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Chapitre 1 : Introduction

1 INTRODUCTION

Le titane a d’abord été découvert dans un minerai de Menachanite par le révérend anglais William
Gregor en 1791, un passionné de minéralogie. Puis en 1795, il fut redécouvert dans le minerai de
rutile par un chimiste allemand, Martin Heinrich Klaproth. Il faut attendre 1910 pour que Matthew
A. Hunter extrait 1'élément pur métallique, en chauffant du TiCls a 700-800°C en présence de
sodium.

L'origine du nom titane vient de "Titan": les fils de la déesse de la Terre dans la mythologie
grecque. Titan c'est aussi un des plus gros satellites de la planéte Saturne. Le seul corps du systéme
solaire & posséder une atmosphére de composition similaire a celle de la Terre.

C'est leurs caractéristiques mécaniques élevées (limite d'élasticité, charge a la rupture) associées a
leur masse volumique faible (4,5 g/ cm’) qui ont rendu l'utilisation des alliages de titane
particuliérement attrayant dans des domaines tels que 1'aéronautique et I’aérospatiale (péle
d'hélicoptére, turbine, axe de rotation...). Ils conservent de trés bonnes propriétés mécaniques
méme 2 basse température, d'ou leur intérét dans les domaines cryogéniques (réservoir de fluide
cryogénique, piece de pompe). Le domaine médical a été attiré par leur biocompatibilité
(remplacement osseux, prothése dentaire...). Enfin depuis quelques années nous pouvons rencontrer
les alliages de titane dans des domaines grand public (cadres de vélo, montures de lunette, bracelets
de montre...).

Les alliages de titane, pour toutes les raisons citées ci dessus, en particulier I'alliage TA6V
(composé en poids de 6% d'aluminium et de 4% de vanadium), ont fait I'objet de nombreuses études
métallurgiques tant fondamentales que pratiques. Pour preuve, la quantité impressionnante d'articles
et de livres consacrés a ce sujet.

Cependant, méme si I’alliage TA6V a été trés largement étudié a la fois du point de vue
caractérisation et des propriétés mécaniques a température ambiante, il y a peu de résultats sur les
données microstructurales et les mécanismes de déformation dans la gamme des températures 25°C
— 600°C. Cette présente étude a donc été entreprise en vue de clarifier le comportement mécanique
microscopique de l'alliage TA6V en température. Par ailleurs l'alliage TA6V est un produit
industriel qui contient toujours un certain nombre d'impuretés ou d'éléments mineurs, ceux-ci
peuvent modifier de fagon sensible le comportement de I'alliage par rapport au systéme ternaire Ti—
Al-V. De plus, les techniques de caractérisation et de détermination des mécanisme de déformation
ne cessant d'évoluer et de s'affiner (MEB et MET) permettent d'obtenir maintenant des informations

plus précises qu'auparavant.

Nous nous sommes intéressés a l'alliage TA6V avec une microstructure équiaxe et une texture trés
marquée dans le sens travers. Nous avons étudié cet alliage dans une gamme de température allant
de 25°C 4 800°C en le soumettant a des sollicitations diverses (traction et compression). Nous
avons observé I'évolution des mécanismes de déformations activés avec la température et les
sollicitations. A cet effet nous avons utilisé la microscopie électronique a transmission (MET).

Le mémoire est scindé en quatre partie. La premiére partie est consacrée a I'étude bibliographique
sur les thémes principaux : généralités sur le titane et ses textures, comportement microscopique du
TAG6V, comportement macroscopique du TA6V.

Le deuxiéme chapitre présente les techniques expérimentales utilisées ainsi que les différents
programmes mis au point durant cette étude.

Le troisieme chapitre est consacré aux résultats: les résultats macroscopiques (limite d'élasticite,

charge en rupture,...) et les résultats des observations microscopiques.
Une synthése micro - macro est réalisée dans la quatriéme partie. Elle relie les observations
microscopiques aux propriétés macroscopiques que sont la limite élastique, le taux de consolidation
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et 1a ductilité. Un modele développé dans la littérature est appliqué a notre étude afin de confirmer
I'influence des éléments interstitiels sur la limite élastique et les mécanismes de déformation.
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2 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE.

Ce chapitre présente 1’étude bibliographique. Il est congu en trois parties: généralités sur la
métallurgie du titane, le comportement mécanique microscopique et le comportement mécanique
macroscopique des alliages de titane.

La premiére partie décrit les phases rencontrées dans les alliages de titane, les traitements
thermiques classiques et les différents types de texture rencontrés. La deuxiéme partie traite des
mécanismes de déformation plastique dans 1’alliage biphasé (a+f3) polycristallin (le TA6V), les
modes de déformation de la phase o sont spécialement développés (systémes de glissement,
configuration des dislocations et mécanismes activant le mouvement des dislocations). La derniere
partie est consacrée 4 1’étude du comportement macroscopique du TA6V, nous nous attacherons a
soulever les problémes d’anisotropie élastique en fonction de la température.

2.1 Généralités sur la métallurgie du titane et ses alliages.

Cette premiére partie est consacrée a la description des différentes phases observées dans le titane et
ses alliages. Nous allons aborder la cristallographie des phases, les transformations de phases et le
role des éléments d’alliages. La derniére partie décrit plus particulierement I’alliage TA6V et les
transformations susceptibles d’y apparaitre. Nous verrons aussi les différents types de textures qui
se développent suivant la température et le traitement thermomécanique.

2.1.1 Cristallographie du titane

Le titane pur subit une transformation allotropique a 882,5°C (température du transus-). La
structure stable & basse température est la phase o. hexagonale compacte. Au-dessus du transus-f3,
cette structure se transforme en phase 3 cubique centrée.

@® PlanA

@ PlanB
Sites
octaédriques

Figure 2-1: Structure hexagonale compacte

2.1.1.1 Maille hexagonale
La structure hexagonale compacte est constituée d’un empilement de plans denses paralléles au plan
de base, suivant une séquence ABABAB (Figure 2-1).
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La maille élémentaire est constituée de deux atomes occupant les positions (000) et [%%%] . Les

sites interstitiels octaédriques de la maille sont situés en [%-2—9 et G%%J . Ces sites peuvent étre

occupés par des atomes d’impuretés interstitielles tels que O, C, N. Les sites interstitiels
tétraédriques sont situés en (00 %] ; (00 %] ; @%3 et G%Q . Ils sont plus petits que les sites

octaédriques. Les paramétres de maille du titane o sont a = 2,950 A, ¢ = 4,686 A et c/a=1,5885.

2.1.1.2 Maille cubique

Figure 2-1 : Structure cubique centrée
La maille cubique centrée est composée de deux atomes en (000) et G%%] . Les sites interstitiels

octaédriques se situent en @%%} et les sites tétraédriques en @%9 . Le parameétre de maille est a=

3,21 A (Figure 2-1).

2.1.1.3 Relation d’orientation

Un mécanisme de transformation cristallographique a été proposé par Burgers pour expliquer le
passage d’une structure cubique centrée (cc) a une structure hexagonale compacte (hc) [Burgers
57]. 11 s’agit d’une transformation par cisaillement des plans {110} de la phase B suivant la

direction (111) en plans compacts (Figure 2-1). Les relations d’orientations observées en diffraction
électronique sont alors : {110}, = (0001), er (111) , = (1120),, .
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Direction [1 120] i
paralléle a [111];

1\

Plan (0001)_
paralléle 2 (110),

Figure 2-1 : Relation d'orientation hc - cc

2.1.2 Les alliages de titane.

2.1.2.1 Les éléments d’alliage.

On distingue deux catégories d’éléments d’alliages selon qu’ils stabilisent la phase o ou la phase .
Les éléments alphagénes (Al par exemple) se substituent aux atomes de titane dans la maille
hexagonale. Ils provoquent un durcissement de solution solide important par rapport au titane pur
[Conrad 81]. D’autre part, pour des teneurs supérieures a 10%, ils peuvent former des composés
définis comme le TizAl

Les éléments bétagenes stabilisent la phase B soit par solution solide (ce sont les €léments
betaisomorphes comme Mo, V, Ta...) soit en donnant naissance a des composés eutectoides (les
éléments betaeutectoides comme Fe, Cr, Mn, Si...) [Mc Quillian 63]. Enfin, les éléments Sn et Zr
sont plutét indifférents.

