation des
lamelles secondairegdansa, aprés un traitement de 18 jours a 900 °C.
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lll. Analyse des résultats et discussion

lll. 1. Analyse des résultats

Les investigations par microscopie électronique en transmission, par microdiffraction
électronique et par microanalyse en EDS (MET) ont permis de mettre en évidence les
transformations suivantes :

— formation de la phase B2 dans les lamelles primaises

— formation de lamelles secondaires y dans les lamelles prinoaires

— formation de nouveaux grains, B2 et y dans les grains y,

— disparition des lamelles,ar avancée des interfaceseta.ly.

Les mécanismes de formation de la phase B2 et des lamelles secondaires ne sont pas
indépendants.
Aucune transformation notable n’est apparue dans les lamelles primaires y.

Les maintiens a 700 °C et 900 °C ont conduit & la diminution du pourcentage
volumique de la phas®, a la quasi-disparition de ses défauts plans et a la déstabilisation des
interfaces y/@ par perte de leur planéité.

Les défauts plans de la phaseont été identifiés par Denquin [4] comme étant des
parois antiphase ; le vecteur de translation, situé dans le plan de base (00083 2420 > .

Le maintien en température conduirait a un désordre chimique (mécanisme diffusionnel) qui
détruit les parois de faible énergie. Les parois qui ne sont pas détruites servent de sites de
germination a la phase B2 dont la composition chimique se différencie de celi@deune

teneur en Cr élévée (Tableau IV. 3). Les relations d’orientation cristallographique entre les
phasesi,, y et B2, déterminées au chapitre Il sont :

|1120], sfa10], sfo1a, #1211,
(0009, /M119, /11y, /(110)g,,

(1300),, M112), M(211),  (112)g, .
Le développement de la phase B2 s’accompagne par la diffusion du Cr :

—le long de l'interface y/g

—en volume dans la phaeae.
Cette diffusion entraine une chute importante du taux de Cr au fur et & mesure qu'on se
rapproche de l'interface B&4, paralléelement a linterfacga,. La figure IV. 18c donne une
représentation schématique de I'évolution de la teneur en Cr alante profil de
concentration en Cr présente une symétrie dans le plan (IJKL) par rapport a I'axe (Oy). Cette
diffusion, plus rapide aux interfaces qu’en volume, entraine un appauvrissement en Cr au
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niveau de l'interfacg/a,. La phase, ainsi appauvrie en Cr favorise I'avancée du fidiot,
versa,. Cette avancée du front entraine une perte de planéité des interfaces y/

La formation de la phase B2 conduit a un appauvries¢ en Cr de la phase. La
composition chimique de la phasgse rapproche de celle des lamellggimaires entrainant
une avancée des front&, versa,. Les domainey, pour des raisons d’équilibre, rejettent le
surplus de Cr vers le plan médian (MNOP). L’avancée des fghmiss’accompagne de la
création d’'un gradient en Cr dans les plans (A, B, C, ...), orthogonaux au plan (MNOP)
(Fig. IV. 18b et d). Les plans orthogonaux A, B, C, ... montrent les profils de concentration
en Cr dans la phase, (Fig. IV. 18b et d). Chaque profil de concentration présente une
symétrie par rapport a I'axe (Ox) et un minimum dans le plan. Les niveaux de ces minimums
diminuent au fur et a mesure qu’on avance vers linterface,BEig. IV. 18e). La figure IV.
18e montre la projection des gradients en Cr perpendiculairement a l'interfage [R2plan
(MNOP) est ainsi le lieu géométrique de tous les minimums des gradients de Cr.
L’intersection de I'interface B2k et du plan médian (MNOP) est donc le plus petit minimum
des profils en Cr et par conséquent le site privilégié de la formation d’une lamelle secondaire
y. Le développement de cette lamelle secondadans le plan (MNOP) (parallelement aux
interfacesy/a,) s'accompagne d’un rejet en Cr entrainant un enrichissement des dooaines
adjacents. La combinaison de I'avancée du frant gfimaires et du rejet du Cr par la lamelle
secondairey conduit a la formation d’'une nouvelle lamelle secondairee phénomeéne de
formation de lamelles secondaires y se répéte suivant le méme schéma (Fig. IV. 17).

Les lamelles secondairgse développent donc dans la phasen partant de la phase
B2. La figure IV. 17 montre la lamelle secondaire principale qui se termine en pointe
indiquant le sens longitudinal de son développement (Fig. IV. 17c). On peut noter aussi
I'émission de dislocations aux extrémités des lamelles secondaires latérales (Fig. IV. 17b)
dont l'origine peut étre attribuée au champ de déformation engendré par le développement de
la lamelle. Les interfaces de ces lamelles secondpinessont pas planes attestant de leur
développement latéral.

Le développement de la phase B2 s’est fait par enrichissement en Cr au détriment de
la phasen,. La substitution des atomes de Ti et/ou d’Al par le Cr dont le rayon atomique est
plus petit (5" = 124,9 pm ; ' = 144,8 pm ; £' = 143,1 pm) entraine une diminution du
paramétre de maille de la phase B2. Ce résultat s’explique par le déplacement du pic (110) de
la phase B2 (Figs. IV. 1 et 3).
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Figure IV. 18 : Représentation schématique des gradients de concentration en Cr dans la

lamelle a,. (a) Schéma global des lamellgst a- et de la phase B2, (b) a (e) Schémas des
profils de concentration en Cr dans différents plans de la lanelle
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[1l. 2. Discussion et conclusions

L’effet des traitements thermiques prolongés a des températures comprises entre 700
et 1000 °C a été étudié par différents auteurs. [5-14]. Ces études ont été effectués dans le but
de relier la microstructure aux propriétés mécaniques de l'alliage TiAl lamellaire dans les
conditions réelles d’utilisation (700-800 °C). En effet, la microstructure lamellaire est obtenue
pour des vitesses de refroidissement de I'ordre de 10 °C/min [14], cette valeur dépendra de la
composition chimique de l'alliage. Cette vitesse, assez rapide, éloigne des conditions
d’équilibre. Les microstructures lamellaires ainsi obtenues sont donc par nature
thermodynamiquement instables et contiennent plus de phagéelles n’en contiendraient
avec une plus faible vitesse de refroidissement. Il a été montré que la fraction volurajque d’
diminue avec la vitesse de refroidissement [5]. Ainsi, des traitements thermiques dans un
domaine de températures compris entre 700 et 800 °C conduirait & une diminution de la
fraction volumique de la phase.

En général, I'évolution des phases décrites par les différents auteurs est semblable a
celle observée :

— grossissement et formation de nouveaux grains y,
— modification de la structure lamellaire,
— décomposition des lamelles,
— formation de nouvelles phases.
Aucune explication précise ne se dégage de ces différentes études.

La plupart des auteurs évoquent un processus de transformatian, @@ vy
(Fig. IV. 19). Cette transformation @e versy permet un retour a I'équilibre. Le diagramme
pseudo-binaire realisé par Gt al. [7] et Kainumaet al. [15] montre effectivement la
disparition de la phase, pour des compositions chimiques proches de l'alliage que nous
avons étudié. Cependant, les mécanismes mis en jeu n'ont pas été abordés.
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Figure IV. 19 : Diagramme de phase Ti-Al construit a partir de sections isothermes d’un
alliage ternaire Ti-Al-W contenant 2 % W [7, 15].

Beschliesseret al. [5] ont étudié un alliage entierement lamellaire de méme
composition chimique que l'alliage de notre étude Ti-46,5AI-4(Cr, Nb, Ta, B) (%at.). lls
observent la décomposition de en de fines lamelles, + y alternativement arrangées, c’est
la « décomposition paralléle », ainsi que la germination et croissance deygiamplus ils
remarguent la présence de phase B2 a l'intérieur et aux extrémagsed@le phase de Laves
pour de tres longs traitements (3500 h).

Au cours des traitements thermiques que nous avons effectués dans un domaine de
température entre 700 et 900 °C suivis d'un refroidissement rapide, nous avons releve le
retour a I'équilibre de I'alliage. Cet équilibre passe par :
la diminution du pourcentage volumique de la phasau profit des phaseset B2.
L’augmentation du pourcentage volumique ydee fait par croissance des anciens grains,
formation de nouveaux grains et épaississement des lamelles primaires y.

— Aux c6tés des lamelles primairg®t de la phase B2 primaire, nous avons enregistré
d’'une part la formation d’'un chapelet ou s’alternent des domaines B2 dans les lamelles

primairesa, et d’autre part la formation des lamelles secondgir€es dernieres prennent
naissance aux interfaces B2kt se développent daos.

Par ailleurs, nous avons observé la formation de précipités riches en Ta et en Cr.
Toutes ces transformations mettent en jeu principalement la diffusion du Cr.
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Caractérisation mécanique et analyse microstructurale

Introduction

Les propriétés mécaniques des matériaux refletent leur comportement macroscopique.
Ces propriétés mécaniques sont gouvernées par des mécanismes de déformation produits a
une échelle structurale tres fine. Afin de comprendre et d’expliquer les propriétés mécaniques,

il est alors indispensable de corréler les grandeurs macroscopiques (contrainte, déformation,
vitesse de déformation, température, ...) aux caractéristiques microstructurales (dislocations,
macles, ...).Ces grandeurs mécaniques peuvent étre obtenues a partir d’essais mécaniques tels
qgue lindentation, la traction, la compression, la torsion, ..., a différentes vitesses de
déformation et a différentes températures. L'évolution des caractéristiques microstructurales
est la plupart du temps suivie par microscopies optique, €lectroniques a balayage et a
transmission.

Ce chapitre sera consacré, dans un premier temps, a la caractérisation mécanique en
compression de l'alliage a base de TiAl (Ti — 46,5 Al — 4(Cr, Nb, Ta, B)) a microstructure
presque entierement lamellaire. Les essais mécaniques sont effectués pour deux vitesses de
déformation, 19 s* et 2 16 s?, & des températures comprises entre - 196 °C et 600 °C.

La caractérisation mécanique sera suivie, dans un deuxiéme temps, par I'étude de la
structure de déformation des différentes phases constitutives de l'alliage, dans différents états
de déformation, par microscopie électronique en transmission.

|. Caractérisation mécanique de l'alliage a base TiAl

l. 1. Résultats des essais de compression

I. 1. 1. Généralités sur les essais de compression quasistatique et dynamique

Afin de caractériser le comportement mécanique de l'alliage TiAl, deux types d’essais
de compression, quasistatique=(10° s*) et dynamique €= 102 s%) ont été effectués dans
un domaine de températures compris entre —196 et 600 °C.

. Les essais de compression quasistatique sont réalisés a des vitesses de déformation
de 10° s*. Pendant ces essais, I'échauffement produit par le travail de déformation plastique
se dissipe facilement et la température de I'échantillon reste constante pendant tout I'essai.
Ces essais sont donc considérés comme isothermes. La figure V. 1 montre un exemple de
courbe obtenue aprés un essai de compression effectué a faible vitesse de déformation
(¢ = 10° s%) et & température ambiante.

. Pour comparer avec les essais quasistatiques, la figure V. 2 montre une courbe
obtenue aprés un essai de compression dynamique a une vitesse de déformation de
¢ = 2,2 16 s* a 450 °C. La présence d'oscillations sur la courbe, notamment en début
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d’essai, provient d’effets d’inertie radiale dans les barres [1]. Afin d’éviter ces oscillations, le
dépouillement de toutes les courbes se fera pour des déformations supérieures a 0,05.

2000 Té= 103s?
180+ T =20°C
1600 +
1400 +
1200 +
1000 +

800 +

600 +

Contrainte vraie [MPa]

400 =+

200 —

" 1 " l " l " l " l L l L | L ]
0 T T T T T T T 1

0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30 0,35 0,40

Déformation vraie

Figure V. 1 : Courbe contrainte vraie — déformation vraie en compression quasistatique
(¢ =103 s a température ambiante.
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] &§=2210¢"?
16004 T = 450 °C

1400
1200 —-
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800 —-

600 —
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0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30 0,35

Déformation vraie

Figure V. 2 : Courbe contrainte vraie — déformation vraie en compression dynamique
(¢ =2,210 s%) & 450 °C.
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Les essais de compression dynamique sont effectués a des vitesses de déformation
supérieures & f0s® et les fuites thermiques par conduction sont alors négligeables.
Contrairement aux essais de compression quasistatique, I'élévation de température due au
travail de déformation plastique devient importante et ces essais sont considérés comme
adiabatiques. Cette élévation de température se traduit sur les courbes par un adoucissement,
c'est-a-dire par une chute des contraintes d’écoulement plus prononcée aux grandes
déformations. Il est impossible de mesurer expérimentalement cette élévation de température
pendant un essai dynamique, entre autre en raison du gradient de température lié aux
problemes d’hétérogénéité de la déformation qui existe dans I'échantillon. Il est cependant
possible de la calculer a I'aide de la relation de Taylor-Quinney [2] (Annexe 3).

Le calcul des écarts de contrainte (Annexe 3) montre que, l'adoucissement di a
I'échauffement de I'alliage TiAl est faible (10 MPa pour une déformatioe d€0,25). Le

faible échauffement dans le matériau est lié aux propriétés thermiques de l'alliage. L’effet de
I'adiabaticité peut donc étre négligé.

Bien que I'écart soit faible, toutes les courbes issues d’essais dynamiques ont été corrigées.

I. 1. 2. Les essais de compression quasistatique

Des essais de compression quasistatigue (L0° s') ont été effectués a différentes
températures allant de —196 °C a 600 °C (Fig. V. 3).

2500 -

| £=10°s" -196 °C

300 °C

-196 °C

500 °C

Contrainte vraie [MPa]

450 °C
400 °C

600 °C

= ——

I I 3
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0.25 0,30 0,35 0,40

Déformation vraie

Figure V. 3: Courbes contrainte vraie-déformation vraie en compression quasistatique
(¢ = 10° s%) & différentes températures.
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Les différentes courbes (Fig. V. 3) ont la méme allure. Elles présentent un domaine
plastique étendu jusqu'a 30 % de déformation. La contrainte d’écoulement augmente
contindment avec la déformation.

Les contraintes d’écoulement et les taux de consolidation varient avec la température.
Cette évolution se traduit globalement comme dans les aciers [3] par une chute de la
contrainte avec l'augmentation de la température. Cependant, entre 200 et 450 °C, on
enregistre un comportement anormal de la contrainte et du taux de consolidation : cette
anomalie se caractérise par une augmentation de la contrainte avant de diminuer au-dela de
450 °C.

I. 1. 3. Les essais de compression dynamique

Des essais de compression dynamigue (2,2 18 s*) ont été effectués (Fig. V. 4) a
différentes températures allant de —196 °C a 600 °C.

2500 =

§=2210¢s"

2000 -

400 °C

1500 350 °C

-196 °C

% 00 °C
/-

1000 —

wWh
() [=]

Contrainte vraie [MPa]
(oe]
o
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0.00 0,05 0,10 0.15 0.20 025 0.30 0.35 0,40

Déformation vraie

Figure V. 4 : Courbes contrainte vraie-déformation vraie en compression dynamique
(¢ = 2,2 10 s*) a différentes températures.
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L’évolution des contraintes d'écoulement avec la température suit la méme tendance
gu'en compression quasistatique. Les contraintes d’écoulement diminuent avec la
température. L’'anomalie de contrainte se produit a partir de 350 °C.

Contrairement a la compression quasistatique, le taux de consolidation dynamique
reste quasi-constant avec la température.

l. 2. Influence de la température et de la vitesse de déformation

L’'analyse des courbes contrainte-déformation quasistatiques et dynamiques montre
que la température et la vitesse de déformation sont les principaux facteurs qui influencent le
comportement mécanique de l'alliage TiAl. Il importe donc de faire le point d’abord sur
I'effet de la température ensuite sur celui de la vitesse de déformation sachant que le
découplage de ces parameétres est purement didactique.

I. 2. 1. Effet de la température

La température est un facteur important influant sur les propriétés mécaniques des
métaux et alliages. Dans ce paragraphe, nous allons présenter l'influence de la température sur
la contrainte d’écoulement en compression quasistatique et dynamique.

L'analyse des faisceaux de courbes des figures V. 3 et 4 permet d’étudier I'effet de la
température sur :

- la contrainte d’écoulement : I'évolution de la contrainte en fonction de la température
sera analysée par la sensibilité a la température définie par :

_(66)
S=| — )
0T )y i

- le taux d’écrouissage défini par :
0t )7 ¢

I. 2. 1. 1. Influence de la température en compression quasistatique

La figure V. 5 montre I'évolution de la contrainte d’écoulement a 5 % de déformation
plastique entre —196 °C et 600 °C, pour la compression quasistatique.
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Figure V. 5 : Influence de la température d’essai sur la contrainte d’écoulement a 5 % de
déformation plastique en compression quasistatique.

En tenant compte de la sensibilité, s, trois domaines de température se distinguent.

Le domaine I, situé entre —196 °C et 200 °C, correspond a une diminution de la contrainte
avec la température (s < 0). Dans ce domaine, comme dans la plupart des matériaux
meétalliques, la contrainte d’écoulement, est une fonction décroissante de la température.
Le domaine lI, situé entre 200 °C et 450 °C, correspond a une augmentation anormale de la
contrainte avec la température. La dépendance de la contrainte a la température est alors
positive (s > 0). La fin de ce domaine a 450 °C correspond a un niveau de contrainte
maximum appelé pic de contrainte. L’amplitufie de ce pic est estimée a 130 MPa par
rapport a I'état normal (état sans anomalie représenté par les pointillés sur la courbe V. 5).
Dans le domaine lll, situé au-dessus de 450 °C, la dépendance contrainte/température
reprend son caractére normal décroissant (s < 0). La courbe en pointillés représente
I'évolution de la contrainte sans anomalie. Pour les températures supérieures a 450 °C, le
matériau tend vers un palier athermique.

La figure V. 6 représente I'évolution du taux d’écrouissage en compression

quasistatique en fonction de la température d’essai. Ce coefficient a été calculé en prenant la
pente moyenne de chaque courbe contrainte-déformation entre 5 et 15 % de déformation.
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Entre — 196 °C et 350 °C, on observe une diminution de I'écrouissage en fonction de
la température. L’écrouissage augmente avec la température entre 350 °C et 450 °C et chute
pour des températures supérieures a 450 °C. L'augmentation anormale du taux d’écrouissage
se produit dans le méme domaine de température que celui ou apparait 'anomalie de
contrainte (anomalie mécanique).
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Figure V. 6 : Influence de la température d’essai sur le taux d’écrouissage en compression
quasistatique.

I. 2. 1. 2. Influence de la température en compression dynamique

La figure V. 7 montre I'évolution de la contrainte d’écoulement & 5 % de déformation
plastique entre — 196 °C et 600 °C, en compression dynamique. L’évolution du comportement
de la contrainte avec la température est identique a celui en compression quasistatique. Le
domaine de température dans lequel se produit 'anomalie mécanique est compris entre 350 et
400 °C. Le pic de contrainte est observeé vers 400 °C. L’ampliod#e ce pic est estimée a
70 MPa par rapport a I'état normal, sans anomalie, représenté par la courbe en pointillés. Aux
températures supérieures a 500 °C, le matériau tend vers un palier athermique.
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Figure V. 7 : Influence de la température d’essai sur la contrainte d’écoulement a 5 % de
déformation plastique en compression dynamique.

La figure V. 8 représente I'évolution du taux d'écrouissage avec la température pour les
grandes vitesses de déformation. Cette évolution est semblable a celle observée en
compression quasistatique avec une anomalie de contrainte de trés faible andytitude,

§=22105s?

4500 4
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3000 4|
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Figure V. 8 : Influence de la température d’essai sur le taux d’écrouissage en compression
dynamique.
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|. 2. 2. Effet de la vitesse de déformation

La figure V. 9 présente deux courbes issues d’'un essai de compression quasistatique et
d’'un essai de compression dynamique effectués a 20 °C.

Contrainte vraie [MPa]

20 £¢=2110s"

1800 -
1600 ¢ =10"s
1400
1200
1000
800
600

400

200

0,00 0,05 0,10 0,15 020 025 030 035

Déformation vraie

Figure V. 9 : Courbes contrainte vraie-déformation vraie en compression quasistatique et

dynamique a température ambiante.

L’analyse des courbes contrainte-déformation obtenues (Fig. V. 9) a température ambiante ne
montre aucun effet de la vitesse de déformation sur le taux de consolidation. Par contre, son
effet sur le niveau de contrainte est estimé a un accroissement de 200 MPa lors du passage de
la déformation quasistatique a la déformation dynamique.

On enregistre le méme comportement a 400 °C avec un écart entre les contraintes plus
faible (100 MPa) (Fig. V. 10).
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Figure V. 10 : Courbes contrainte vraie-déformation vraie en compression quasistatique et
dynamique a 400 °C.

Les figures V. 9 et 10 montrent effectivement que I'écart entre les courbes contrainte
vraie — déformation vraie en compression quasistatique et dynamigue évolue avec la
température. Ce comportement sera évoqueé dans le paragraphe I. 3 traitant de la sensibilité a
la vitesse de déformation.

l. 3. Analyse du comportement mécanique

La température et la vitesse de déformation sont parmi les parametres les plus
importants qui entrent dans la description du comportement mécanique des matériaux. Le
choix du domaine de températures et de la gamme de vitesses de déformation est le plus
souvent dicté par les domaines d’application du matériau.

Les travaux dédiés au comportement mécanique des alliages intermétalliques a base de
TiAl se sont surtout focalisés sur les sollicitations a faible vitesse de déformation
(102 s*-10"s™h). Nous avons, dans le cadre de ce travail, choisi de travailler sous sollicitations
quasistatique (Ids') et dynamique (I0s?) dans un domaine de températures compris entre
— 196 °C et 600 °C.

L’'analyse des résultats du comportement mécanique de l'alliage a base de TiAl
(Ti-46,5Al-4(Cr, Nb, Ta, B)) nous a conduit a dégager le réle primordial que jouent la
température et la vitesse de déformation. La figure V. 11 montre I'évolution du comportement
meécanique en fonction de la température et de la vitesse de déformation. L’analyse des
courbes montre la variation de la contrainte en fonction de la température et de la vitesse de
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déformation. Il apparait clairement que le comportement mécanique de l'alliage est activé
thermiquement et se caractérise par I'apparition d’'une anomalie de contrainte. Cette anomalie
se traduit sur les courbes= (T, ¢) (Fig. V. 11) par une augmentation de la contrainte
jusqu’a une valeur maximale avant de diminuer et de reprendre un comportemen{’nemmal
fonction de la température. L’anomalie correspond a I'élévation de la contrainte dans un
intervalle de température. La valeur maximale appelée pic de contrainte atteinte par cette
anomalie et l'intervalle de température dans lequel elle se produit dépendent de la vitesse de
déformation.

En quasistatique, I'intervalle (domaine Il, s > 0) dans lequel apparait I'anomalie est
estimé a 250 °C. Le pic de l'anomalie se produit a 450 °C avec une ampitudie
130 MPa. En dynamique, I'anomalie se situe dans un intervalle plus étroit (50 °C), le pic est
décalé de 100 °C vers les basses températures (400 °C) avec une amplitude deux fois plus
faible par rapport & la sollicitation quasistatique (70 MPa). L’écart de contrainte entre les
courbes quasistatique et dynamique évolue avec la température. Ce comportement est illustré
par la courbe V. 12. Cette courbe traduit, en fonction de la température, la sensibilité a la
vitesse de déformation, n, définie par :

_ (a(lnc)j
n= , :
d(In¢) ) T
A plus basse température (< 400 °C), la sensibilité a la vitesse de déformation, n, diminue.
Elle s’annule autour de I'anomalie mécanique (entre 400 et 450 °C). La faible valeur de n est

une des caractéristiques associée a I'anomalie de contrainte [4]. Les valeurs négatives de la
sensibilité correspondent a 'intervalle dans lequel la contrainte en quasistatique est supérieure

a la contrainte en dynamique. Ce comportement est bien illustré par la figure V. 13. Cette
figure montre I'évolution de I'écart entre les courbes quasistatiques et dynamiques en fonction
de la température (20, 400, 450 et 600 °C). En fonction de la température, I'écart entre les
courbes diminue et le coefficient d’écrouissage évolue : a 450 °C, les courbes quasistatiques
et dynamiques se coupent. Ce comportement est mieux illustré par les courbes donnant le taux
d’écrouissage en fonction de la température (Fig. V. 14). La courbe issue des sollicitations
quasistatiques montre un fort taux d’écrouissage, plus important gu’en dynamique dans le
domaine d’apparition de I'anomalie de contrainte. Ce fort taux d’écrouissage en quasistatique
est aussi une des caractéristiques associée a I'anomalie mécanique [4]. Pour les sollicitations
dynamiques, I'amplitude de ce taux d’écrouissage est tres faible.

© Le comportement normal, défini par les courbes en pointillés, est obtenu par extrapolation de la contrainte en
fonction de la température en faisant abstraction de 'anomalie mécanique.
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Figure V. 11 :Influence de la température d’essai sur la contrainte d’écoulement & 5 % de

Figure V. 12 :Influence de la température d’essai sur la sensibilité a la vitesse de
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Figure V. 13 : Courbes contrainte vraie-déformation vraie en compression quasistatique et
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L'étude du comportement mécanique de notre l'alliage Ti-46,5Al-4(Cr, Nb, Ta, B) a
microstructure presque lamellaire, dans la gamme de températures comprises entre — 196 et
600 °C et aux faibles et grandes vitesses de déformation montre que :

* la contrainte d’écoulement évolue avec la température: les mécanismes de
déformation sont thermiquement activés,

* |e comportement mécanique de l'alliage se caractérise par une anomalie mécanique
qui se traduit par une augmentation de la contrainte avec la température.

Les caractéristiques de I'anomalie sont :

— lintervalle de température dans lequel elle se produit,

- la température pour laquelle la contrainte maximale (pic de contrainte) est
atteinte,

— Il'amplitude du pic de contrainte.

Ces caractéristigues sont fonction de la vitesse de déformation.

« apres 'anomalie mécanique, la contrainte d’écoulement tend vers un palier aussi bien
en quasistatique qu’en dynamique. Ce palier correspond au palier athermique.

ll. Structure de déformation de l'alliage

Pour caractériser la déformation plastique de notre alliage (Ti-46,5Al-4(Cr, Nb, Ta, B),
nous avons sélectionné les quatre états suivants :

» état 1 : déformation par compression guasistatique a 20 °C,

e état 2 : déformation par compression quasistatique a 450 °C,

e état 3 : déformation par compression dynamique a 20 °C,

e état 4 : déformation par compression dynamique a 400 °C.
Le choix de ces quatre états a été dicté par les résultats des propriétés mécaniques obtenus en
compression quasistatique et dynamique.
Les états 1 et 3 permettront de caractériser la déformation a I'ambiante et de voir l'influence
de la vitesse de déformation.
Les états 2 et 4 permettront d’analyser I'état de déformation pour la température
correspondant au pic de contrainte de 'anomalie mécanique aussi bien en quasistatique qu’en
dynamique.
Nous avons, par ailleurs, choisi d'étudier les quatre états en stoppant les essais de
compression a 5 % de déformation. L'arrét a 5 % de déformation permet d’éviter le domaine
de fluctuation de contrainte en début des essais dynamiques. Cette astreinte nous a conduit a
arréter, aussi a 5 % de déformation, les essais quasistatiques, permettant ainsi de comparer les
différents états étudiés et voir I'effet de la vitesse de déformation.

La caractérisation des états déformés a été effectuée par microscopies optique et

électronique en transmission (MET) et a balayage (MEB) et par diffraction des électrons.
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Les observations en MEB montrent (Fig. V. 15) que sous l'effet de la compression les
lamelles ¢, + y) se sont incurvées. Cet effet a été observé essentiellement a température
ambiante et a des déformations supérieures a 20 %.

Figure V. 15 : Micrographies électroniques en mode BSE de l'alliage, a 25 % de
déformation & 20 °C, (a) en compression quasistatique (image microsonde de Castaing) et (b)
en compression dynamique (image microscope électronique a balayage).

Les observations en MET montrent que la déformation plastique se produit dans les
trois phasesi,, y et B2 (Fig. V. 16).