L’hydrogeéne, quant a lui, tient une place a part. A I’inverse des autres éléments il est aussi facile a
additionner qu’a enlever. S’il a un effet bénéfique sur la déformation a chaud dans les alliages de
titane ol son addition produit une augmentation significative de la ductilité et une diminution de la
résistance [Senkov 92], il les fragilise par contre en déformation a froid. Ce phénomene est toujours
imputé a une phase hydrure [Williams 62].

2.1.2.2 Les classes d’alliages.

Les alliages de titane sont divisés en trois catégories o, o+ et B selon la nature des phases
présentes a température ambiante.

Les alliages o présentent une bonne tenue au fluage et sont utilisés dans des applications a haute
température (par exemple TASE). Les alliages o+ sont les plus répandus dans le domaine
aéronautique. Ils présentent une meilleure réponse aux traitements thermiques c’est-a-dire que la
microstructure est facilement modifiée par traitement thermique. Ils possédent également de
meilleures propriétés mécaniques en traction. Leur domaine d’utilisation s’étend de la température
ambiante a 450°C (ex TAG6V). Les alliages B présentent une faible densité et une résistance
mécanique tres élevée mais une faible ductilité (ex p-Cez).
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Figure 2-1 : Les alliages de titane.

On peut placer chaque classe d’alliage sur le diagramme présentant la composition en éléments
alphagenes (Algg) et la composition en éléments bétagénes (Mogg,) (Figure 2-1). Les alliages o ont
une valeur Algg, €élevée, les alliages P se situent dans le domaine des grands Mogg, et les alliages

(c+p) sont intermédiaires.

2.1.2.3 Impuretés interstitielles.

2.1.2.3.1 Distorsion du réseau.

Quand on compare la taille des atomes d’impuretés et la taille des sites interstitiels (Tableau 1 et
Tableau 2) ; il est clair que le carbone, 1’oxygene et 1’azote sont les éléments alphagénes qui

occupent les sites octaédriques de la phase hexagonale. L hydrogéne est un élément bétagéne qui
occupe les sites tétraédriques [Conrad 81].

sites octaédriques

sites tétraédriques

o

0,61 A

0,33 A

B

0,25 A

0,48 A

Tableau 1 : Rayons des sites interstitiels dans les mailles cubique et hexagonale
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atome Rayon atomique (&) distorsion volumique Maximum de
(A% / % at.) solubilité (% atom.)
C 0,77 0,49 2
N 0,71 0,18 19
o) 0,60 0,13 30
H 0,46 - 8

Tableau 2 : rayons des impuretés et distorsion volumique de la maille hc

D’autre part, I’insertion d’impuretés interstitielles dans les sites octaédriques distord le réseau
(Tableau 2) et entraine une augmentation des parametres de maille. Cette distorsion est trés
importante et anisotrope (plus importante selon I’axe <¢>). On peut schématiser ce comportement
sur la courbe suivante en appliquant les lois de variation linéaire établies par Conrad (Figure 2-1)
[Conrad 81].

Effet de I'oxygéne sur les paramétres
cristallins

w
*
*

N
n

paramétres de cristallins (A)
w
(4] £
o

N

0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6
02 (% at.)

o

Figure 2-1 : Evolution des paramétres de maille de la phase hexagonale en fonction de la
concentration en impuretés interstitielles

2.1.2.3.2 Mise en ordre de I’oxygéne dans le Ti-a

En plus de la distorsion de réseau, la mise en ordre des atomes d’oxygeéne peut jouer un rdle sur le
durcissement du matériau. Hirabayashi a étudié la transformation ordre - désordre du systeme Ti -
O. Il a montré qu’a partir de concentrations d’environ 10%, les atomes occupent un site sur deux
dans les plans paralléles au plan (0001) et s’organisent suivant une direction préférentielle du type

(1 153) . Pour des concentrations inférieures (de 1’ordre de 1% atomique) Moskalenko et Putsova
ont émis 1’hypothése de la formation de paires d’atomes [Moskalenko 74].

2.1.2.4 Transformations de phase et phases intermédiaires dans les alliages de titane.

En plus de la transformation allotropique a—>p, les alliages de titane subissent des transformations
de phases intermédiaires. Des précipitations peuvent également &tre observées aussi bien dans la
phase a que dans la phase 3.

2.1.2.4.1 Transformation martensitique.
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Au cours d’une trempe rapide, deux types de martensite peuvent se former a partir de la phase B: la
phase o’ de structure hexagonale compacte et la phase o’” orthorhombique [Mc Quillian 63]. Ces
phases présentent la morphologie typique d’une transformation martensitique: une structure
composée de fines aiguilles organisées en colonies de méme orientation cristallographique
correspondant aux variants de la relation d’orientation [Bowen 88].

La martensite hexagonale o’ se forme suivant le mécanisme de Burgers et présente des paramétres
de maille trés proches de la phase o [Campagnac 88]. Imam et a/ ont mesuré par diffraction en
microscopie €lectronique en transmission (MET) les paramétres de mailles suivants sur une nuance
de TA6V trempé: aq = 2,95 A, c,=4,75 A et a,= 2,931 A, co= 4,70 A (du fait de la mauvaise
précision des mesures en MET, ces valeurs ne sont qu’indicatives). La cinétique de transformation
étant trés rapide, les éléments bétagénes diffusent peu. La composition de cette phase est trés proche

de la phase B.

La deuxiéme martensite o’ présente une structure orthorhombique intermédiaire entre les
structures cc et he. Elle n’est observée que dans les alliages fortement alliés (typiquement pour des
teneurs en Mo > 4%) [Singh 93].

2.1.2.4.2 Transformation p—a..

La phase o se forme en dessous du transus 3 soit lors d’un maintien en température, soit pendant un
refroidissement lent (trempe a 1’air ou refroidissement au four). Dans ce dernier cas, la phase o
germe a partir des joints suivants les plans {110} et forme une structure de plaquettes appelée
structure de Widmanstitten (Figure 2-1) [Donachie 88].

Température [°C]
1200

| I

Trace des
plans {110}
> dans P

1000 Germes O

800

600 L L | |
0 2 4 6 8 10 12 14 16

Teneur en Vanadium [ % wt.]

Figure 2-1 : Structure de Widmanstitten

Selon les traitements thermomeécaniques, la morphologie de la phase a sera soit équiaxe soit
aciculaire.

La structure équiaxe est obtenue aprés un corroyage dans le domaine o ou a+f qui fractionne les
aiguilles de Widmanstitten. Un maintien a une température dans le domaine a+f produit alors une
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structure mixte comportant des grains équiaxes et aciculaires. Cette structure sera automatiquement
effacée lors d’un passage dans le domaine § [Donachie 88]. Un forgeage dans le domaine  produit
une structure purement aciculaire.

Par la suite, on appellera o primaire les grains issus du forgeage qui ne peuvent disparaitre que par
un passage au-dessus du 3 transus. Les grains o secondaires sont les lamelles issues des traitements
thermiques qui peuvent disparaitre lors d’une remontée en température.

2.1.2.4.3 Phase B résiduelle.

La phase B est d’autant plus stable qu’elle est riche en éléments bétagénes. Ainsi, selon le type
d’alliage, elle se retrouvera soit sous la forme de  transformée (c’est-a-dire d’aiguilles de
martensite a'), soit sous la forme de B métastable susceptible de se transformer lors d’un revenu ou
lors d'une contrainte extérieure permettant d'activer une transformation martensitique (B -> a" ou B
-> o' par exemple). La phase B n’est stable qu’a partir de teneurs en éléments bétagénes de 1’ordre
de 17% en Moequ.

2.1.2.4.4 Phase o.

Cette phase de structure he se forme a partir de la phase B soit de maniére athermique lors d’un
refroidissement rapide soit de maniére thermique pendant un revenu [Mc Quillian 63]. Elle est plus
communément observée dans les alliages p [Williams 73]. De fagon générale, cette phase
durcissante se présente sous la forme de disques de petits diameétres (d’environ 10 nm). Elle est
facilement identifiable par la présence de trainées sur les clichés de diffraction de la phase .