Figure V. 16 : Micrographies électroniques en transmission montrant I'état de déformation
de l'alliage a température ambiante (a) dans les lamelgs-()) apres 22 % de compression
dynamique et (b) dans les graipst B2 apres 5 % de compression quasistatique.
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Elle est plus localisée dans la phase majorita{eaitour de 90 % volumique). Les effets de la
déformation sont peu visibles dans la phagecar cette derniére présente la méme forte
densité de défauts plans que dans I'état brut de livraison. La phase mineure B2 présente une
faible densité de dislocations. Les effets de la déformation plastique dans laypbase
traduisent par I'apparition de dislocations, de fautes d’empilement et de macles. Ces défauts
apparaissent aussi bien dans les lamelles que dans lesyyzous les faibles et les grandes
vitesses de déformation, a 'ambiante et a la température d’apparition du pic de contrainte. La
densité moyenne des dislocations de la phasformée est estimée a*}a0" m/m’
(cf. 8 11.1.1.3) alors que le pourcentage de la plyasaclée est compris entre 6 et 15 % (cf. §
11.1.2.2).

La caractérisation fine de ces défauts de structure a été réalisée par les techniques
d’'imagerie (faisceau faible, critere d’extinction) et de diffraction (mode SAED).

Comme les effets de déformation sont peu visibles dans la phaseus nous
sommes focalisés sur la caractérisation des défauts de structure seulement dans kestphases
B2.

Il. 1. Structure de déformation de la phasey

La structure de déformation de la phgse caractérise principalement par I'apparition
des dislocations et des macles. Nous nous focaliserons dans cette partie de I'étude sur la
caractérisation de ces deux types de défauts (nature, cristallographie, densité).

Il. 1. 1. Les dislocations
I. 1. 1. 1. Nature des dislocations de déformation

Au cours de la sollicitation mécanique de la phgsdes dislocations parfaites qui
pourraient apparaitre sont de deux types :

- les ordinaires de vecteur de Burgers %2<110],

- les superdislocations de vecteurs de Burgers <101] et %2<112].
Pour voir quelles sont les dislocations actives dans la pHasg de la déformation de notre
alliage, nous avons étudié les états de déformation dans des grains et des yamNellss
avons choisi de présenter quelques exemples représentatifs de I'état de déformation dans une
lamelle et dans deux graigs

« FEtat de déformation d’'une lamelfe

La figure V. 17 montre la microstructure apres 5 % de compression quasistatique a 20 °C
dans une lamellg La lamelle étudiée est bordée par des lamealietes figures V. 17a et b
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donnent les images en fond clair et en fond noir mettant en contraste des dislocations avec la
réflexion de diffractiong= 111.

Nous avons choisi de caractériser a l'aide des conditions d’extinction et de la projection
stéréographique (Fig. V. 22) les dislocations numérotées 1 a 4 dans la figure V. 17 ; la
dislocation 1 est une boucle. La figure V. 18 montre la méme zone étudiée prise dans les
conditions deux ondes avec=g QQZs dislocations 3 et 4 sont hors contraste et les seules

visibles sont la boucle 1 et la dislocation 2. D’aprés le critére d’extinction, ces deux derniéres

sont des superdislocations de type %2<112] ou <101]. Les dislocations 3 et 4, invisibles, sont
donc des dislocations ordinaires de types] 110].

La figure V. 19 prise dans les conditions de deux ondes gwetll conduit & I'extinction

de la dislocation 2 ; par conséquent cette dislocation est du type [011], %2[112] ou [101]. Le

vecteur de Burgers [011] est exclu car la dislocation 2 est visible dans les congitidrisl

(Fig. V. 17). Les seules possibilités qui restent sont les vecteurs de Burgers ¥2[112] ou [101].

Pour lever 'ambiguité, la figure V. 20 prise dans les conditions deux ondesgavéd1

montre en contraste la dislocation 2 dont le vecteurs de Burgers ne peut ébrel6ld 2].

La boucle 1 est visible dans toutes les conditions précédentes. Sur la figure V. 21 prise dans
les conditions deux ondes avé@p= 220, cette boucle 1 est hors contraste. Son vecteur de

Burgers est par conséquemt1/2[112] .

Nous remarquons par ailleurs que dans les mémes condijisr20, la dislocation 2 est

hors contraste alors que les dislocations 3 et 4 sont visibles, ce qui confirme les vecteurs de
Burgers trouvés précédemment.

Les résultats de visibilité ou d’invisibilité des dislocations 1 a 4 sont regroupés dans le tableau
V. 1.

135



Caractérisation mécanique et analyse microstructurale

100 nm
—

Figure V. 17 : Micrographies électroniques en transmission d’une zone dans la lamelle
y déformée a 5 % en compression quasistatique a 2pri€es dans les conditions de

diffraction g= 111 . (a) Fond clair (b) Fond noir. Les dislocations 1 & 4 sont visibles.

a 0
2 A

{.":'I" -
(a) 100n0m = 100 ot

Figure V. 18 : Micrographies électroniques en transmission d’une zone dans la laynelle
déformée a 5 % en compression quasistatique a 2(pfi€es dans les conditions de
diffraction g= 002. (a) Fond clair (b) Fond noir (faisceau faible). Les dislocations 1 et 2
sont visibles, les dislocations 3 et 4 sont hors contraste.
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(00

100 nm L. (b) 100 nm

Figure V. 19 :Micrographies €électroniques en transmission d’une zone dans la laynelle
déformée a 5 % en compression quasistatique a 20 °C, prises dans les conditions de
diffraction g= 111 . (a) Fond clair (b) Fond noir (faisceau faible). La dislocation 1 est

visible, les dislocations 2 a 4 sont hors contraste.

(00

100 nm

Figure V. 20 : Micrographies électroniques en transmission d’'une zone dans la lamelle
ydéformée a 5 % en compression quasistatique a 2(pfiSes dans les conditions de
diffraction g=111. (a) Fond clair (b) Fond noir (faisceau faible). Les dislocations
numérotées de 1 a 4 sont visibles.
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100 nm

Figure V. 21 : Micrographies électroniques en transmission d’'une zone dans la lamelle
ydéformée a 5 % en compression quasistatique a 2pfi€es dans les conditions de

diffraction g= 220. (a) Fond clair (b) Fond noir (faisceau faible). Les dislocations 3 et 4

sont visibles, les dislocations 1 et 2 sont hors contraste.

Figure V. 22 : Projection stéréographique des orientations cristallines de la lanpelle
plan de la lame est celui de la projection. Les orientations entouféids, (001,111 , 111,
110 )sont utilisées pour déterminer les vecteurs de Burgers des dislocations de la Jamelle
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g -
— — — — b
111 002 111 111 220

1 | Visible | Visible Visible | Visible | Invisible 1/2[112]
2 | Visible | Visible | Invisible| Visible| Invisible 1/2[17]
3 | Visible | Invisible | Invisible| Visible| Visible 1/2[110]
4

Dislocations

Visible | Invisible | Invisible| Visible| Visible 1/2[110]

Tableau V. 1 :Résultats de visibilité ou d’invisibilité de chaque dislocation en fonction du
vecteur de diffraction et vecteurs de Burgers obtenus pour chaque dislocation.

« Etat de déformation dans les grajns
(a) Caractérisation du grain 1

Les figures V. 23 a 26 montrent la microstructure d’un gyaapres 5 % de déformation en
compression quasistatique a 450 °C, dans différentes conditions de deux ondésavec g 002
(Fig. V. 23), = 111 (Fig. V. 24), g= 111 (Fig. V. 25) etg= 111 (Fig. V. 26). La figure

V. 27 représente la projection stéréographique montrant I'orientation du grain. La figure V. 23
montre le grain dans les conditions de deux ondes awec ¢ [DARAs ces conditions

d’observation, les dislocations ordinaires sont hors contraste et les seules visibles sont les
superdislocations de type <101] et 1/2 <112].
Sur les figures V. 24 a 26, deux populations de dislocations (D1 et D2) sont présentes.

La population D1, éteinte dans les conditions de deux ondesgavdcl 1, est allumée dans
les conditionsg= 111 et g= 111. D1 a donc pour vecteur de Burgdss1/2[110]. La
population D2, éteinte aveg= 111 et §= 111 est en contraste avdg= 111. D2 est donc

du type6=1/2[_110] . Les familles de dislocations D1 et D2 sont des dislocations ordinaires.

Les résultats de visibilité ou d'invisibilité des familles de dislocations D1 et D2 sont
regroupés dans le tableau V. 2.
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Figure V. 23 : Micrographie électronique en transmission du grain 1 déformé a5 % en
compression quasistatique a 450 °C, prise dans les conditions de deux ondes . §e$02

dislocations en contraste sont des superdislocations, les dislocations invisibles sont des
dislocations ordinaires.
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(00

Figure V. 24 : Micrographie électronique en transmission du grain 1 déformé a 5 % en

compression quasistatique a 450 °C, prise dans les conditions de deux@naded . La

famille de dislocations D16(=1/2[110] ) est visible, la famille D2{=1/2[110] ) est

invisible.
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Figure V. 25 : Micrographie électronique en transmission du grain 1 déformé a 5 % en
compression quasistatique a 450 °C, prise dans les conditions de deux@nddd. La

famille de dislocations D1(=1/2[110] ) est visible, la famille D2i{=1/2[110] ) est

invisible.
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500 nm

Figure V. 26 : Micrographie électronique en transmission du grain 1 déformé a 5 % en

compression quasistatique a 450 °C, prise dans les conditions de deux@gnadekl . La

famille de dislocations D1(=1/2 [110] ) est invisible, la famille D2f =1/2[110] ) est

visible. Des traces de plans de glissement des dislocations sont mis en évidence.
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@
/

Figure V. 27 : Projection stéréographique des orientations cristallines du premier grain
Le plan de la lame est celui de la projection. Les orientations entourées1(0D],111,
111) sont utilisées pour déterminer les vecteurs de Burgers des dislocations dy grain

002 111 111 111
D1 | Invisible | Visible Visible | Invisible 1/2[110]

Dislocations

D2 | Invisible | Invisible | Invisible | Visible 1/2[110]

Tableau V. 2 :Résultats de visibilité ou d’invisibilité de chaque dislocation en fonction du
vecteur de diffraction et vecteurs de Burgers obtenus pour chaque dislocation.
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(b) Caractérisation du grain 2

Les figures V. 28 a 31 montrent la microstructure d’'un grain apres 5 % de déformation en
compression dynamique a 20 °C, dans différentes conditions de deux ondes=avec g 002

(Fig. V. 28), =111 (Fig. V. 29), = 111 (Fig. V. 30) etg= 111 (Fig. V. 31). Dans les
conditions d'observation’ g O00PFig. V. 28), les dislocations ordinaires sont invisibles et

seules les superdislocations <101] et 1/2 <112] sont en contraste. Les superdislocations
numérotées de 1 a 3 ont été caractérisées a l'aide des conditions d’extinction et de la

projection stéréographique (Fig. V. 32). Elles sont invisibles dans les condiiorid1 et
§=111 et ont donc pour vecteurs de Burgdrs [0_11]. Dans les conditiong= 111, les

dislocations 1 a 3 sont visibles ce qui confirme que le vecteur de Burgers e[:éﬁtii}en
Sur les figures V. 28 a 31, deux populations de dislocations ordinaires (D1 et D2) sont
visibles. La famille D1, éteinte dans les conditions de deux omged 11 (Fig. V. 30), et

allumée dans les conditiong= 111 (Fig. V. 29) et §=111 (Fig. V. 31), a donc pour
vecteurs de Burgerb=1/2[110]. La famille D2, visible avecy= 111, est invisible avec
9= 111 et §=111. D2 est donc du typb=1/2[110].

Les résultats de visibilité ou d’invisibilité des dislocations 1 a 3 ainsi que des familles de
dislocations D1 et D2 sont regroupés dans le tableau V. 3.
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. g=002

Figure V. 28 : Micrographie électronique en transmission du grain 2 déformé a 5 % en
compression dynamique a 20 °C, prise dans les conditions de deux ordes .d¢.e902

superdislocations numérotées de 1 353:([ 011]) sont visibles, les dislocations ordinaires

sont invisibles.
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200 nm

Figure V. 29 : Micrographie électronique en transmission du grain 2 déformé a 5 % en
compression dynamique & 20 °C, prise dans les conditions de deux @rdHsl . Les

superdislocations numérotées de 1 é53:([ 011]) sont visibles. La famille de dislocations

D1 (b=1/2[110]) est visible alors que la famille DD (=1/2[110] ) est hors contraste.
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Figure V. 30 : Micrographie électronique en transmission du grain 2 déformé a 5 % en
compression dynamique & 20 °C, prise dans les conditions de deux @rdEkL. Les

superdislocations numérotées de 1 6‘53:([ 011]) sont invisibles. La famille de dislocations

D1 (b =1/2[110]) est visible, la famille D2 =1/2[110] ) est invisible.
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g=1i1

Figure V. 31 : Micrographie électronique en transmission du grain 2 déformé a 5 % en
compression dynamique & 20 °C, prise dans les conditions de deux@rdekl . Les

superdislocations numérotées de 1 é53:([ 011]) sont invisibles. La famille de dislocations

D1 (b =1/2[110]) est invisible, la famille D2§=1/2[110] ) est visible.

149



Caractérisation mécanique et analyse microstructurale

Figure V. 32 : Projection stéréographique des orientations cristallines du deuxieme grain
Le plan de la lame est celui de la projection. Les orientations entourées1(0D1111,
111) sont utilisées pour déterminer les vecteurs de Burgers des dislocations dy grain

b

002 111 111 111
1 | Visible | Visible | Invisible| Invisible [011]

2 | Visible | Visible | Invisible | Invisible [011]

Dislocationd 3 | Visible | Visible | Invisible| Invisible [011]

D1 | Invisible | Visible | Visible | Invisible 1/2[110]

D2 | Invisible | Invisible | Invisible | Visible 1/2[110]

Tableau V. 3 :Résultats de visibilité ou d’invisibilité de chaque dislocation en fonction du
vecteur de diffraction et vecteurs de Burgers obtenus pour chaque dislocation.
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II. 1. 1. 2. Plans de glissement

Apres avoir déterminé les vecteurs de Burgers des dislocations activées lors de la
déformation, intéressons-nous a leurs plans de glissement. Il est bien établi que pour les
structures de type llles plans de glissement sont du type {111}.

La figure V. 33 montre la microstructure d’'un grain aprés 5 % de déformation en
compression dynamique a 400 °C. Cette micrographie, obtenue suivant I'axe de zone [110]
(cliché de diffraction correspondant inséré dans la photo), montre la trace de deux plans de
glissement {111}. Le cliché de diffraction obtenu suivant I'axe de zone [110] n’est pas
caractéristique du maclage ce qui confirme bien que les traces que nous observons sont des
plans de glissement.

L’'analyse des figures V. 20 et 26 montre les plans de glissement observés en bout
(edge-on).

Figure V. 33 :Micrographie électronique en transmission prise en axe de zone [110].
Présence de deux systemes de traces de plans de glissement de type {111}.

II. 1. 1. 3. Densité de dislocations

La déformation dans les grains et dans les lamgll®@est pas homogéne aussi bien en
compression quasistatique qu’en compression dynamique et quelle que soit la température a
laquelle s’est produite la déformation. Nous avons déterminé les densités de dislocations dans
trois zones des quatre états présentés précédemment :

» état 1 : déformation par compression quasistatique a 20 °C,

e état 2 : déformation par compression quasistatique a 450 °C,

e état 3 : déformation par compression dynamique a 20 °C,

» état 4 : déformation par compression dynamique a 400 °C.
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Nous avons déterminé la densité de dislocations en se basant sur la méthode de Ham [5] et
Hirsch et al. [6] (Annexe 4). Pour chacune des douze zones, le calcul a été fait suivant
différentes conditions de deux ondes du type [602] et <111>. Dans les conditions=g

[002], seules les superdislocations sont comptabilisées. Les condition&ld > permettront

de distinguer les ordinaires du type ¥%<110] et2£8]. Cette méthodologie est appliquée
autant de fois nécessaire afin de couvrir la zone étudiée. Les résultats obtenus sont rassemblés

dans les tableaux 1, 2, 3 et 4 de I'annexe 4.
Analyse des résultats :

Nous avons vu précédemment que dans la pRades dislocations actives sont les
dislocations ordinaires de type %2<110] et les superdislocations de type <101] et ¥2<112]. Les
densités de dislocation ont été mesurées suivant différentes réflexions de type [002] et <111>

(Annexe 4). Les dislocations répondant au critére d'invisibilith g0 sont hors contraste et
ne sont pas comptabilisées. Le tableau V. 4 rassemble les valeurb gouy les différentes

réflexions et vecteurs de Burgers possibles.

Dislocations ‘ .
ordinaires Superdislocations
klJ/z(:|<elt1y(§)]e b de type <101] b de type ¥ <112]
1[110]| ¥4 110]| [101] | [ 101]|[011]|[ 011 ]|%2[112] |v5[112] |¥4[112]|Y4[112]
g.b

002 O 0 2 2 2 2 2 2 2 2
f11af 1 0 > | o > 5 5 - - =
1) O 1 o 2| 2] 0] 1 2 0 1
111] O 1 2 0 0 > 1 5 > -
111 1 0 0 5 0 > 0 1 7 2

Tableau V. 4 :Valeurs de~gb pour différentes conditions de réflexion et de vecteurs de
Burgers.
En fait, le critére d'invisibilité"gb= 0 ne s’applique qu’aux dislocations vis. Pour les

dislocations coin, non seuleme”ntﬁg mais également .@CD u (ou BC et U représentent le

vecteur de Burgers et le vecteur ligne, respectivement, des dislocations coin) doivent étre nuls
pour une compléte invisibilité. Cependant, en pratique, un contraste résiduel apparait pour les
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dislocations coin lorsqué .@C =0 maisg BCD u # 0. Ceci est une source d’erreurs lors du

comptage des intersections N.

A partir du tableau V. 4, il est possible d’en déduire la proportion des différentes
dislocations visibles suivant différentes conditions de diffraction (Tableau V. 5). Dans la
famille de dislocations ¥2<110], chaque type compte pour 50 %, et pour les superdislocations,
chaque type de dislocations compte pour 25 %.

Etat des dislocations dé&tat des dislocations deEtat des dislocations de
type ¥2<110] type <101] type ¥2<112]
002 toutes invisibles toutes visibles toutes visibles
111 la moitié visible la moitié visible les % visibles
g 111 la moitié visible la moitié visible les % visibles
111 la moitié visible la moitié visible les ¥ visibles
111 la moitié visible la moitié visible les ¥ visibles

Tableau V. 5 :Proportion des différentes dislocations visibles suivant différentes conditions
de diffraction.

Les dislocations ordinaires sont toutes invisibles et les superdislocations toutes visibles pour
la condition 'g = 002. La détermination expérimentale de la densité de dislocation pour
g = 002 par la méthode de Ham [5] donne directement la densité volumique des

superdislocationspgyper (Psuper=P<101]*P1/<112))- Connaissant les densités mesurées
expérimentalement avec les conditions de réflexior 111>, il est alors possible d’en

déduire les densités des dislocations ordinaires.

Prenons I'exemple de la condition g 111, on trouve la densité expérimentpde;
correspondant a cette réflexion. Dans ces conditions de réflexion, la moitié des dislocations
ordinaires et des dislocations de type <101] ainsi que les trois-quart des dislocations de type

%,<112], sont visibles. La densp¢;1 peut s’écrire également sous la forme :

p p 3p
_ " 1ux110] + <101] + 1/%<112)

P ™75 2 4

+
_ p vx110] p <101] p Ux112 p 1/x112]

P ™7 2 4

p 0 p
_ 1/%<110] + super + 1/X<112] .

Py = 2 2 4
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p
De plus, les dislocations de type ¥2<112] étant peu nombreuses [7-12], Ie—t«’éﬁ%@ peut

étre négligé ce qui donne la relation suivante :

p
0 — _vxu0
111 2 2

P super

Dans les conditions de diffraction 111, les seules dislocations ordinaires visibles sont du

- p
type b = %4[110], ce qui permet d’écrire:LZm] = P i La densité de dislocations

p,, Sera:

_ P super
p 111 p 1/2[110] 2

La détermination expérimentale de la densité des superdislocaigapermet de connaitre
dans cet exemple, la densité des dislocations ordinaires de type %2[110]. De méme, dans les
conditions de réflexion de typ€ g 111, il est possible de déterminer la densité des

dislocations ordinaires de type #[0].

A titre d’exemple, les résultats des densités obtenues pour la zone 3 sont les suivants :
Pog = 0,84 10°m/im?,
piiq = 6,8 10°m/md,
P71 = 6,7%10°m/md,
P17 = 7,3& 103m/m3.
La densité des superdislocations et des dislocations ordinaires s'écrit :

Psuper= 0,84 1043 m/m?>,

+ Psuper

I o 3.3
Py ~ P12l = P1r2fio) = 6:3810°m/m’,

Psuper

o o 3.3
Pai ~Puefl1o)t— = Pupig T 63K 10" m/m?’,

4 Psuper

o o 303
Pig ~P1ef10)t—5 = Py~ 6.9 10" m/m’.

Les deux densités obtenues pour les dislocations de tyddOk[sont comparables. La
moyenne est de 6,840" m/nT. Dans ce cas, la densité des superdislocations est inférieure a
celle des dislocations ordinaires. Ce calcul est effectué pour les différentes zones décrites dans
les tableaux 1 & 4 de I'annexe 4. Les résultats obtenus sont regroupés dans le tableau V. 6.
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Densité des Densité des Densité »
s . . ; . Densité
Densité des dislocations dislocations totale des
. : - . ) i totale des
superdislocationgordinaires de typgordinaires de type dislocations| ]
3 3 3 _ 5 . dislocations
x10" [m/m’] +15[110]x10" +15[ 110]x10" ordinaires . .
3 3 5 | 10" [m/m’]
[m/m’] [m/m¥] x10" [m/m’]
Compression Zone 1 6 15 12 13,5 19,5*
quasistatiqu
Zone 2 17* 7 0 7 24*
5%
20°C Zone 3 0,8 6 7 13 13,8
Compression Zone 4 2 3 3 6 8
guasistatiqu 5 s 3 5 4 9 12
5 0 one
450°C | zone 6 3 4,5 - > 4,5 >75
b __________________________________________________________________________________|
Compression Zone 7 3 9 10 19 22
dynamique
5 o Zone 8 4.5 6,5 8 14,5 19
0
20°C | zone 9 24* - 9 >9 >33
Compression Zone 10 1 3 4.5 7,5 8,5*
dynamique
Zone 11 7 - 15 >15 > 22
5%
400 °C | zone 12 6 - 4 >4 >10

Tableau V. 6 :Densités volumiques des superdislocations et des dislocations ordinaires des
états 1 (compression quasistatique a 20 °C, 5 % de déformation), 2 (compression
guasistatique a 450 °C, 5 % de déformation), 3 (compression dynamique a 20 °C, 5 % de
déformation) et 4 (compression quasistatique a 400 °C, 5 % de déformation).

Les résultats de mesure de densité ont été réalisés avec les hypothéses suivantes :

* La densité représente une moyenne de 15 a 90 mesures selon la taille du grain ou de
la lamelle. Trois grains et/ou lamelles ont été analysés pour chaque état de
compression étudié.

* Le quart de la densité de dislocations de type ¥2<112] a été négligé. Cette hypothese
se justifie par le fait que ces dislocations sont peu actives [7-12].

 Chaque type de dislocations d’'une méme famille a la méme probabilité d’étre
activée.
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En tenant compte de ces hypotheses, le tableau V. 6 fait ressortir les points suivants :

» L’état de déformation de la phageen fonction de la température et de la vitesse de
déformation n’est pas homogeéne.
» La densité des superdislocations est inférieure a celle des dislocations ordinaires.

A I'ambiante, la densité des dislocations en compression dynamique est supérieure a
celle des dislocations en compression quasistatique. Cette assertion repose sur le fait
gque nous avons réalisé les calculs dans des endroits a densité appropriée aux
mesures. L'image V. 34 montre, dans les mémes conditions, I'état de déformation en
guasistatique et en dynamique. La densité réelle des dislocations en compression
dynamique, est plus élevée qu’en compression quasistatique.

Aucune tendance de I'effet de la température ne se dégage des résultats des densités de
dislocations.

Les résultats ambigus des zones 1, 2, 9 et 10 sont reliés a l'inhomogénéité des zones

observées.

Figure V. : 34 : Micrographie électronique en transmission prise dans les conditions
g=<111>montrant la microstructure de déformation a 20 °C apres compression (a)

guasistatique et (b) dynamique.

II. 1. 2. Le maclage mécanique

II. 1. 2. 1. Nature du maclage

En plus du glissement des dislocations, le maclage mécanique est l'autre mode de
déformation de la phase Le type de maclage est le maclage vrai {111}1/82 [13-15]. Il
se produit par glissement de dislocations de Shockley dans des plans octaédriques {111}
adjacents sans altérer la structure ordonnéedella phase. Il n’existe donc qu’'un seul
systeme de maclage vrai par plan octaédrique.

Le maclage apparait sous forme d'un ou de deux systémes, aussi bien dans les
lamelles que dans les grains, et dans toutes les conditions de déformation et de température.
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Les figures V. 35 et 36 montrent des macles dans les lamelles et dans leg. drains
plupart des macles traversent les grains ou les lamelles de bout en bout. La figure V. 35a
présente une vue globale d’'un systeme de macles dans plusieurs lgmat&eles aprés 5
% de compression quasistatique a 20 °C. La figure V. 35b représente une image en fond noir
réalisée avec une des réflexions appartenant au réseau de maclage. Le cliché de diffraction
correspondant est inséré dans I'image. L'image obtenue en fond noir (Fig. V. 35b) montre que
les macles sont tres fine8l 20 nm), d’épaisseur et d’espacement variables. L’analyse des
traces a partir des images et du cliché de diffraction montre qu’effectivement le plan de
maclage est du type {111}.

On retrouve les mémes caractéristiques du maclage dans les\geaiab/sés. La
figure V. 36a montre un graynapres 5 % de compression quasistatique a 450 °C. La figure
V. 36b présente I'image en fond noir obtenue avec une des réflexions du réseau maclé. Le
cliché de diffraction correspondant est inséré dans I'image. Les macles, dont le plan de
maclage est {111}, ont des interfaces paralleles au faisceau électronique. Ces plans de
maclage {111} ne sont pas paralléles aux interfaces des lamelles

La figure V. 37 met en évidence l'apparition de deux systemes de maclage en
compression dynamique a 400 °C pour une déformation de 5 %. La figure V. 37a montre
clairement les deux systemes de maclage que confirme le cliché de diffraction correspondant
(Fig. V. 37b). Les figures V. 37c et e représentent les fonds noirs obtenus a partir d’'une des
réflexions des clichés (Fig. V. 37d et f) caractéristiques de chaque systeme de maclage.

La figure V. 38 montre une image en fond clair et le fond noir correspondant dans un
grain y déformé en compression quasistatique a 450 °C. Elles mettent en évidence deux
systemes de maclage. Les macles d’'un des deux systemes sont paralleles aux électrons, alors
que celles de l'autre systeme sont inclinées comme en témoignent les franges d'égale
épaisseur des domaines maclés. Le systéme incliné prend naissance sur le joint mais ne
traverse pas entierement le grain. Cette configuration indiquerait que les deux systemes ne se
déclenchent pas en méme temps. Il s'agit donc de maclage primaire. Aucun systeme de
maclage secondaire n’'a été mis en évidence. Le maclage secondaire se caractérise par
I'apparition de macles entre les macles du premier systeme.

La figure V. 39 montre en fond clair et en fond noir correspondant le croisement des
deux systemes de maclage. Les croisements des macles de deux systémes sont source
d’émission de dislocations.

Les différentes observations montrent que ces systemes de maclage multiples sont
beaucoup plus fréquents a haute température (a 450 °C a faible vitesse de déformation et a
400 °C a grande vitesse de déformation).
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Figure V. 35 : Micrographies électroniques en transmission montrant des macles dans les

lamellesyapres 5 % de déformation en compression quasistatique a 20 °C. (a) Vue globale

en fond clair, (b) Image en fond noir obtenue avec une des réflexions du réseau maclé. Le
cliché de diffraction suivant <011] est inséré dans I'image.

o

Figure V. 36 : Micrographies électroniques en transmission montrant des macles dans un
grain yaprés 5 % de déformation en compression quasistatique a 450 °C. (a) Vue globale du
grain en fond clair, (b) Image en fond noir obtenue avec une des réflexions du réseau maclé.