La phase athermique se forme de maniére martensitique mais ne suit pas les relations de Burgers.
La formation de la phase o thermique est contrdlée par la diffusion et suit les relations d’orientation
suivantes:

(0001), = (011) er(1120) = (1T1)¢1 :

2.1.2.4.5 Précipitation de la phase o, (TizAl)

La phase a; (TizAl) peut précipiter dans la phase o & partir d’une teneur en aluminium supérieure a
7 voire 8% en poids. Cette phase ordonnée de structure DO;g résulte de la mise en ordre de
I’aluminium. Elle est fortement durcissante et fragilisante.

2.1.3 IL’alliage TA6V.

Cet alliage est composé en poids de 90% de titane, 6% d’aluminium et 4% de vanadium (les
tolérances sont de I’ordre de +0,5%). Etant élaboré de fagon industrielle, il contient toujours un
certain nombre d’éléments mineurs :

0 Les impuretés interstitielles.

O On s’efforcera de maintenir la somme des trois principales que sont 1’oxygéne, le
carbone et 1’azote inférieure a 0,25% en respectant :

50 ppm <N <200 ppm, 200 ppm < C < 500 ppm et O < 2000 ppm.

O Les impuretés en solution solide de substitution comme Fe et Si qui sont peu
solubles dans la phase a. La teneur maximum tolérée est de 0,3%.

2.1.3.1 Transformations de phases dans le TA6V.

2.1.3.1.1 Influence des traitements thermiques.
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Selon les vitesses de refroidissement et les températures de recuit (Figure 2-1), la diffusion des
éléments d’alliage de P vers « sera facilitée ou non. Alors que la phase o est peu sensible aux
traitements thermiques, la teneur en vanadium et les parameétres de maille  varient énormément.

]
=

,..g. lf—'—"_‘

3 A N

5 a

§ v
: 15 ‘\i )

g 10 <

= L

£ Al() . -\-

5 lb-..g.......---‘---r--
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____.|____|____ ] a
S IDE S IR

[~ [Fe@ a

400 500 600 700 800 900 1000
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Figure 2-1 : Teneurs en Al et V des phases o et f selon la température de recuit.

2.1.3.1.2 Diagramme TTT.

Castro et Seraphin ont tracé le diagramme TTT du TA6V (Figure 2-1) [Castro 66]. Du fait des
éléments d’alliage, la température de transus  du TA6V est supérieure a celle du titane pur (980°C
au lieu de 882,5°C). De méme, la température de début de transformation martensitique est
diminuée par le Vanadium (Ms = 625°C).

L’alliage TAGV peut présenter la phase B a 1’état métastable a température ambiante. Selon la
vitesse de refroidissement et les températures de recuit, la morphologie de la phase B sera :

0 Une structure aiguillée de martensite o’. Cette phase de méme structure
cristallographique que o a une composition chimique proche de B. Elle est donc
métastable.

[0 Des grains de phase p métastable (a partir de 725°C quand la concentration en
vanadium est suffisante).

0 des grains de phase [ renforcée par une précipitation secondaire de phase o vers
450°C
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Figure 2-1 : Diagramme TTT du TAGV aprés mise en solution a 1025°C — 30 min.

2.1.3.1.3 Précipitation

TizAl

La phase a. de TA6V contient environ 7% d’aluminium en poids ¢’est-a-dire 11% atomique. La
mise en ordre de 1’aluminium est donc possible [Campagnac 88]. Castro et Séraphin ont observe la
formation transitoire d’une précipitation durcissante o, lors de recuits entre 850°C et 750°C [Castro
66]. Si le temps de maintien est long, cette phase se redissout pour former o. Fopiano et Bever ont
observé la précipitation de Ti3Al lors d’un traitement de revenu a 500°C pour des temps de maintien
importants (supérieurs a 24 heures) [Fopiano 69]. La cinétique de précipitation de la phase o est
donc d’autant plus rapide que la température est élevée.

Phase ®

Loubradou observe la précipitation de phase ®» pendant des revenus a des températures comprises
entre 310°C et 410°C [Loubradou 79]. La phase B se décompose suivant la réaction :
B—optratm—a+P. La cinétique de cette décomposition est d’autant plus rapide que les
températures de revenu et de trempe sont élevées. Par exemple sur des échantillons trempés depuis
800°C puis revenus, on observe une précipitation de phase ® pour des revenus a 360°C pendant 1 h
Lors de revenus plus longs (a partir de 2h30), la phase o est dissoute.

2.1.3.1.4 Meécanismes de durcissement

Contrairement aux aciers, la transformation martensitique n’entraine pas de durcissement. Fopiano
et Bever constatent que le durcissement est dfi a la décomposition vers 500°C de la martensite en

phase o+ (Figure 2-1) [Fopiano 69]. Le deuxieme pic de durcissement est dii a la précipitation de
phase a,.

20



Dureté
\
|
I
"\

Précipitation de o.;

Temps (en log)

Figure 2-1 : Durcissement pendant un revenu a 500°C

En résumé, le durcissement de la phase o, est peu observé. Par contre, les traitements de revenu
permettent de stabiliser les phases métastables (B, o’) ce qui entraine un durcissement important.
Une fine précipitation o secondaire intervient trés souvent dans la phase B qui englobe la phase o
primaire ce qui permet de durcir ’alliage [Lasalmonie 79].

2.1.3.2 Traitements thermomécaniques classiques du TA6V

Selon le domaine de forgeage (B ou a+f), la phase o sera aciculaire ou équiaxe. Le premier stade
des traitements classiques vise I’obtention de phase o équiaxe par un corroyage dans le domaine

o+p.

Ensuite, une mise en solution dans le domaine a+f refroidie a I’eau ou lentement a 1’air permet
d’obtenir une structure mixte équiaxe (grains o primaires) et aciculaire (grains o secondaires
formés lors du refroidissement). La proportion de phase o primaire (présente avant le
refroidissement) peut varier entre 10 et 50% selon la température de maintien dans le domaine o+p.
La vitesse de refroidissement influence la structure secondaire: pour des refroidissements lents, des
lamelles de phase o secondaire germent a partir des ex-joints . Lors de la trempe, on observe

I’apparition d’une structure martensitique o’ aiguillée.
Enfin, un revenu peut compléter ces traitements thermomécaniques pour durcir I’alliage. Les phases
métastables sont stabilisées par la diffusion des éléments bétagénes et alphagenes respectivement

vers P et a. Des précipitations durcissantes sont également observées: la phase o, apparait
rapidement lors des revenus courts (1 heure) vers 350°C. La précipitation la plus couramment

observée est la précipitation secondaire de phase o dans la phase  pendant un refroidissement.

2.1.4 La texture dans les alliages de titane

Pour expliquer les propriétés mécaniques des alliages de titane, en particulier ceux ayant un fort
pourcentage de phase a., il faut tenir compte de leur composition chimique, de leur microstructure,
de leur histoire thermomécanique mais aussi de leur texture (c'est-a-dire l'orientation
cristallographique préférentielle). La mise en évidence de la texture et de son importance dans
'amélioration des propriétés mécaniques des alliages de titane a été présentée par Bowen (1977) et
Larson et Zarkades (1978). Malheureusement il est souvent difficile de séparer la contribution de la
microstructure et de la texture [Bowen 77], ce qui limite leurs utilisations comme outils pour
optimiser les propriétés mécaniques de 1'alliage en vue d'une application pratique.

Le tenseur de déformation associé aux différents types de processus a un effet important sur la
texture cristallographique dans ce type d'alliage. Evidemment les autres conditions de déformation
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(température, taux et vitesse de déformation), la composition chimique, et la microstructure doivent
aussi étre observées minutieusement.

2.1.4.1 Généralités

Historiquement le probléme de I’analyse des textures consistant a déterminer a partir de fonctions
bidimensionnelles (les fonctions densité de pdles) une fonction tridimensionnelle, la fonction de
texture aussi appelée fonction de distribution des orientations (F.D.O. ou O.D.F. pour 1’abréviation
anglaise), a été résolue en 1965 par Bunge, et par Roe de maniére tout a fait indépendante, en
utilisant des développements en série sur des bases de fonctions harmoniques, simples ou
généralisées.

Soient X; et x;" deux repéres orthonormés directs supposés liés a 1’échantillon et & une cristallite
respectivement. Nous admettons que ces deux repéres ont la méme origine. En effet, 1’analyse des
textures cristallographiques ne prend en considération que 1’orientation d’une cristallite et non pas
sa position par rapport au repére d’échantillon. Une orientation g sera définie comme un triplet
d’angles (@1, ¢, @2), les angles d’Euler par exemple, qui permettent d’amener le repere x; en
coincidence avec x;".

Il y a différentes fagons de repérer le cristal (voir Tableau 3), la plus courante est celle donnée par
Bunge [Bunge 82]. Ils existent d'autres paramétres qui permettent de définir une rotation dans
I'espace.

Rot. N° Axe Roe Bunge
1 X3~ Y ol
2 X]I\' ¢
o 0
3 X3" o @2

Tableau 3 : Rotation et appellation des angles d’Euler (Bunge et Roe).

C
X =y C
1 az_xz

Figure 2-1 Les références pour définir les angles d’Euler dans un cristal hexagonal
C’est-a-dire, initialement les directions normales aux plans (1 070),(1270) et (0001), ou xS, %2, %3¢

coincident respectivement avec les directions x; (notée aussi Direction de Laminage ou DL), x»
(notée Direction Transverse ou DT) et x3 (notée Direction Normale ou DN).

Nous utiliserons aussi la notation classique en métallurgie (hkil)[uvtw] ou (hkil) sont les indices du
plan cristallin dont la normale est paralléle a la Direction Normale (DN) et (uvtw) les indices de la
direction cristalline parall¢le a la Direction de Laminage (DL).

Dans ce paragraphe, notre attention se portera sur les textures développées durant le processus de
laminage et les traitements postérieurs possibles.

En fonction de la température, il y a trois types de textures développées dans les alliages o et otf3:
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O Aux températures inférieures a la température de recristallisation de la phase .,
de fortes textures de déformations sont observées.

0 Aux températures de laminage supérieures aux transus 3, les textures de
transformation sont dominantes.

O Sila déformation se fait 4 une température intermédiaire (entre le transus P et la
température de recristallisation o) les textures développées sont fortes mais une
faible proportion est induite par la recristallisation partielle [Inagaki 1990].

Les métaux hexagonaux et leurs alliages présentent des textures trés marquées et comme les
propriétés mecaniques des monocristaux sont intrinséquement anisotropes, ils en résultent des
propriétés mécaniques macroscopiques trés anisotropes.

Les premiéres analyses de texture sur des métaux hc ont été faite par Wasserman et Grewen,
Dillamore et Robert et Bunge. Ces études ont permis de mettre en évidence 1’influence du rapport
c/a sur les textures dans les métaux he. Soumis & un laminage a froid, les textures se divisent en
trois groupes fonction du rapport c¢/a des métaux hc.

Figure de Péle (0002) Figure de Pdle (1010) Rapport ¢/a
DL

c/a>1.6333

c/a~1.6333

c/a<1.6333

Figure 2-2 : Schéma des différentes textures de laminage pour les métaux hc en fonction du rapport
c/a

Pour les métaux ou alliages avec un rapport c¢/a > 1,633, comme le Zn ou le Cd, la direction
normale au p6le basal est inclinée de + 15° & +25° par rapport a la direction normale dans la
direction de laminage.

Pour les métaux et alliages avec c/a =~ 1,633, tels que le Mg ou le Co, le pdle basal se concentre dans
la direction normale avec une symétrie axiale.
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Pour les métaux ou alliages avec un rapport ¢/a < 1,633, comme le Ti ou le Zr, la direction normale
au pole basal est inclinée de + 15° & +25° par rapport 4 la direction normale dans la direction de
transverse.

Dans notre approche nous allons d’abord distinguer deux classes :
e les alliages monophasés (o ou ),
e les alliages biphasés (o+f).

Puis nous ferons une classification suivant les traitements thermomécaniques subis.

2.1.4.2 Alliages o

2.1.4.2.1 laminage inférieure a la recristallisation o

Les premiers travaux expérimentaux sur différentes puretés de titane, et sur un alliage stabilisé en a,
ont permis d’établir I’effet de la composition sur la texture résultante aprés un laminage a froid et
un recuit.

Deux types de textures se présentent dans le cas du titane pur qui dépendent de la concentration en
oxygene de I’alliage. Dans les deux cas, le pdle basal apparait étre tourné de DN vers DT. Si ’angle
est supérieur 4 35°, la texture obtenue est associée 4 une teneur en oxygene faible O, (<2500 ppm)
avec la direction [1010] paralléle 4 la direction de laminage DL. Si au contraire, la teneur en O, est
supérieure a 2500 ppm, les mémes caractéristiques sont observées, l'angle étant inférieur a 35°
[Philippe ef al. 1988].

C'est pour avoir une idée de l'influence du laminage a froid sur le titane que I'on a analys¢ la texture
obtenue du titane avec différentes teneurs en O,. Dans les deux cas il y a une déformation critique a
partir de laquelle une combinaison de maclage et de glissement conduisent a la texture spécifique.
La Figure 2-1 illustre, dans le cas d'une concentration de O, de 900 ppm avec des taux élevés de

déformation, que la texture prédominante est (T2T4)[10T0] avec une déformation critique qui se

situe 4 un taux de réduction d'environ 50% [Inoue et Inakazu 1988]. Dans le cas du titane avec
~2500 ppm de O, (déformation critique de l'ordre de 60%), la texture obtenue, pour des

déformations élevées, est du type (2115)[0110] [Davies et al. 1978, Naka et al. 1978].

Dans les deux cas, la texture de recristallisation obtenue (avec un taux de réduction préalable élevée
et une température de recuit supérieure 4 450°C) a été expliquée par un processus de nucléation et
de croissance orientée. Pour une teneur faible en O, (900 ppm), nous avons une texture de

recristallisation (0255)[2T TO] qui s'intensifie au fur et a mesure que le taux de réduction et la
température de recuit augmentent (Figure 2-1).
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Figure 2-1 a) influence du taux de réduction sur l'intensité des orientations principales (02 = 900
ppm) pour le laminage a froid b) Influence du taux de réduction et de la température de recuit en

fonction de I'intensité de I'orientation (@115)o110

Une description de l'influence du taux de réduction avec le temps et la température de recuit pour
une teneur de Oz de 2500 ppm est donnée par Naka er al. [1978].

Quant au processus de laminage a chaud, avec une déformation raisonnable (~ 100%), et avec une
température inférieure a 800°C, les textures obtenues sont du méme types que celles obtenues par
laminage a froid. Il peut se présenter de la recristallisation partielle. L'orientation préférentielle est

(2115)0T10] [Inagaki 1990].

L'addition d'aluminium au titane pur réduit le maclage durant le laminage a froid, et induit une
augmentation de la texture basale [Thornburg et Piehler 1973]. Un effet similaire se produit durant
le laminage & chaud, dans lequel la température de recristallisation augmente avec la teneur en
alphagéne. Une petite atténuation de la texture du a la recristallisation partielle contribue, durant le
laminage a chaud (94%) a 750°C, a ce que la texture basale diminue avec la teneur en aluminium
équivalent (Figure 2-2).
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Figure 2-2 : Figures de Péles (0002) avec le maximum de densité d'orientation pour les sections ¢
de l'espace FDO (y8¢). a) Titane (530 ppm) b) Ti-4Al ¢) Ti-5A1-2.58n. Laminage a chaud a 750°C,
réduction de 94% et refroidi a l'air

2.1.4.2.2 laminage entre la température du transus f et la recristallisation de o
Le titane pur laminé 4 chaud (entre 800 et 850°C, avec une réduction ~100%) avec un
refroidissement a l'air développe une texture intense du type (2118)[8443] et (2110)[0110]. Durant le

processus et aussi durant le refroidissement on a pu détecter de la recristallisation et la croissance de
grains a.. Cette croissance de grains corréle bien le développement d'orientations préférentielles.