Le cliché de diffraction suivant <011] est inséré dans 'image.
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Figure V. 37 : Micrographies électroniques en transmission montrant deux systemes de
maclage apres 5 % de déformation en compression dynamique a 400 °C. (a) Image en fond

clair des deux systémes de macles, (b) Cliché de diffraction suilbdf[correspondant &
I'image (a). (c) et (e) Images en fond noir de chacun des deux systémes de macles, obtenues a

I'aide d’une des réflexions du réseau maclé ; (d) et (e) Clichés de maclage suivarit |
correspondant respectivement a I'image (c) et (e).
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Figure V. 38 : Micrographies électroniques en transmission montrant deux systémes de
maclage a l'intérieur de la phagedéformée en compression quasistatique a 450 °C.
(a) Image en fond clair, (b) Image en fond noir correspondante ; le cliché de diffraction
suivant <011] est inséré dans les images.

g = <002}

T————

Figure V. 39 : Micrographies électroniques en transmission montrant I'’émission de
dislocations aux croisements des différents systemes de maclage (a) et (b) en compression
dynamique a 400 °C, (c) et (d) en compression quasistatique a 450 °C. Les images (b) et (d)
sont des fonds noirs (faisceau faible) correspondant respectivement aux images (a) et (c).
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Il. 1. 2. 2. Epaisseur et densité de macles

Contrairement aux dislocations, la déformation par maclage semble plutét homogene.
L'épaisseur et la densité de macles sont déterminées pour les différents états décrits
précédemment. La figure V. 40 montre la phasenaclée. Le cliché de diffraction
correspondant, inséré dans I'image, montre que le cristal est observé suivant 'axe de zone de
type <110]. Dans ces conditions, les interfaces des domaines maclés sont paralleles aux
électrons.

Figure V. 40 : Micrographie électronique en transmission montrant la phaseaclée, d
I'épaisseur des macles et L la longueur totale.

Les épaisseurs des macles i peuvent ainsi étre mesurées et sont rapportées a la largeur totale
L. La densité de maclgs, est déterminée par la relation :

2. di

Pm = iL x 100

Les résultats de cette analyse sont regroupés dans le tableau V.7.
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Compression Compression Compression Compression
quasistatiqgue | quasistatique dynamique dynamique
5% 5% 5% 5%
20 °C 450 °C 20 °C 400 °C
Epaisseur
moyenne des 18 12 20 13
macles [nm]
Densité de
7 15 13 14
macles [%0]

Tableau V. 7 : Epaisseur et densité de macles en compression quasistatique & 20 °C et 450
°C, et en compression dynamique a 20 °C et 400 °C.

L’'analyse des résultats de ce tableau fait ressortir les points suivants :

» ['accroissement de la vitesse de déformation entraine une augmentation de la densité
de macles pour les déformations de 5 % a 20 °C mais ne semble pas avoir d’'effet
notable sur I'épaisseur des macles. Ce résultat se traduit par une augmentation du
nombre de macles par unité de longueur,

e on enregistre une diminution de I'épaisseur des macles et une augmentation de la
densité de macles avec l'accroissement de la température, et ce, quelle que soit la
vitesse de déformation. L'augmentation de la densité de macles est attribuée a
'occurrence des deux systemes de maclage, apparaissant essentiellement a haute
température.
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ll. 2. Mécanismes de déformation de la phase B2

La déformation plastiqgue de la phase B2 dans notre alliage s’accompagne de
glissement de dislocations. Aucun systéme de maclage n'a été détecté. Au cours de la
déformation de la phase B2, les dislocations parfaites qui pourraient apparaitre possedent les
vecteurs de Burgers <100>, <110> et <111> [16]. Nous avons choisi de caractériser la
déformation de la phase B2 en compression quasistatique a 450 °C, température a laquelle
apparait le pic de I'anomalie mécanique.

La figure V. 41 montre un grain de la phase B2 entouré de gyaiD#férentes
dislocations sont en contraste en fonction des conditions d’illuminations. Nous avons choisi
de caractériser les dislocations numérotées de 1 a 6 (Fig. V. 41a), la dislocation 7 (Fig. V.
41b), la famille de dislocations D1 (Fig. V. 4l1a) et la famille D2 (Fig. V. 41b). La
caractérisation des dislocations a été réalisée a l'aide des conditions d’extinction et de la
projection stéréographique (Fig. V. 42).

Les figures V. 4la-e, prises respectivement dans les conditjen811, g= 001,
9= 101, §= 110, g= 010, définies en relation avec la projection stéréographique (Fig. V.
42), ont permis d'établir le tableau V. 8. Ce tableau donne les résultats de visibilité (ou
d’invisibilité) de chaque dislocation en fonction des différentes réflexianiseg vecteurs de

Burgers de ces dislocations ont été déduits & I'aide du critére d’extinction @

A titre d’exemple, la dislocation 1 est éteinte dans les conditipnsl10 (Fig. V.
41d). Par conséquent, son vecteur de Burgers dubygd 11], [170],[171] ou[0od. Le
vecteur de Burger{s_l_loj est exclu car la dislocation est visible dans les conditighs g 001
(Fig. V. 41b). Il en est de méme pobr[111] et b=[001 car la dislocation est visible dans
les conditionsg= 011 (Fig. V. 41a) etg= 010 (Fig. V. 41e). Dans ces conditions, le seul

vecteur de Burgers possible dst [111].

Cette démarche est appliquée pour les autres dislocations et pour les deux populations
D1 et D2. Les résultats sont regroupés dans le tableau V. 8.

Nous avons mis en évidence que la déformation de la phase B2 se produit par
I'activation de toutes les dislocations possibles dans la phase B2.
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200 nm

Figure V. 41a :Micrographies électroniques en transmission du grain de phase B2 déformé
a 5 % en compression quasistatique a 450 °C, prises dans les conditions de deux ondes

§=011. Les dislocations numérotées 1 a 6 et la famille D1 sont visibles, la dislocation 7 et
la famille D2 sont invisibles.

200 nm

Figure V. 41b : Micrographies électroniques en transmission du grain de phase B2 déformé
a 5 % en compression quasistatique a 450 °C, prises dans les conditions de deux ondes
g=001. Les dislocations numérotées 1, 2, 4 et 7 et la famille D2 sont visibles, les

dislocations 3, 5, 6 et la famille D1 sont invisibles.
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Figure V. 41c : Micrographies électroniques en transmission du grain de phase B2 déforme
a 5 % en compression quasistatique a 450 °C, prises dans les conditions de deux ondes

g= 101 . Les dislocations numérotées 1 a 3 et la famille D1 sont visibles, les dislocations 4 a

7 et la famille D2 sont invisibles.

Figure V. 41d : Micrographie électronique en transmission du grain de phase B2 déformé a
5 % en compression quasistatique a 450 °C, prise dans les conditions de deux ondes

g= 110. La dislocation numérotée 4 est visible, les dislocations 1 a 3 et les familles D1, D2

sont invisibles.

165



Caractérisation mécanique et analyse microstructurale

200 nm

Figure V. 41e :Micrographie électronique en transmission du grain de phase B2 déformé & 5
% en compression quasistatique a 450 °C, prise dans les conditions de deuxgendES.
Les dislocations numérotées 1 a 3 et la famille D1 sont visibles.

Figure V. 42 : Projection stéréographique des orientations cristallines du grainB2plan
de la lame est celui de la projection. Les orientations entour@es ( 001,101 , 110,

010 )sont utilisées pour déterminer les vecteurs de Burgers des dislocations du grain B2 .
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g -

011 001 101 110 010 °
1 | Visible | Visible | Visible | Invisible| Visible [111]
2 | Visible | Visible | Visible | Invisible| Visible [111]
3 | Visible | Invisible | Visible | Invisiblel Visible [110]

4 | Visible | Visible | Invisible| Visible - [111] ou[101]

Dislocationd 5 | Visible | Invisible | Invisible - - [010]
6 | Visible | Invisible | Invisible - - [010]
7 | Invisible| Visible | Invisible - - [111]
D1 | Visible | Invisible | Visible | Invisible| Visible [110]
D2 | Invisible | Visible | Invisible | Invisible - [111]

Tableau V. 8 :Résultats de visibilité ou d’invisibilité de chaque dislocation en fonction du
vecteur de diffraction et vecteurs de Burgers obtenus pour chaque dislocation.
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lll. Analyse des résultats et conclusion

Le comportement mécanique et les structures de déformation de [lalliage
Ti-46,5Al-4(Cr, Nb, Ta, B) ont été étudiés respectivement par compression et par microscopie
électronique.

L’alliage Ti-46,5AI-4(Cr, Nb, Ta, B) présente une structure composée majoritairement d’ilots
lamellaires @, +y), de grainsy et de grains B2 localisés en bordure de lametiest(y) et

aux joints triples de la phage

Le choix de cet alliage, par rapport aux alliages Ti-46,5Al-4(Cr, Nb, Ta, B) a microstructures
duplexes et entierement lamellaires, a été dicté par le bon compromis résistance-ductilité et
par conséquent par une meilleure ténacité.

Le comportement de cet alliage a été étudié en compression quasistatidl® %)

et dynamique ¢ = 2.1G s*) dans un domaine de température allant de — 196 °C a 600 °C. La
figure V. 43 montre I'évolution de la contrainte de déformation en fonction de la température
en compression quasistatique et dynamique. Il apparait clairement que l'alliage est sensible
aussi bien a la température qu’a la vitesse de déeformation. Globalement, 'augmentation de la
vitesse de déformation entraine un accroissement de la contrainte. Quelle que soit la vitesse
de déformation utilisée, la contrainte d’écoulement diminue avec la température. Cependant,
entre 200 et 450 °C a faible vitesse de déformation et entre 350 et 400 °C pour les fortes
vitesses, apparait une anomalie mécanique. Cette anomalie mécanique se traduit par une
augmentation de la contrainte et atteint un maximum avant de retrouver un comportement
normal de décroissance. L'intervalle de température ainsi que le pic de contrainte atteint
dépendent de la vitesse de déformation. L'amplitude du pic de contrainte et I'intervalle de
température d’apparition de I'anomalie sont plus importants en compression quasistatique
gu’en dynamique. Le pic d’anomalie en quasistatique apparait a 450 °C. Pour la déformation
dynamique, le pic est décalé vers les basses températures et apparait a 400 °C. Par ailleurs,
'anomalie mécanique s’accompagne d'une part d’'une faible sensibilité a la vitesse de
déformation et d’autre part, d'un plus grand taux de consolidation. Cette consolidation
augmente avec la température et est d’autant plus importante que la vitesse de déformation est
basse. La courbe en pointillés montre I'évolution du matériau en I'absence de I'anomalie
meécanique. Apres I'anomalie mécanique, le matériau tend vers un comportement athermique.
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En relation avec I'évolution du comportement mécanique avec la vitesse de
déformation et la température, nous avons étudié la microstructure a 5 % de déformation
plastique dans les quatre états suivants :

- état 1 : déformation par compression quasistatique a 20 °C,

- état 2 : déformation par compression quasistatique a 450 °C,

- état 3 : déformation par compression dynamique a 20 °C,

- état 4 : déformation par compression dynamique a 400 °C.
Les observations en microscopie électronique en transmission ont permis de faire le paralléle
entre les quatre états de déformation plastique a 5 % en relation avec les états de contrainte
d’écoulement obtenus. De ces observations, il ressort que la déformation plastique ne se
produit pas de la méme maniére dans les trois phases constitutives de lalliage. La
déformation plastique est essentiellement localisée dans la pleas@ un degré moindre,
dans la phase B2. La phasg qui a I'état brut de livraison est fortement fautée, ne semble
pas présenter de signes de déformation notable a I'échelle des observations que nous avons
effectuées.

Il ressort des différentes investigations des quatre états étudiés, que la structure de
déformation de cet alliage est caractérisée par I'apparition de dislocations et de macles. Dans
la phase B2, seules les dislocations ont été mises en évidence et étudiées. Cette phase B2
participe a la déformation par le glissement des dislocations. Trois types de dislocations ont
été identifiées ; elles sont caractérisées par des vecteurs de Burgers de type <001, <110> et
<111>.

Quant a la phase majoritaire, elle est le siege d’'une grande déformation plastique
caractérisée par I'apparition concomitante du glissement planaire de dislocations et du
maclage.

Pour le premier mode de déformation, trois types de dislocations ont été identifiées. Il s’agit
des dislocations ordinaires de vecteur de Burgers du type %2<110] et des superdislocations de
type <101] et 1/2<112]. Les plans de glissement de ces dislocations ont été identifies comme
étant les plans denses {111} de la phas@uelles que soient la vitesse de déformation et la
température, la densité des dislocations ordinaires est largement supérieure a celle des
superdislocations.

Le maclage, deuxiéme mode de déformation, apparait dés les premiers stades de la
déformation, quelles que soient la température et la vitesse de déformation plastique. Le
maclage de la phaseTiAl correspond aux systémes 1/6<112]{111}. L’apparition de
plusieurs systemes est beaucoup plus fréquente a haute température qu'a lI'ambiante,
indépendamment de la vitesse de déformation. L'activation de ces systémes de maclage est
étroitement liée a la température.
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A lissue de ces observations, nous avons mis en évidence le réle que jouent la densité de
dislocationspg, la densité de maclegy, et I'épaisseur des macles, dt nous avons établi

une corrélation avec la contrainte d’écoulement. Les caractéristiques "quantitatives” du
glissement et du maclage sont reportées sur les courbes de la figure V. 43.

A température ambiante, la densité de dislocaiigret la densité de maclgs, sont
plus importantes en compression dynamique qu’en compression quasistatique, alors que
I'épaisseur des macles ne semble pas évoluer en fonction de la vitesse de déformation.
L’augmentation de la vitesse de déformation accroit donc le nombre de macles et la densité de
dislocations qui seraient responsables du niveau de contrainte plus important en dynamique
gu’en quasistatique.

A faible vitesse de déformation, la densité de dislocations est du méme ordre de
grandeur a 20 °C et a 450 °C alors que la densité de macles augmente et I'épaisseur des
macles est moins importante avec I'accroissement de la température. Le niveau de contrainte
atteint au pic d’anomalie est du méme ordre de contrainte que celui obtenu a 450 °C et par
conséquent est attribué a I'augmentation du nombre de macles. La multiplication du nombre
de macles est induite par I'activation de plusieurs systemes de maclage a 450 °C.

La remontée de la contrainte, a partir d’'une température seuil, aussi bien en
quasistatigue qu’en dynamique, est associée a la multiplication de macles induites par le
déclenchement de plusieurs systémes de maclage. Cette consolidation serait attribuée au
blocage des dislocations par les macles. L'adoucissement qui suit le pic de 'anomalie serait
dd a un phénoméne de glissement dévié ou de montée de dislocations, favorisée par
I'accroissement de la température.

Dans l'alliage a base de TiAl étudié, les mécanismes de déformation sont donc
thermiqguement activés. Dans la phageles principaux modes de déformation sont le
glissement des dislocations ordinaires dans les plans {111} et le maclagel/6<112]{111}.

Le maclage joue un role tres important dans la déformation plastique de cet alliage. En
effet, I'activation des dislocations ordinaires et des superdislocations demandant des
contraintes de cisaillement assez différentes, les différents systemes de glissement des
dislocations ne peuvent pas souvent étre activés simultanément [17]. Il y a donc, dans cette
phase ordonnée, plus de restrictions sur les modes de déformation possibles que dans les
métaux désordonnés. Ainsi, I'activation du maclage mécanique peut compenser ce manque de
systemes de glissement indépendants et donc joue un grand role dans la plasticité des alliages
a base de TiAl

La grande densité et le grand nombre d'intersections des différents systemes de
maclage a haute température (a 450 °C en compression quasistatique et a 400 °C en
compression dynamique), sont des obstacles supplémentaires au glissement des dislocations
mobiles et participent a I'apparition de 'anomalie mécanique. Le maclage possede une trés
grande activité favorisée par la température.
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Figure V. 43 : Evolution de la contrainte avec la température en compression quasistatique
(£ =10 s") et en compression dynamique=2.10° s*), densités de dislocations, épaisseurs
de macles et densités de macles correspondants.
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Conclusion générale et perspectives

Ce travail nous a conduit a étudier I'évolution microstructurale d'un alliage
intermétallique a base de TiAl au cours de sollicitations mécaniques par compression
dynamique ainsi que sa tenue au cours de traitements thermiques isothermes. L’alliage a base
de TiAl étudié se distingue par de bons niveaux de propriétés mécaniques a haute température
ainsi que par une faible masse volumique.

Au cours d’essais préliminaires de compression quasistatique et dynamique effectués a
I'Institut franco-allemand de recherches de Saint-Louis (ISL), nous avons montré que l'alliage
Ti-46,5Al1-4(Cr, Nb, Ta, B), a microstructure presque entierement lamellaire est celui qui
présente le meilleur compromis résistance/ductilité par rapport aux deux autres
microstructures (duplexe et entierement lamellaire).

L’alliage choisi pour I'étude, caractérisé par la composition chimique suivante : Ti-
46,5AI-4(Cr, Nb, Ta, B) (at. %), présente une microstructure composée majoritairement
d'flots lamellaires @, + y) et de petits grains monolithiqugs La structure lamellaire est
caractérisée par des séquengés//ylla,... etlouyl//asl/lyily... .

Apres les chapitres d’étude bibliographique et de techniques expérimentales, nous
avons abordé au chapitre Ill la caractérisation cristallographique des deux phes&2)
constitutives de lalliage : identification cristallographique des phases B2 wdlations
d’orientation entre les phases, réseaux de coincidence (CSL, DSC), interfaces (macles,
pseudomacles, ...).

Dans les chapitres IV et V nous nous sommes focalisés sur la réponse de l'alliage a
deux types de sollicitations : thermique et thermo-mécanique. Ces sollicitations ont permis
d’étudier la stabilité thermique de l'alliage (chapitre 1V), lors de traitements thermiques longs
a 700 °C et 900 °C, et son comportement mécanique (chapitre V), lors d'essais de
compression quasistatique et dynamique a des températures comprises entre - 196 °C et
600 °C.

L’étude cristallographique des phases B% erésentes dans l'alliage a été faite par
diffraction des électrons en mode faisceau focalisé (CBED-Tanaka et microdiffraction)
(chapitre 1ll). L'analyse des symétries des clichés de diffraction a permis de d’établir que la
phase B2, peu étudiée du point de vue cristallographique, cristallise dans le systéeme cubique
simple et appartient au groupe spattalm qui dans sa notation compléte s’écn’t%é%.

Les résultats de cette identification cristallographique concernant la phasetrent
gue celle-ci cristallise dans le systeme quadratique et que son groupe sp&tﬁaﬁeﬂ%t Ce

résultat est corroboré par I'analyse des clichés multifaisceaux obtenus en faisceau convergent
par la méthode de Tanaka.
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Les relations d’orientation entre les phases ont été établies. Les layfiglkmt soit
en position de maclaggd/yw) soit en position de pseudo-maclagg/{pm)-

Les relations d’orientation entre les phaggsty s’écrivent pour les plans :

00)% (/11)V 111y ,(111)pr
("=, =( =, 419, A, Az,
( 12);; (12p, /(11()\/O VM /(01'1)

Les matrices de passage qui expriment le parallélisme, aussi bien entre plans qu’entre

(0002,

Yewm

directions de la phase et les individus non maclé, maclé et pseudomaclé de la pluase
été établies.

A partir de ces relations d’orientation, une analogie peut étre faitecergtg et montre qu'il
existe six variantes d’orientation entre la phaset la phasq adoptant le parallélisme entre
plans : (0001p,//(111).

Les relations d’orientation entre les phaggsy et B2 ont été établies et s’écrivent pour les
plans :

(0003, = oc)g /11)17 (/11)y 111yPM (110)g,
(", =( =, (3, I, | va i2)e,
( 139 1])92 (/]1)?/0 ‘(/]K)\/M VPM 11,

La détermination des réseaux de coincidence (CSL) et (DSC) ont permis de déterminer les
vecteurs de Burgers des dislocations possibles des interfaces entre les différentes lamelles.
Il se dégage de ces constatations que les interfaces les plus stables sont celles mettant

en jeu des cristaux pseudomac}eAl avec des cristaux de la phasgTizAl.

L’alliage a ensuite été soumis a deux types de sollicitations : thermique et mécanique.
Ces sollicitations ont permis d’étudier la stabilité thermique de I'alliage et son comportement
mécanique.

» Des maintiens isothermes ont été effectués dans un domaine de température compris
entre 700 °C et 900 °C pendant des durées allant de 3 a 18 jours et suivis par des
refroidissements rapides a l'eau.

» Des essais mécaniques ont été réalisés par compression quasistatique et dynamique
avec une large gamme de vitesses de déformation comprise enséd® 16 s et
dans un domaine de température compris entre — 196 °C et 600 °C.
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Au cours de ces deux types de sollicitation mécaniques et thermiques, nous avons
enregistré des changements structuraux et d’états. En fonction des paramétres des
sollicitations, nous avons entrepris de comprendre les mécanismes de transformation et/ou de
déformation mis en jeu afin de qualifier les structures optimales et d'établir des lois de
comportement fiables.

Au cours des maintiens isothermes (chapitre 1V), la pheseest le siége de
transformations d’états. Nous avons mis en évidence deux types de transformation de phases :

 La décomposition orthogonale de conduisant a la formation de la phase B2
secondaire, a l'intérieur de la phase Cette phase B2, issue de la décomposition de
0,, se distingue de la phase B2 primaire qui se trouve a I'état brut de livraison et qui
elle, est localisée principalement en bout des lamelles prinugiety.

 La décomposition longitudinale de, conduisant a la formation de lamelles
secondairey.

La phase B2 secondaire se forme par segmentation des lamelles de la phasemrimaire
Elle prend naissance sur les parois antiphases dans lacgphaseaire.
La phasey, sous forme de lamelles secondaires, prend naissance aux interfaces entre
0, primaire et la phase B2 secondaire. Elle se développe dans la ghasénaire,
parallelement aux interfaces entre les lamelles primairesy.

Lors des traitements isothermes, nous avons également observé la croissance des
grains monolithiques primairgset le formation de nouveaux petits gragmaugmentant ainsi
la proportion de la phagedans I'alliage.

Ces différentes transformations de phases, mettant en jeu principalement la diffusion
du chrome, permettent un retour a I'équilibre de l'alliage vers une microstructure contenant
principalement la phase

Les sollicitations mécaniques (chapitre V) induisent des changements structuraux qui se
produisent principalement dans la phgset la phase B2. Ces changements structuraux se
traduisent par I'apparition quasi-concomitante d’'une tres forte densité de dislocations et de
macles. Dans la phasg les principaux modes de déformation sont le glissement des
dislocations ordinaires dans les plans {111} et le maclagel/6<112]{111}. Dans la phase B2,
trois types de dislocations ont été identifies ; elles sont caractérisées par des vecteurs de
Burgers de type <001, <110> et <111>.
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Par ailleurs, il apparait clairement que l'alliage est sensible aussi bien a la température

gu’a la vitesse de déformation :

* Globalement, 'augmentation de la vitesse de déformation entraine un accroissement
de la contrainte, les mécanismes de déformation sont donc thermiquement actives.

* Quelle que soit la vitesse de déformation utilisée, la contrainte d’écoulement diminue
avec la température. Cependant, entre 200 et 450 °C a faible vitesse de déformation et
entre 350 et 400 °C pour les fortes vitesses de déformation, apparait une anomalie
mécanique. Cette anomalie mécanique se traduit par une augmentation de la contrainte
et atteint un maximum avant de retrouver un comportement normal de décroissance.

En relation avec I'évolution du comportement mécanique avec la vitesse de déformation et la
température, nous avons étudié la microstructure a 5 % de déformation plastique dans les
guatre états suivants :

— état 1 : déformation par compression quasistatique a 20 °C,

— état 2 : déformation par compression quasistatique a 450 °C,

— état 3 : déformation par compression dynamique a 20 °C,

— état 4 : déformation par compression dynamique a 400 °C.

Des relations entre les différents états structuraux et les caractéristigues meécaniques
ont été établies :

» L’augmentation de la vitesse de déformation accroit donc le nombre de macles et la
densité de dislocations qui seraient responsables du niveau de contrainte plus
important en dynamique qu’en quasistatique.

» La remontée de la contrainte, a partir d'une température seuil, aussi bien en
guasistatique qu’en dynamique, est associée a la multiplication de macles induites par
le déclenchement de plusieurs systémes de maclage. Cette consolidation serait
attribuée au blocage des dislocations par les macles. L'adoucissement qui suit le pic de
lanomalie serait d0 a un phénoméne de glissement dévié ou de montée de
dislocations, favorisée par I'accroissement de la température.

Ce travail de thése constitue ainsi une base de nouvelles études afin d’approfondir et
de mieux comprendre les phénomeénes observes.

Du point de vue cristallographique, il serait intéressant :

« d’étudier en détail les parois antiphase observées dans les phases ordoph82s

» de faire une étude statistiqgue portant sur la nature et la fréquence des interfaces dans
un flot lamellaire @,-TisAl + y-TiAl). Cette étude permettrait d’étayer I'hypothese
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selon laquelle les interfaces les plus stables sont celles mettant en jeu des cristaux
pseudomaclégTiAl avec des cristaux de la phasgTizAl.
Une caractérisation quantitative par microscopie électronique a haute résolution des
interfaces permettrait d’identifier les dislocations d’interface, responsables, en partie, de
leur stabilite.

En ce qui concerne les traitements thermiques, il serait intéressant d’entamer une étude
des prémices des transformations de la phmsec’est-a-dire de faire des traitements
thermiques pendant des temps de maintien plus courts (1 a 2 jours, voire quelques heures).

Afin d'étudier I'influence de ces traitements sur les propriétés mécaniques, des essais
mécaniques en compression quasistatique et dynamique ont déja été effectués sur les alliages
traités a 900 °C pendant 18 jours. Les résultats obtenus ne montrent aucune influence des
maintiens isothermes sur les propriétés meécaniques malgré les modifications
microstructurales observées. Le prolongement de la durée des maintiens isothermes
permettrait d’étudier I'évolution des propriétés mécaniques avec le temps de traitement et de
provoquer et d’accélérer la formation de précipités dont nous avons déja relevé la présence.

Concernant les propriétés mécaniques, il serait maintenant important de mieux
maitriser I'apparition de I'anomalie mécanique. Pour cela, il serait possible d'effectuer
différents traitements thermiques sur le matériau brut et ainsi de voir I'évolution du pic de
contrainte (amplitude, température) en fonction de ces pré-traitements.

Les mécanismes de déformation méritent également d’étre approfondis, notamment en
étudiant :

» les états de déformation (dislocations, maclage) a des taux de déformation inférieurs a

0,05,

» les fautes d’empilement (dissociation des dislocations) observées dans g phase
» le transfert de la déformation a travers les interfgtfgsy//a,, y//B2 eta,//B2 car les

phases ordonnées-TizAl, y-TiAl et B2-TiAl possédent un nombre de systémes de

glissement réduit,
» les effets, bénéfiques ou néfastes, de la phase B2 sur les propriétés mécaniques de

I'alliage a base TiAl.
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ANNEXE 1
M ESURE D’'EPAISSEURS DESECHANTILLONS
PAR SPECTROSCOPIE PAR PERTESD'ENERGIE (EEL S)
ET PAR DIFFRACTION DESELECTRONSEN FAISCEAU CONVERGENT
(CBED)

Parmi les techniques possibles de mesure d’épaisseur des échantillons, nous avons
choisi la spectroscopie par pertes d’énergie (EELS). Afin de confirmer les résultats obtenus,
nous avons comparé cette méthode a celle de la diffraction en faisceau convergent dont la
précision est estimée a + 2 % [1].

|. Mesure des épaisseurs des échantillons par spectroscopie par
pertes d’énergie (EELS)

Dans le microscope électronique a transmission, le faisceau des électrons qui traverse
'objet pour former une image subit des interactions avec I'échantillon. Il en résulte pour
I'électron incident une variation de quantité de mouvement, c’est-a-dire une déviation de sa
trajectoire et une variation de son énergie. La détection des électrons diffusés se fait par un
spectrometre couplé a la colonne du microscope électronique en transmission. Les électrons
sont dispersés en énergie a I'aide d’'un champ magnétique et détectés avec un scintillateur
YAG, couplé par fibre optique a un dispositif linéaire de photodiodes. Le principe de la
mesure est schématise sur la figurg-disceau incident

Demi -angle de convergenae

Echantillor

— Demi-angle de collectiofi

Vers le spectrometre

Figure 1 : Principe de mesure par perte d’énergie (EELS), avete demi-angle de
convergence, g8 le demi-angle de collection.
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La forme générale du spectrdl) enregistré est représentée sur la figure 2.

Figure 2 : Régions du spectre de pertes faibles mises en jeu lors du calcul de I'épaisseur des
échantillon.

La région de perte d’énergie nulle (perte zéro) correspondant a l'interaction élastique
ou quasi-élastiquedg [0 0) est formée par un pic de quelques eV de large, dont l'integsité |
trés forte représente plus de la moitié de l'intensité totale intégrée sur I'ensemble du spectre |

Dans la deuxieme partie du spectre correspondant aux pertes fabk$Q eV), on
observe plusieurs pics discrets d'intensité décroissante en fonctiohEdees pertes
d’énergie dans cette région correspondent a l'excitation des niveaux de valence et de
conduction. Le plasma d’électrons est soumis a des oscillations collectives d’énergie
guantifiée ; le quantum est appelé plasmon.