2.1.4.2.3 laminage avec une température supérieure au transus 3

De fortes textures de transformations résultent du laminage du titane pur aux températures
supérieures 4 880°C. En utilisant les relations d'orientation, on peut expliquer l'orientation

principale (2110)[0T10] qui tient son origine 4 la texture de déformation de la phase B (100)[011].
Cette texture de transformation sera encore plus forte si le refroidissement se réalise de fagon plus
sévere.
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Figure 2-1 : Figures de Péles (0002) et maximum de densité d'orientation pour les sections ¢ de
l'espace FDO (y0¢). a) Titane (530 ppm) b) Ti-4Al c¢) Ti-541-2.55n. Laminage a chaud a 1050°C,
réduction de 94% et refroidi a l'air

Une comparaison entre le titane pur et I'alliage (Ti-4Al et Ti-5A1-2.5Sn) permet d'observer
comment I'orientation (2110)[0710] est toujours forte, bien que dans le cas du Ti-5A1-2.58n, les
orientations (1010)[1213] et (1100)[1123] soient les principales(Figure 2-1). Les intensités du dernier
alliage sont plus accentuées. Les textures de transformation sont inhérentes aux textures de
laminages de la phase p.

2.1.4.3 Alliages o+f

2.1.4.3.1 laminage unidirectionnel a une température inférieure a la température de recristallisation
Si on compare la texture des alliages a avec celle obtenue, dans des conditions similaires c'est-a-
dire pour un laminage a chaud dans cette gamme de température, dans les alliages a+f on peut

mettre en évidence une différence claire : les o+f présentent une intensité plus forte (voir Figure
2-1). Pour un matériau biphasé la forme et les phases constitutives ont une forte influence.

En effet la modification des textures de la phase o est principalement liée au développement a
chaud de la texture.de la phase B du fait de la déformation et de la statistique d'apparition des
variantes cristallographiques dans la transformation de phase B—c.. C'est du essentiellement a la

transformation de B—c suivant la relation de Burgers: {110} ; = (0001) ,er(111) , = (1120)

Ainsi, une orientation B donne lors du refroidissement au maximum 12 orientations possibles o,
appelées variantes cristallographiques, complétement définies par la relation d'orientation. [Bowen

et Clark, 1984, Liitjering et Wagner, 1988].
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Figure 2-1 : Figures de Péles (0002) avec le maximum de densité d'orientation pour les sections ¢
de l'espace FDO (y0¢). a) ) Ti-6Al- 2Sn-4Zr-2Mo b) Ti-8Al-1Mo-1V c) Ti-6Al-4V. Laminage a
chaud a 750°C, réduction de 94% et refroidi a l'air

Les différentes orientations des grains oo d’'une méme colonie, comme dans les structures
lamellaires, proviennent tous de la méme orientation

2.1.4.3.2 laminage entre la température du transus B et la recristallisation de o

Les textures observées dans cette gamme de température présentent une combinaison de texture de
laminage et de recristallisation de la phase o et de textures de transformation produites de la texture
de laminage de la phase B (voir Figure 2-1).
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Figure 2-1 Figures de Péles (0002) avec le maximum de densité d'orientation pour les sections ¢ de
l'espace FDO (y89). a) ) Ti-6Al- 2Sn-4Zr-2Mo b) Ti-8Al-1Mo-1V c) Ti-6A1-4V. Laminage a chaud
a 1050°C, réduction de 94% et refroidi a l'air

Les intensités des textures observées dues a l'influence des éléments d'alliages et de la seconde

phase comme inhibiteurs de la croissance des grains sont moins fortes. On a détecté que la texture
est moins intense si le matériau est plutdt refroidi a 1'air que si on le refroidit 4 I'eau 4 la fin du

processus (contrairement aux alliages o).

Cet effet devient moins prédominant avec I'augmentation de la température de déformation. Cette
situation ne peut pas seulement s'expliquer en termes de recristallisation et de croissance de grains.

La contribution de la phase B sur la texture totale est importante dans la mesure ot la fraction
volumique s'accroit avec l'augmentation de la température de laminage. La texture de laminage, qui

se développe dans la phase B, se répercutera sur la texture de transformation inhérente a la phase o
[Inagaki, 1990].

2.1.4.3.3 laminage a une température supérieure au transus 3

Dans le cas d'un laminage dans le domaine P, la déformation imposée est entiérement accommodée
par la phase 3. Les mécanismes alors mis en jeu par cette phase sont a l'origine du développement
de sa texture. Lors du refroidissement, la majorité de la phase 3 se transforme en phase a.. A
température ambiante, la texture de la phase o est enti¢rement héritée de la texture de la phase B &
haute température, du fait de la relation d'orientation observée lors du changement de phase B—a
entre le réseau cubique centrée et hexagonal compact. Ainsi, une orientation  donne lors du
refroidissement au maximum 12 variantes cristallographiques, complétement définies par la relation
d'orientation. Toutefois, I'étude de la transformation des textures de la phase B se complique avec
les modifications de I'état métallurgique de la phase B avant transformation. En effet, 1’état
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métallurgique peut influencer les mécanismes de la transformation de phase et notamment la
statistique d'apparition des variantes o. Au moyen de simulations numériques, Gey ef al. [1997] ont
montré que les sites privilégiés pour l'apparition des variantes o sont liés aux systémes de
glissement actifs durant la déformation a chaud de la phase B. Leur modeéle permet d'expliquer la
formation de la composante principale (axe ¢ dans DT) de la texture o aprés 75% de déformation a
1050°C dans le TA6V. :

I b.
a. LAMINAGE
15k CROISE

g 15f E

E £

" B g

g

) E B
E ]

E k|

5 -
1 1 1 1
700 800 900 1000 -
Température de Laminage [°C] Températare de Laminage [°C]

Figure 2-1: Comparaison de l'évolution des composantes transverses et basales de la texture dans
le TAGV a différentes températures de laminage. a) laminage unidirectionnel b) laminage croisé

2.1.5 Conclusions

L’alliage TA6V est un alliage (a+f) classique. Il présente une grande diversité de microstructures
et de textures suivant le traitement thermomécanique. La phase o de structure hexagonale compacte
est la phase stable aux basses températures. Au-dessus de transus B (980°C) la phase stable est la
phase cubique centrée 3. Cette derniere est stabilisée a température ambiante par le vanadium et le
fer. La fraction volumique de phase [ peut ainsi atteindre 15%.

La phase o se présente sous forme de grains équiaxes ou de lamelles aciculaires selon la
température du forgeage. La proportion volumique de phase équiaxe peut varier de 15 a4 50% selon

la température d’hypertrempe.

La structure secondaire de phase a est issue du refroidissement. Selon la vitesse elle est constituée
de lamelles de phase o ou d’aiguilles de martensite o.’. Cette phase martensitique est de structure
hexagonale compacte et présente des paramétres de mailles trés proches de la phase a.. Enfin, les
précipitations durcissantes classiques des alliages de titane peuvent apparaitre dans 1’alliage TAGV.
La phase o, a2 sont obtenues apres des revenus (revenus de courte durée vers 350°C pour et
revenus vers 700°C pour a2 ou plus long (8h) a 500°C) ; Lors de traitements thermomécaniques
classiques, le durcissement principal de 1’alliage est provoqué par une fine précipitation de la phase
o dans les phases métastables (telles que o’ ou B) plutdt que par un durcissement de la phase o. elle-
méme.