L'information concernant I'épaisseur de I'échantillon est contenue dans la région de pertes

faibles. L'intensité d du pic de perte zéro est donnée par la relation :
_t
lp=1lie *[2],

- It = l'intensité totale atteignant le spectrometre,
- t = I'épaisseur de I'échantillon,

- A = le libre parcours moyen des électrons.
L’épaisseur de I'échantillon s’écrit donc :

t=k|n(:—;j.

Le calcul de I'épaisseur des échantillons par la perte d’énergie nécessite de connaitre le libre
parcours des électrons, dans le matériau. Il est fonction de la composition chimique du
matériau considéré et des parametres de fonctionnement du microscope en transmission et du
spectrometre. Le libre parcours moyen est donné par :

106F Eq

Em In (ZBEOJ |
Em
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avec :
- A = le libre parcours moyen [nm],
- F = le facteur de correction relativiste :

- Eo = la tension d’accélération des électrons [keV],
- En = la perte d’énergie moyenne [eV],

Ep = 7,6[Zilxizijo,36,

avec Zi et xi, respectivement le numeéro atomique et le titre atomique de I'élément
considére,
- 3 = I'angle de collection,

avec :
- Dopj = le diametre du diaphragme d’entrée du microscope,

- f = la distance focale de la lentille objectif du microscope.
L’angle de collection du spectrométre est représenté sur la figure 1.

Le microscope électronique Philips CM200 est couplé a un détecteur GATAN 666
sous une tension d'accélératiop e 200 kV. L'enregistrement du spectre est effectué en
mode « diffraction coupling », qui utilise le plan focal image. Le diamétre du diaphragme
d’entrée du spectromeétre est de 2 mm.

La figure 3 montre un spectre acquis sur I'alliage a base de TiAl étudié, dans les conditions
suivantes :

Eo =200 kV,

Dopj= 40 pm,

D entréeluspectromee= 2 MM.

Ce spectre représente le nombre d’électrons collectés dans un angle donné en fonction de la
perte d’énergie qu’ils ont subi a la traversée de I'échantillon a base de TiAl.
Le résultat de I'intégration des picselt k donne :

t=2,177xA.
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400000 -
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Figure 3 : Spectre de perte d’énergie des électrons enregistré a la sortie d’'un échantillon a
base de TiAl.

Dans ce mode de travail, 'angle de collectfpast déterminé par le diamétre du diaphragme
objectif (Dgpj= 40 pm) et la distance focale de la lentille objectif du microscope
(f=2,3 mm). L'angle de collection est :

_ Pobj _
2f

B 8,69nrad.

La connaissance de la tension d’accélératiof, d& I'angle de collectionf, et de la
composition chimique de I'’échantillon permet d’évaluer le libre parcours moyen inélastique
A, a 118 nm.

Le résultat final de I'épaisseur est alors :
t=2,177x 118 = 257 nm.
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ll. Mesure des épaisseurs des échantillons par spectroscopie par
diffraction des électrons en faisceau convergent (CBED)

La détermination de I'épaisseur des échantillons par diffraction des électrons en
faisceau convergent utilise les propriétés des lignes d’exces et de défauts apparaissant dans les
disques de diffraction en mode convergent.

L'origine de ces lignes d'excés et de défauts peut s’expliquer grace a la théorie
dynamique dans le cas ou les faisceaux diffractés ont une forte intensité, c’est-a-dire en
condition deux ondes. Dans ces conditions, le faisceau diffragté (k) intense peut se
comporter comme un faisceau incident et subir une seconde diffraction en donnant un
faisceau transmis (k- k) dans la direction du faisceau diffracté et un faisceau diffracte (k
ko) dans la direction du faisceau transmis. Ce phénoméne peut se reproduire plusieurs fois
durant la traversée de I'échantillon et cela d’autant plus facilement que I'échantillon est épais.
La figure 4 schématise la diffraction en condition deux ondes dans la théorie dynamique
compareée a la théorie cinématique [3].

=1 kg k,

| r R _ Mg\
™

k> ks ki*ky k*ko

Figure 4 : Représentation, en termes de vecteur d’onde, de la diffraction en condition deux
ondes, (a) comportement cinématique, (b) comportement dynamique [3].

En théorie dynamique, l'intensité diffractée est donnée par la relation :

_ sinz(n ts)

I : 1
avec .

- s’ = le vecteur d’excitation effecti€ = |s? + iz : (2)
V&

- s = le vecteur d’'excitation,
- &g = la distance d’extinction,

- t = I'épaisseur de I'échantillon.
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Dans la plupart des cas, la distance d’extinction est inconnue. Il est cependant possible
de déterminer I'épaisseur de I'échantillon par une méthode graphique.

B Lo S
’I_\
1
|
I« L,
I
I \
:< g
I
|
|
1
s=0 s=0
Disque transmis Disque diffracté

Figure 5 : Schématisation du cliché de diffraction obtenu en conditions deux ondes.

Le principe consiste a mesurer les distangestre les différents minimum d’intensité.

D’apres I'équation (1), la résolution de I'équatigr=I0 donne st =n, avecn =1, 2, ...i.

Pour le premier minimumgd =0, s’t = 1,

Pour le deuxiéme minimumgl= 0, s't = 2,

Pour le ff™ minimum, §,= 0, st =n (3)
En combinant les équations (2) et (3), on obtient la relation suivante :

2 2
R DL
n Eag n t

- &g = la distance d’extinction,

avec .

- t = I'épaisseur de I'échantillon,
- s = 'écart & la position de Bragg dfi§minimum, notée;s

s = M [Li
' 42 (Lo

- A = la longueur d’onde du faisceau d’électrons,

S S'écrit aussi :

avec .

- d = la distance interréticulaire de la famille de plans (hkI).

Pour chaque minimum i, on mesure la longueuetLon détermine;.sOn peut alors tracer
(s/n)? en fonction de (1{)f (Fig. 6). La courbe obtenue doit se rapprocher d’une droite. Pour
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cela, on commence par affecterml a la premiére frange. La deuxieme sera alors affectée de
n=2..

Si la courbe #)® = f((1/n)® n'est pas une droite, on recommence l'opération en
commengant parire 2 pour la premiére frange et ainsi de suite jusqu’a ce que la courbe soit
linéaire.

La pente de la droite obtenue donne la distance d'extingjpret I'ordonnée a l'origine

donne I'épaisseur de la lame.

(S/nl)z A

T U

1Eg

> (1/n)’
Figure 6 : Représentation schématique de la droitajé = f((1/n)>

La figure 7 montre un cliché de diffraction en faisceau convergent obtenu sur une lame de
I'alliage a base de TiAl, dans les conditions de deux ondes de type 111, et sous une tension
d’accélération de 200 kV. Dans ces conditions, la longueur d’dndst de 0,0025 nm et la
distance g1 = 0,232 nm.

Disque transmis Disque diffracté

Figure 7 : Cliché de diffraction obtenu en conditions deux ondes de type 111 sur un
échantillon a base de TiAl.
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Les longueurs mesurées directement sur le négatif sont :
Lo=5,1cm,
L;=1,3cm = 5 = 1,18.1C¢ nm"*,
L,=1,9cm = 5 =1,73.1C¢ nm",
L3=2,5¢cm = = 2,27.1F nm?,
Ly=3cm = §=2,72.1C nm™.
Pour que la courbei(s)? = f((1/n)? soit linéaire, il faut quesr= 5, = 6, ... . L'ordonnée a
I'origine, estimée & 1,55.T0hm” donne une épaisseur de lame égale & :
t =254 nm.

Conclusion

Dans cette annexe sont exposées deux méthodes expérimentales de mesure de I'épaisseur
des échantillons observés en microscopie en transmission : la spectroscopie par pertes
d’énergie et la diffraction des électrons en faisceau convergent. La précision des résultats par
diffraction en faisceau convergent est estimée a = 2 % [1]. Les épaisseurs de lame, obtenues
sur la méme zone, a partir des deux techniques sont les suivants :

e par perte d’énergie : t = 257 nm,

» par diffraction en faisceau convergent : t = 254 nm.

Les mesures réalisées sur une lame en TiAl donnent des résultats similaires avec moins de
5 % d’écart entre les deux techniques.

Le dépouillement des données en diffraction des électrons en faisceau convergent
demande une bonne qualité d’image. Les épaisseurs des échantillons ont été majoritairement
mesurées sur l'alliage déformé, présentant une forte densité de défauts, détériorant la qualité
des clichés de diffraction. La spectroscopie par perte d’énergie s’est avérée plus pratique a
mettre en ceuvre ; nous avons donc utilisé cette technique pour mesurer I'épaisseur des lames.
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ANNEXE 2
ANALY SE CHIMIQUE QUANTITATIVE

L’analyse chimique quantitative en microscopie €électronique a transmission utilise le
mode faisceau convergent couplé a un systeme de détection EDS (spectrométrie par sélection
d’énergie). Le spectre obtenu contient des pics caractéristigues de chaque élément contenu
dans I'échantillon.

Le principe de l'analyse quantitative consiste a relier les intensités mesurées a la
concentration de I'élément en tenant compte des facteurs correctifs.

Dans le cas d’échantillon binaire trés mince, les phénoménes d’absorption et de fluorescence
des rayons X peuvent étre négligés. Le rapport des concentrations est relié au rapport des
intensités par la relation de Cliff-Lorimer [5] :
Ca
Cg

I A
=kaB T
B

- Ca et Gs = les concentrations de la zone analysée en éléments A et B,

- Ia et k = les intensités (aprés soustraction du fond continu) des pics expérimentaux,

- kas = le facteur de Cliff-Lorimer. Il mesure la sensibilité de I'élément A par rapport a
celle de I'élément B.

Dans les cas ou les échantillons ne sont pas tres minces, il faut tenir compte de I'absorption et
la relation de Cliff-Lorimer devient :

—N =k x k, 2

Cpg A/B a
ou k; est un facteur de correction de I'absorption. Le facteur d’absorption est proportionnel &
la masse volumique du matériau et a I'épaisseur de I'échantillon.

Ca I A
B

Les facteurs de sensibilitg/k, appelés k-facteurs ou coefficients de Cliff-Lorimer [5],
permettent de corriger principalement la différence d’émissivité des atomes et la sensibilité de
la chaine de détection aux fréquences d’émission des atomes. lls sont établis par rapport a un
échantillon témoin.

Dans notre étude, nous avons utilisé les mesures de composition chimique de la phase
y effectuées a la microsonde de Castaing. L’élément de référence choisi est le titane (élément
A). Connaissant les concentrations en titane, aluminium, niobium et tantale mesurées a la

microsonde, et les intensités mesurées experimentalement par EDS, les fagiguost eté

estimés a :
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KTi/al = 0,767
kticr = 1,173
KTimb = 3,372
KTiTa= 3,370.

Ces facteursk p)g tiennent compte de I'absorption dans I'échantillon car les lames sur

lesquelles ont été faites les analyses ont une épaisseur moyenne de 150 nm. L'épaisseur des
lames a été systématiguement mesurée par spectroscopie par pertes d’énergie (EELS). Cette
technique est décrite dans I'annexe 1.
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ANNEXE 3
CORRECTION DE L'ADOUCISSEMENT THERMIQUE DU A UN
PROCESSUS DE DEFORMATION ADIABATIQUE

Cette annexe présente la méthode utilisée pour corriger les courbes contrainte-
déformation issues d’essais adiabatiques.

L’élévation de température pendant un essai adiabatique se traduit sur les courbes par
un adoucissement, c’est-a-dire par une chute des contraintes d’écoulement plus prononcée aux
grandes déformations. Il est impossible de mesurer expérimentalement cette élévation de
température pendant un essai dynamique. Il est cependant plus aisé de la calculer a I'aide de la
relation de Taylor-Quinney [6] :

T=Tp+ J-gpf BGCCi:j
Pp

ou :

- T = la température au cours de I'essai en K,

- To = la température initiale de I'essai en K,

- o = la contrainte d’écoulement en MPa

- &, = la déformation plastique,

- &t = la déformation plastique finale,

- p = la masse volumique en kgin

- C, = la chaleur spécifique en Jki™,

- B = le coefficient de Taylor-Quinney représentant la part du travail de déformation
plastique transformée en chaleur. La valeur de ce coefficient est prise par hypothése égale
a 0,9 ce qui signifie que I'on suppose que 90 % du travail plastique se transforme en
chaleur au cours de 'essai.

Pour ce calcul, la masse volumique a été prise égale & 3800. Kgemvaleurs des
chaleurs spécifiques utilisées sont celles mesurées par [7] sur un alliage presque lamellaire Ti-
47Al-4(Nb,W,B). La chaleur spécifique change avec la température et varie de 61683.kg
420 °C a 710 J.KgK™* & 600 °C.

Prenons I'exemple de I'essai montré sur la figure 1. L'essai a été effectué a 450 °C avec une
vitesse de déformation = 2,2 16 s’. Pour cette température, la chaleur spécifique est de
687 J.kg".K™. La valeur dAT/Ae calculée est alors de 114 K.
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Afin de déterminer la sensibilité de la contrainte d’écoulement a la température
AC/AT, un graphe a été tracé montrant la contraongs fonction de la température d’essai T
(allant de 20 °C a 600 °C) a la déformation plastiggre 5 %. Les différents points s’alignent
sur une droite dont la pente est le coefficient de sensibilité de la contrainte d’écoulement a la
température. Pour des essais compris entre 20 °C et 600 °C, ce coefficient est d’environ 0,42
MPa.K™.

Connaissant le coefficient de sensibilité de la contrainte a la tempéfaiify€ et
I'élévation de température lors de la déformatdriAe, il est alors possible de connaitre la
variation de la contrainte d’écoulement due a I'échauffement du maferids. La figure 1
montre la courbe obtenue apres un essai dynamique a 450 °C et la courbe corrigée des effets
de I'adoucissement thermique. L’écart tres faible entre ces deux courbes est estimé a 10 MPa
pour une déformation plastique de 0,25.