Des textures intenses ont €té obtenues dans les alliages de titane spécialement quand le matériau est
déforme dans le domaine biphasé. Ces textures tout a fait différentes peuvent se diviser en trois
groupes (voir Figure 2-1). Le type de texture est avant tout déterminé par les divers traitements

thermomécaniques subit : par exemple :
O un laminage unidirectionnel en dessous de 900°C donne une texture B/T
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0 un laminage croisé en dessous de 900°C donne une texture B
0 un laminage unidirectionnel au-dessus de 900°C donne une texture T.
DL

Texture T

DL
Texture B 4

DL

Texture B/T

Figure 2-1 :Schéma des figures de péles (0002) pour les différents types de textures dans les
alliages de titane biphasés

2.2 Comportement mécanique microscopique du TA6V

Ce chapitre décrit les modes de déformation de 1’alliage TA6V. Cet alliage est constitué de deux
phases, 1'une majoritaire (la phase o) et I'autre minoritaire (la phase B). Nous focaliserons notre
étude bibliographique sur la déformation de la phase majoritaire, la phase o, et de son
comportement en température. Aprés avoir passé en revue les différents systémes de glissement et
de maclage, les différents types de dislocations parfaites et imparfaites, nous nous arréterons sur les
différents critéres permettant d'expliquer la facilité relative de glissement de certains systémes (le
prismatique par exemple). Nous en viendrons a parler de la structure de cceur des dislocations,
facteur primordial contrdlant la géométrie des dislocations et la dépendance de la limite élastique
avec la température et l'orientation. La structure de cceur des dislocations nous permettra d'expliquer
certains phénoménes propres au hc (étalement du cceur des dislocations hors de leur plan de
glissement, dissociation des dislocations, asymétrie de la dissociation). Cette étude bibliographique
servira de support lors de la discussion (§ 4). Du fait des €léments d’alliages, les deux phases
subissent un durcissement par solution solide. Des précipitations peuvent également produire un
durcissement de I’alliage. Nous nous intéresserons aux différents modéles permettant d'expliquer le
plateau athermique de la limite élastique (vieillissement au bleu,...). Nous développerons ensuite,
mais de fagon succincte, la déformation dans la phase 3 de titane, en nous appuyant sur celle des
métaux a structure cubique centrée en général (modes de déformation, influence des éléments
d’alliages et ’accommodation de cette déformation par la phase ).

2.2.1 LaDéformation de la phase o et son comportement en température.

La plupart des études en plasticité de I’alliage TA6V ne portent que sur la phase a. Les auteurs
considérent généralement que la déformation de 1’alliage est contrdlé par la phase o en raison de
son importante fraction volumique [Welsch 77, Welsch 82].

On présente les différents modes de déformation du titane o ainsi que les mécanismes
thermiquement activés qui contrélent le glissement en température.
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Un rappel sur les métaux de structure hexagonale compacte (hc) est présenté (systemes de
glissement principal et secondaire, les types de dislocations parfaites et imparfaites). Nous
aborderons ensuite la structure de cceur des dislocations, la dissociation des dislocations, les
énergies de fautes d'empilement et enfin les mécanismes thermiquement activés.

2.2.1.1 Généralités sur les systémes de glissement dans les métaux hexagonaux compacts

2.2.1.1.1 Plans de glissement
Les métaux de structure hc se déforment suivant quatre plans :

0 leplan de base (0001),
O les plans prismatiques {1010},
O les plans pyramidaux de premiére espece 7; {1011}

0 et les plans pyramidaux de deuxiéme espéce 7, {1152} (Figure 2-1) .

Pyramidal 1%* ¢ Pyramidal 2*™ Espéce
Espéce (T, <a>) (®, <ct+a>)

Pyramidal 1%°
Espéce (%,<cta>)

Vecteur de Burger <a> Vecteur de Burger <c+a>

Prismatique (P<a>)

Figure 2-1 : Plans de glissement des métaux de structure hc

2.2.1.1.2 Les dislocations.

2.2.1.1.2.1 Dislocations parfaites dans la structure hc.
11 existe trois types de dislocations parfaites stables dans les métaux hc. Les dislocations a (notées

<a>) de vecteur de Burgers b= %[1 150] (AC sur la Figure 2-1), les dislocations ¢ (notées <¢>)

avec b = [0001] (AA”) et les dislocations ¢ +@ (notées <c+a>) avec b= %[1 153] (CB’).
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Figure 2-1 : Vecteurs de Burgers dans le réseau hexagonal compact

2.2.1.1.2.2 Dislocations imparfaites et la dissociation dans la structure he.

En s'aidant du tétraedre de Thompson (Figure 2-1), on voit les types de dislocations imparfaites
possibles :

Il y a 6 dislocations imparfaites p avec les vecteurs de Burgers Ao, Bo, Co, 6A, oB, oC d'indice
1 —
—{1010],

-

4 dislocations imparfaites % avec comme vecteurs de Burgers ¢S, oT, So et To et d'indice

1
—10001
- [0001]

-

et 12 dislocations imparfaites [% + _ﬁJ avec comme vecteurs de Burgers AS, BS, CS, AT, BT, CT

ainsi que leurs négatifs et d'indice %[2053].

2.2.1.1.3 Les systemes de glissement

Les systémes de glissement possibles dans la maille hc sont donnés dans le Tableau 4. Dans les
métaux de structure hc le glissement est principalement activé suivant la direction <a>. Il est a
remarquer l'absence de systémes de glissement avec un vecteur de Burgers <¢>. Or dans le cas des
métaux présentant un bonne ductilité tels que le titane et le zirconium, la déformation le long de
l'axe <c> est nécessaire. De plus il n'y a que 4 modes de déformation indépendants suivant 1'axe
<a>: le critére de von Mises imposant cinqg systémes de déformations indépendants ne peut étre
satisfait par le glissement <a> seul [Yoo 91].
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Plan B Eléments cristallographiques Notation

Basal <a> (0002)<1 150) B<a>
Prismatique | <a> (1 1 OOXI 1§0> P<a>
Pyramidal m; | <a> (1 10 IXI 1§0> T <a>
Pyramidal n; | <ct+a> 1 101\ 1§§> n<cta>
Pyramidal , | <ct+a> (1 1 22X1 1§§> n,<cta>

Tableau 4 : Systémes de glissement dans les métaux hc

Le glissement <c+a> et le maclage sont donc particuliérement important pour assurer
l'accommodation de la déformation et pour permettre la déformation suivant l'axe <¢>.

2.2.1.1.4 Les systemes de maclage

Le dernier mode de déformation disponible pour augmenter la ductilité et pour satisfaire au critere
de von Mises est le maclage. Celui-ci intervient de fagon importante dans les métaux he ductiles tels
que le zirconium et le titane [Paton 70]. Le maclage se trouve en concurrence avec le glissement
<c+a> pour permettre la déformation suivant I’axe <¢>. Nous allons donc faire un rappel sur les
modes de maclage classique des métaux hc puis nous verrons I'influence de la température sur le

choix du systéme de maclage.

Les quatre systémes de maclage observés dans les métaux hexagonaux sont présentés dans le
tableau (Tableau 5) [Yoo 91]. Le plan K et la direction 1 sont le plan et la direction de maclage
alors que le plan K et la direction n, sont les invariants du maclage [Partridge 67].

K, Kz N N2 S
{1012} {1012} +(1071) +(1011) +1(1210)
3
{1071} {1073} (1012) (3032) +1(1310)
3
{1122} {1123} %(1 123) %(2223) (1700)
{nzy} (0002) % (1T26) %(1 120) (1700)

Tableau 5 : Eléments cristallographiques du maclage

34



Figure 2-1 : Illustration schematique du maclage

Le cisaillement provoqué par le maclage est proportionnel au rapport c/a. Les systémes présentant
une pente positive sur la Figure 2-2 produisent une contraction le long de 1’axe <¢> et ceux ayant
une pente négative, impliquent une extension de I’axe <¢>. Comme le montre la Figure 2-2, un
méme systéme de maclage induit une tension ou une compression le long de I’axe <¢> selon les
métaux [Yoo 91].

0.9

g —(10.2)[10.1]
2 —(10.1)[10.2]
= —(11.2)[11.3]
]

2 —_—(11.1)[11.6]

Figure 2-2 Variation du cisaillement de maclage avec le rapport c/a

Akthar observe dans du titane o des macles de type (IOTZ) dans des échantillons ayant ’axe <c>

proche de I’axe de traction et des macles (1 151) dans des cristaux ayant ’axe <¢> a 50° de I’axe de
traction [Akthar 75]. D’autres auteurs confirment que les systémes préférentiellement activés en

traction dans le titane sont les macles suivant (10?2) et (1 151)[Yoo 91, Kocks 67].
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Enfin, la ductilité du zirconium ou du titane est attribuée a I’activation de maclage associé a du
glissement secondaire. En effet, la déformation totale provoquée par un seul systeme de maclage ne
suffit pas 4 expliquer les taux de déformations observés [Yoo 91]. Par contre, le maclage permet la
réorientation de grains et favorise ainsi le glissement. D’autre part des macles secondaires sont

observées a I’intérieur de la macle (10T 2) [Yoo 91, Philippe 96].

A basse température (en dessous de 400°C), le maclage est prépondérant ; alors qu’au-dessus de
400°C, le glissement <c+a> est activé [Paton 70].

2.2.1.2 Les critéres pour la facilité relative des systémes de glissement.

Le plan de glissement principal (PGP) varie selon les métaux. C’est soit le plan de base (Cd, Zn,
Mg, Co, Be) soit le plan prismatique (Ti, Zr, Hf, Ru). L’étude de la facilité relative des différents
modes de glissement est une activité primordiale en métallurgie physique.

Le glissement macroscopique dans un cristal s'explique par le mouvement de dislocations dont le
vecteur de Burgers est paralléle i la direction du glissement macroscopique. Frank et Nicholas
[Frank 53] ont montré que les seules dislocations parfaites stables sont celles de vecteurs de Burgers
@, ¢ et ¢+a. Ce sont effectivement les seules dislocations parfaites observées en microscopie
électronique.

Si les directions de glissement sont bien prédites par un critére énergétique, le probléme du choix du
plan de glissement est plus complexe.

La premiére approche s’appuie sur le critére de Peierls-Nabarro qui relie la facilité de glissement a
la distance interréticulaire.

HEEEERERENN
[ ][ L

LICEl | L1 [E] ]
a) b) c)

Figure 2-1 : Glissement d'une dislocation coin dans une structure cubique simple [Friedel 64].

Nous schématisons (Figure 2-1) une ligne de dislocation coin, parall¢le & une direction compacte, et
donc perpendiculaire au plan de la figure, dans une structure cubique simple.

Pour glisser de la position A 2 la position C, la ligne de dislocation passe par des positions
intermédiaires telles que B.

Toutes ces positions ne conférent pas la méme énergie 2 la dislocation. Celle-ci doit donc franchir
des cols d'énergie lors de son mouvement. Pour fournir ce supplément d'énergie, il est nécessaire
d'appliquer une certaine force sur la dislocation.

Pour déterminer cette force, Nabarro [Nabarro 47] traita le cristal comme un milieu élastique
continu, avec une fonction sinusoidale pour les interactions atomiques a travers le plan de
glissement. La contrainte o, nécessaire au glissement, varie exponentiellement selon la distance
interréticulaire des plans de glissement, dyy,

2xd , . .
et exp(— %’5’—) appelée contrainte de Peierls

K

Avec K=1 ou K = (1-v) selon le caractére vis ou coin de la dislocation.
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v est le coefficient de Poisson, p le module de cisaillement et b le vecteur de Burgers de la
dislocation.

Pour aborder ce phénomeéne dans le cas du réseau hexagonal, il faut considérer les plans
prismatiques comme rugueux. En effet, si la distance interplanaire basale, ¢/2, est parfaitement
définie dans les métaux hc, par contre, la distance interplanaire des autres plans présentent certaines
incertitudes comme le montre la Figure 2-2.

D
&

=

Figure 2-2 : Projection des atomes dans (1210) montrant les traces et les distances des plans
(0001), (1012), (1011) et (1010).

Comme les séquences d'empilement pour chaque plan présentent un désalignement entre elles et en
plus leur distance interplanaire est irréguliére, ces plans seront dits rugueux.

A température ambiante, la facilité relative dans les métaux hc se joue toujours entre le plan basal et
les plans prismatiques, les autres plans ayant des espacements plus petits et donc des contraintes de

Peierls plus élevées.

Pour une valeur de <> Jg , le plan de base est le plan de glissement principal.
a

Pour les métaux ayant un < < ‘E , C’est le plan prismatique [Naka 83] voir Figure 2-3).
a

c/a<1,633 c/a~ 1,633 c/a> 1,633

PGP =P PGP =B,P PGP =B

Figure 2-3 : Illustration schématique de la relation entre le rapport c/a (lié a la compacité des
plans) et le PGP



Chapitre 2 : Etude Bibliographique

Ce critére simple souffre malheureusement trop d'exceptions (par exemple le Be).

Les autres approches s'appuient sur la structure de cceurs des dislocations et sur la possibilité de
dissociation des dislocations dans un plan, imposant celui-ci comme plan de glissement. En effet, si
une dislocation vis non dissociée peut théoriquement glisser sur tous les plans en zone avec sa
direction, une dislocation dissociée ne glissera que dans son plan de dissociation. Une composante
de glissement en dehors de ce plan provoquerait la montée de la faute d'empilement. Ce
déplacement est non conservatif car il exige un transport de matiére, il ne peut donc pas se produire
aux températures ordinaires. On peut dés lors espérer prédire le mode de glissement principal
d'aprés le mode de dissociation.

2.2.1.2.1 Structure de cceur des dislocations.

Dans un milieu continu, une dislocation idéale parfaite se comporte comme une singularité linéaire
avec un cceur extrémement étroit (I'extension typique du cceur est de l'ordre de quelques distances
interatomiques). Elle peut étre définie par la considération du glissement relatif de deux parties de
cristal d'un vecteur de translation (son vecteur de Burgers) qui devait étre un vecteur du réseau de
Bravais [Adda 87]. Dans ce cas, aprés glissement, 1'endroit ol celui-ci s'est effectué est
indiscernable et la ligne ot ce glissement s'est arrété dans le cristal est la ligne de dislocation. Ceci
est cependant un cas particulier qui définit une dislocation parfaite ou entiére (car le vecteur de
Burgers est un vecteur du réseau — vecteur "entier"). On peut imaginer que le vecteur de glissement
est un vecteur plus petit, qui n'est plus un vecteur du réseau; dans ce cas la surface o le glissement
s'est effectué reste clairement définie et discernable, puisque le cristal n'est plus parfait en tout point
de cette surface (le voisinage de chaque nceud du réseau est incorrect le long de la surface de
coupure), celle-ci sera appelée défaut d'empilement; et la dislocation sera appelée dislocation
partielle; elle borde évidemment le défaut d'empilement.

On constate expérimentalement que de telles configurations existent, que de plus la surface de
défaut d'empilement est généralement plane et que les vecteurs de Burgers des dislocations ne sont
pas quelconques, mais satisfont a des conditions bien précises.

On peut également considérer que, dans un cristal, les dislocations parfaites ont une structure fine
qui ne peut étre résolue qu'a 1'aide d'une technique dont le pouvoir de résolution est suffisant (par
exemple la microscopie électronique & transmission a haute résolution : METHR) : on observe alors
que cette dislocation est en fait composée d'un certain nombre i de dislocations partielles fort

proches, et de vecteurs de Burgers b; tels queb, =3 b; avec b, le vecteur de Burgers de la
i

dislocation parfaite. Les dislocations partielles bordent un ruban de défaut d'empilement.
L'ensemble est appelé une dislocation dissociée en partielles. La largeur de cette dissociation est
généralement trés petite, on parlera alors d'étalement de cceur de dislocation. '

Nous voyons donc que la structure du cceur de la dislocation est liée au mode de dissociation en
partielles. Nous allons nous intéresser aux différents dissociations possibles dans les dislocations
des matériaux de symétrie hexagonale.

2.2.1.2.2 Les dissociations des dislocations @ et ¢+a

Les dislocations vis de vecteur de Burgers <a>, qui appartiennent au plan de base et 4 un plan
prismatique, peuvent se dissocier :

e dans le plan de base, selon le schéma classique :
1r. .= 1r, - 1 —
3-[1120]->§[1010]+5[01 10]

cette dissociation en deux partielles de Shockley crée un ruban de faute de structure cubique
a faces centrées. L'empilement ABABAB...devient ABACBC...
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e dans le plan prismatique, selon différents schémas. La (ou les) faute(s) prismatique(s)
n'ayant jamais été observée(s) en microscopie électronique, l'expérience ne permet pas
de trancher entre les différentes dissociations proposées.