(b)

1800

: (a) sans correction
1600~ —— (b) avec correction

1400 +

1200 4

1000 =+

¢ =2216s?
T =450 °C

Contrainte vraie [MPa]

P D
o] <
S S
] 1

200 =+

0.00 0,05 0,10 0,15 0.20 0.25 0,30 0,35

Déformation vraie

Figure 1 : Courbes contrainte vraie — déformation vraie issues d’un essai de compression
dynamique &= 2,2 10 s%) effectué & 450 °C sur I'alliage NL : (a) non corrigée et (b)
corrigée de I'effet de 'adoucissement thermique
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Le calcul des écarts de contrainte montre que I'adoucissement da a I'échauffement de l'alliage
TiAl est faible (10 MPa pour une déformationae 0,25). L'effet de I'adiabaticité peut donc
étre négligé.
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ANNEXE 4
METHODE DE DETERMINATION DE LA DENSITE DE DISLOCATIONS

Cette annexe présente d'abord la méthode utilisée pour calculer la densité de
dislocations d’'un échantillon déforme, ensuite donne les résultats de densité de dislocations
du matériau TiAl dans les différents états de déformation.

Ham [8] et Hirschet al. [9] ont montré qu’a condition que les dislocations soient
orientées aléatoirement, leurs densités volumiques mesurées émsomtrdonnées par la
relation suivante :

2N M

P=

- N = le nombre d’intersections qu’'une ligne droite tracée sur les micrographies
électronique en transmission fait avec les dislocations,

- M = le grossissement des micrographies,

- L = la longueur totale de la ligne sur la photo,

- t = I'épaisseur de la lame.

Pour chaque zone étudiée, le grossissement est choisi de maniére a pouvoir distinguer
les dislocations les unes des autres. Dans le but de minimiser les effets d'orientation des
dislocations, les intersections sont comptées en utilisant des cercles concentriques a la place
des lignes droites [9]. Le calcul a été fait a I'aide de trois cercles concentriques de diametres
1,5 cm, 2,5 cm et 3,5 cm et correspondant a des circonférences L de 4,71 cm, 7,85 cm et 11
cm, respectivement. Le calcul de la densité volumique nécessite la connaissance de
I'épaisseur de la lame. Celle-ci est mesurée par perte d’énergie (Annexe 1).

Un exemple de calcul de la densité est détaillé ci-dessous. La micrographie
électronique en transmission de la figure A4. 1 montre la microstructure de I'alliage de titane
déeformé a 5 %, a 450 °C en compression quasistatique. Cette image a été prise avec un
grossissement de 50000 et dans les conditions de deux ondekld. L'épaisseur de la
lame a été déterminée par perte d’énergie ; elle est de 214 nm. Trois cercles concentriques de
circonférences 4,71 cm, 7,85 cm et 11 cm sont dessinés. Le principe du calcul de la densité de
dislocation consiste a compter le nombre d’intersections entre les cercles et les dislocations
visibles sur l'image. Soient N N2, N3, le nombre des intersections avec les cercles de
circonférence L= 4,71 cm, L = 7,85 cm et b= 11 cm, respectivement. La mesure donne
alorsN=6,Nh=7etN=11.
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Ls=11cm
L, =7,85cm
L;=4,71 cm

Figure 1 : Micrographie électronique en transmission de I'alliage déformé a 5 %, a 450 °C
en compression quasistatique.

Le calcul de la densité volumique a I'aide de la relap'(m% donne :

p1 = 5,95¢10" m/m?
P2 = 4,1%10" m/m?
ps = 4,6 710" m/nT,
Pour la zone considérée sur I'image 1, la moyenne estdg$8<10™ m/n?.

La densité de dislocations a été calculée dans trois grains et/ou lamelles de chacun des quatre
états étudiés dans le chapitre V :

e état 1: déformation par compression quasistatique a 20 °C,

e état 2 : déformation par compression quasistatique a 450 °C,

e état 3 : déformation par compression dynamique a 20 °C,

» état 4 : déformation par compression dynamique a 400 °C.
Pour chaque zone, le calcul a été fait suivant différentes conditions de deux ondes du type
g =[002] et <111>.
Cette méthodologie est appliquée autant de fois que nécessaire afin de couvrir au maximum la
zone étudiée. Les résultats obtenus sont rassemblés dans les tableaux 1 a 4. lls présentent,
pour chaque zone étudiée et pour chaque condition de deux ondes, I'épaisseur de la lame, le
nombre de mesures effectuées et la densité de dislocation moyenne ainsi calculée.
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Conditionen , Densité de
Epaisseur de la Nombre de | , 3
deux ondes dislocation 20"
. lame [nm] mesures 3
g [m/m?]
o 2745 27 6
111 274,5 27 178
Zone 1 Eil
111 2745 27 4,5
. 111 274,5 27 13
Compressio 002 129 27 17,5
guasistatique —
Zone 2 111 129 21 15,5
5% I
20 °C 111 129 24 8
o 286 39 0,8
11 286 54 7
Zone 3 1_1_1
111 286 27 7
111 286 39 7

Tableau 1 :Densités de dislocations en compression quasistatique a 20 °C.

Conditionen , Densité de
Epaisseur de la Nombre de | , 3
deux ondes dislocation 20"
. lame [nm] mesures 3
g [m/m’]
002 209 75 2
111 220 84 4
Zone 4 —
111 246 90 4
111 260 87 4
Compres§|01 oD 518 18 3
quasistatique — 26 8 5
5% Zone 5 1_1}
450 °C 111 214 18 4,5
111 227 15 6
002 164 27 3
Zone 6 111 166 39 4
111 163 27 8

Tableau 2 :Densités de dislocations en compression quasistatique a 450° C.
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Conditionen , Densité de
Epaisseur de la Nombre de | , 3
deux ondes dislocation 20"
- lame [nm] mesures 3
g [m/m7]
002 247 24 3
111 170 36 12
Zone 7 —
111 218,5 36 12
Compressiof 111 176 45 10,5
dynamique 02 164 33 4,5
5% 111 153 39 11
o Zone 8 S
20 °C 111 171 27 9
111 181 27 10
002 212 21 24
Zone 9 —
111 249 21 21

Tableau 3 :Densités de dislocations en compression dynamique a 20 °C.

Conditionen , Densité de
Epaisseur de [a Nombre de | _ 3
deux ondes dislocation 20"
_ lame [nm] mesures 3
g [m/m”]
02 290 60 1
Zone 10 111 309 45 5
Compressiol| 111 276 63 4
dynamique -
002 281 51 7
5% Zone 11 —
400 °C 111 255 51 18
002 399 39 6
Zone 12 —
111 378,5 42 7,5

Tableau 4 :Densités de dislocations en compression dynamique a 400 °C.
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ANNEXE 5
CARACTERISATION CRISTALLOGRAPHIQUE

Highest WP
net symmetry
observed
— 1 m 2 2mm (4mm) (4mm)* | 3m 6hm
or and and and
absence presence absence
of of of
(6mm) (6mm) (4ri1m)
hR Rhomb. hP Hex.
lattice lattice
\J \/ \J
= Triclinic Monoclinic Orthorhombic  Tetragonal Cubic Trigonal Hexagorlpl
Crystal
system * except for Pa3

J. P. Morniroli, J. W. Steeds, Ultramicroscopy, (199%),219 [10“_239

Tableau 1.Relations entre les symétries des clichés de diffraction
et les systemes cristallins [10].

199



Annexes

CUBIC SYSTEM

<001> ZONE AXES

2, a /l (001)

n il (110)

P..-

d /110y . ¢/l (110}

J. P. Morniroli, J. W. Steeds, UItramicr(Eopy, (1945, 219 [10

Tableau 2.Simulations de diagrammes de microdiffraction pour les différents modes de
Bravais et plans de glissement du systeme cubique [10].
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TETRAGONAL SYSTEM

[001] ZONE AXES | Patterns drawn forc>a

[100] and [010]: <100] ZONE AXES

3 i | Lz j
J. P. Morniroli, J. W. Steeds, Ultramicroscopy, (1945, 219 [10

Tableau 3 :Simulations de diagrammes de microdiffraction pour les différents modes de
Bravais et plans de glissement du systeme quadratique [10].
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ABSTRACT

The aim of this thesis is the study of the microstructural evolutionyefial alloy
during dynamic compression tests and isothermal heat treatments. The alloy with a nominal
composition of Ti-46.5AI-4(Cr, Nb, Ta, B) (at. %) and a near lamellar microstructure presents
a good combination of mechanical strength and ductility. The alloy is compound of three
ordered phasest,-Ti3Al, y-TiAl and B2-TiAl.

The crystal structure of the B2 agigphases has been identified by convergent beam
electron diffraction (CBED, Tanaka Multibeam Method and Microdiffraction). The B2 phase

crystallizes in the cubic system and belongs to H?hr-”gé% space group. Thg phase is
tetragonal and its space groupﬁ%%%. Based on the orientation relationships betwegn

(P%%%), y and B2 phases, the matrices relating the crystal lattices have been established.

The coincidence site lattices (CSL) and the displacement shift complete (DSC) lattices in the
direct and reciprocal space were determined leading to the possible Burgers’ vectors of the
dislocations characterizing the interfaces.

Isothermal heat treatments have been performed on the alloy, at 700 and 900 °C for
various times, between 3 and 18 days, and subsequently followed by water-cooling. These
heat treatments led to a series of transformation, which takes mainly placejptigse: an
orthogonal decomposition of tlee phase leading to the formation of a secondary B2 phase
and a parallel decomposition of thg phase leading to the formation of seconddigmellae.

These phase transformations, which are intimately related to the diffusion of the chromium,
permit the alloy to transform into its equilibrium state invaded by a majority of y phase.

Quasistatic § = 10%s?) and dynamic § = 2 16 s*) compression tests have been
carried out between — 196 and 600 °C. Dynamic compression tests have been conducted on a
split-Hopkinson-pressure-bar (SHPB).

Transmission electron microscopy observations have been conducted in order to correlate the
microstructure and the mechanical behaviour. Under quasistatic and dynamic conditions, the
plastic deformation is controlled by thermally activated mechanisms. The plastic deformation
exhibits a stress anomaly corresponding to an anormal increase of the stress with the
temperature. This stress anomaly is observed for the low strain rate between 200 °C and
450 °C, and between 350 °C and 400 °C for the dynamic conditions.

The plastic deformation takes place mostly in thand B2 phases. In the phase, the
mechanical behaviour is controlled by the glide of dislocations and the mechanical twinning.
The two mechanisms appear in the early stage of the deformation. The main deformation
modes are the glide of ordinary dislocations in the {111} planes and the primary twinning
1/6<112J{111}. In the B2 phase, dislocations with the following Burgers’ vectors <001>,
<110> and <111>, have been identified.

Correlations between microstructural states and mechanical properties have been established:
increasing the strain rate increases the number of twins. The appearance of the mechanical
anomaly is associated with the activation of different twinning systems.

Keywords: y-TiAl alloy, crystallography, heat treatments, dynamic compression,
microstructure, dislocations, twins, electron diffraction (Convergent Beam Electron
Diffraction, Tanaka Multibeam method, Microdiffraction), weak beam.



RESUME

Ce travail de thése a pour objectif 'étude de I'évolution microstructurale d’'un alliage
intermétallique a base de TiAl au cours de sollicitations mécaniques par compression
dynamique et de sollicitations thermiques par des traitements isothermes. L’alliage a base de
TiAl, de composition chimique Ti-46,5Al-4(Cr, Nb, Ta, B) (at. %aehicrostructure presque
entierement lamellaire, a été choisi pour le bon compromis que présentent ses propriétés de
résistance et de ductilité. Il est composé de trois phases ordomnéBSAI, y-TiAl et B2-

TiAl.

L’étude cristallographique des phases B¥ par diffraction des électrons en mode faisceau
focalisé (CBED, méthode multifaisceaux de Tanaka et Microdiffraction) a permis de montrer
que les phases B2 etristallisent dans les systéemes cubique et quadratique et appartiennent,
respectivement aux groupes spatiauk3-2 et P4 2.2 | es relations d'orientation ainsi que

les matrices de passage entre les différqmﬂasesxz(P%%%), y et B2, ont été établies. La

détermination des réseaux de coincidence (CSL) et (DSC) des réseaux directs et réciproques
de ces trois phases ont permis de déterminer les vecteurs de Burgers des dislocations possibles
des interfaces entre les différentes lamelles.

Les maintiens isothermes auxquels ont été soumis des échantillons de l'alliage ont été
effectués entre 700 °C et 900 °C pendant des durées allant de 3 a 18 jours et suivis par des
refroidissements rapides a I'eau. Au cours de ces maintiens, la phast le siege de
changements structuraux : une décomposition orthogonale conduisant a la formation de la
phase B2 secondaire et une décomposition longitudinale conduisant a la formation de lamelles
secondairey. Ces difféerentes transformations de phases, mettant en jeu principalement la
diffusion du chrome, permettent un retour a I'équilibre de l'alliage vers une microstructure
contenant principalement la phase

L’alliage a ensuite été soumis a des sollicitations thermo-mécaniques. La
caractérisation mécanique a été réalisée par des essais de compression quasi-statique
(¢ = 10°sh) et dynamique{ = 2 1G s?), entre —196 et 600 °C. Les essais dynamiques sont
réalisés sur un banc d’essai de barres d’Hopkinson. L'évolution microstructurale a été suivie
par des observations en microscopie électronique en transmission. La déformation plastique
de lalliage est contrblée par un mécanisme thermiquement activé. La présence d’une
anomalie mécanique, se traduisant par une augmentation anormale de la contrainte avec la
température, est mise en évidence entre 200 et 450 °C a faible vitesse de déformation
(¢ = 10%sh) et entre 350 et 400 °C pour les plus fortes vitesses de déformation
(¢ =210 sY.

Les sollicitations mécaniques induisent des changements structuraux principalement dans les
phasesy et B2, se traduisant par I'apparition quasi-concomitante d'une tres forte densité de
dislocations et de macles. Dans la phgsées principaux modes de déformation sont le
glissement des dislocations ordinaires dans les plans {111} et le maclage primaire
1/6<112]{111}. Dans la phase B2, les dislocations activées sont caractérisées par des vecteurs
de Burgers de type <001>, <110> et <111>.

Des relations entre les différents états structuraux et les caractéristiqgues mécaniques ont été
établies : 'augmentation de la vitesse de déformation accroit le nombre de macles et
'apparition de 'anomalie mécanique est associée a la multiplication de macles induites par le
déclenchement de plusieurs systemes de maclage.

Mots-clés : alliage a base de TiAl, cristallographie, traitements thermiques, compression
dynamique, microstructure, dislocations, macles, diffraction des électrons en faisceau
convergent (CBED, Méthode multifaisceaux de Tanaka, Microdiffraction), faisceau faible.