En prenant un modéle de sphere dure Tyson [Tyson 67] a suggéré le schéma suivant :
I, .= 1 -1 1 -
3[1120] - E[2463]+-1—8[4263]
et Regnier et Dupouy [Regnier 70] ont proposé
 — 1r =9 25 .=
5[1120]—> 5[1120]+§[1120]
L'évaluation de I'énergie de ces fautes qui ne respectent pas la compacité de 'empilement parfait ne

peut se faire sans recours a des calculs atomistiques. Naka et al. [Naka 88], Vitek et Igarashi [Vitek
91] et Sob [Sob 74] ont proposé une dissociation en partielles glissant sur le plan basal et les plans

pyramidaux (voir Figure 2-1 et Figure 2-2)
E—>é+(é+ﬁ") +(é—1?")
3 \2 6

avec d = %[1 150] et A" une petite composante coin (H" = 0,06 a). La premiére partielle se trouve

dans le plan prismatique, la derniére dans le plan pyramidal de premiére espéce, et la seconde a
l'intersection de ces deux plans (Figure 2-1). Cette configuration est sessile, car non planaire.

Ds
(r101)
® D2+ D3
D2
—————
-
(100) (1100)
4 b
oD, D

Figure 2-1 a. Modéle de dissociation en trois partielles. Cette dissociation est sessile. b.
Dissociation glissile sur le plan prismatique

Les auteurs suggérent que la déformation 2 froid dans ces métaux se fasse par recombinaison des
deux derniéres partielles sur le plan prismatique, qui donne une configuration glissile sur ce plan.
Celle-ci est proposée par Regnier et Dupouy [Regnier 70].

Pour les dislocations vis dans le titane, Naka ef al. [Naka 88] ont proposé la dissociation suivante

La premiére partielle est dans le plan prismatique, les deux suivantes sont chacune dans un plan
pyramidal de premiére espéce et la derni¢re est a I'intersection de ces trois plans. (Figure 2-2). Cette
configuration est également non planaire, donc sessile. Par recombinaison d'une partielle
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— - —
b, (1010) b,

(b)
By b,
> p 5 3
b A\ {7ns
' > ‘00\ 7. 7 >
bs by
(©)

Figure 2-2 : Modéles de recombinaison de trois partielles b,, b, et b, a) donnant une configuration
glissile b) qui correspond au modéle de Régnier et Dupouy b, =1/3d ; b, =1/3d, b, =1/6ad ;

b',=2/3d

Vitek et Igarahi [Vitek 91] ont proposé la dissociation suivante

1r, .= 1, .= Ip, . ==

5[1120] =5 E[112J.c]+g[112x]

ou x varie d'un métal a 1'autre et représente la longueur de la composante du vecteur de Burgers de
la dislocation partielle en [0001]. Les auteurs suggérent que pour assurer 'activation de ces
dislocations, en plus de la relation adéquate entre les énergies d'empilement, il faille tenir compte de
la longueur de x. Dans le cas d'une dislocation vis, x représente la composante coin de la partielle.

CHBE.

NYTANFAN
LR

Empilement

supérieur B, B'

Empilement
inférieurA, A’

05a

CaY A 023a
‘.‘-‘q‘,& 0,102 0,16 a
YN
Y A | ] |
b| bz 1.0a b3 2,03.

Figure 2-3 a). vue dans le plan (IOTI) de la dissociation des dislocations <cta> b). dilatation
associée a cette dissociation, symbolisant la barriére énergétique a franchir.
Le second groupe en importance pour les dislocations dans les métaux hc est 'activité dans la

direction <c+a>. Une dissociation possible dans la direction <e+a> sur le plan 7; a été donné par
Jones et Hutchinson [Jones 81] en utilisant un mod¢le de spheres dures :

%[T 123> é[§023]+é[2343]+—;ﬁ013]

Sur la Figure 2-3, on montre la vue du plan (IOT l) pour ce type de dissociation. Dans ce cas, la

configuration des plans atomiques intermédiaires crée une dilatation du plan du glissement de la
dislocation partielle. Sur la Figure 2-3b, on a calculé les dilatations correspondantes aux partielles.
En supposant que I'énergie d'activation pour le mouvement de la dislocation augmente avec la taille
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de la dilatation normale, la Figure 2-3b donne une idée de I'énergie 4 vaincre. On note la nature
asymétrique des dilatations. Les auteurs ont développé I'idée que cette asymétrie provoque une
dissociation facile dans un sens et une dissociation plus difficile dans I'autre sens,. On congoit donc

que cette asymeétrie soit responsable de la non- centrosymétrie du glissement m;<c+a>.

Bacon et Liang [Bacon 86] ont démontré au moyen d'une simulation du ceeur des dislocations la
viabilité d'une dissociation stable dans le plan {1071} . Ces auteurs proposent la dissociation
suivante pour une dislocation vis <c+a>:

%[T T23] - —}[Tmz] + %[1332]+ %[Tmz]

L——a (1010 0 S P

Figure 2-4 Projection des atomes représentés par un modéle de sphéres rigides pour le plan
{lOTl} et la dissociation proposée pour les dislocations <c+a> [Bacon et Liang 86].

La Figure 2-4 illustre cette alternative. Cette dissociation produit aussi une expansion
approximative de 10 % dans le sens normal au plan de la faute.

2.2.1.2.3 Energie de faute d’empilement.

Quand une dislocation parfaite se dissocie, elle crée une faute d’empilement, dont la largeur est
inversement proportionnelle a 1’énergie de faute (Tableau 6). Akthar et Tenghtsoonian ont mesuré
la valeur de 1’énergie de faute dans le plan prismatique [Akthar 75].

Matériau énergie de faute (mJ/m®)
Ti oo monocristallin 295°C 145
Ti oo monocristallin 473°C 113

Tableau 6 : Energie de faute dans le plan prismatique dans le titane (d'aprés Aktar 75)

D’autre part, Legrand a calculé les valeurs de 1’énergie de faute dans le plan de base et dans le plan
prismatique a température ambiante [Legrand 85]. Il obtient une valeur calculée pour le plan
prismatique trés proche des mesures de Akhtar (Tableau 7).

Plan de glissement Energie de faute (mJ/m*)
Basal 370
Prismatique 140

Tableau 7 : Energie de faute mesurée dans le plan prismatique et dans le plan basal

Legrand a simulé la structure du cceur en utilisant un modeéle de liaison atomique forte. Il obtient
une configuration stable des dislocations vis décrite par un étalement principal sur le plan
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prismatique et deux étalements secondaires sur le plan de base [Legrand 85]. Notons que Vitek et
al. ont obtenu la méme structure par des calculs analogues [Vitek 91].

Legrand a établi un critére tenant compte des énergies de faute d’empilement dans le plan basal (yg)
et dans le plan prismatique (yp) ainsi que des constantes élastiques [Legrand 85 ].

Si le rapport R =Q-g;“ est inférieur a 1 le plan de base est le plan principal sinon c’est le plan
Ve Lus

prismatique.

Ce critére est vérifié pour tous les métaux hc. Les métaux tels que le Be, Mg, Zn, Cd se deforment
préférentiellement par glissement basal et Ti et Zr par glissement prismatique.

2.2.1.3 Bilan

Si on veut prévoir les plans de glissement des dislocations sans pour autant s'appuyer sur la
structure de cceur des dislocations, on s'apergoit que les explications proposées étaient largement
empiriques et n'expliquaient pas I'ensemble des résultats expérimentaux connus. Les approches
s'appuyant par contre sur la structure de cceur des dislocations et sur la possibilité de dissociation
des dislocations dans un plan, imposant celui-ci comme plan de glissement, ont été couronné de
succes. En effet la nature de la liaison interatomique peut intervenir dans le mode de dissociation
des dislocations responsables du glissement, soit plus généralement sur les propriétés de ceeur de
ces dislocations.

Le systéme de glissement principal du titane est le glissement des dislocations <a> dans les plans
prismatiques. On remarque expérimentalement une grande sensibilité aux impuretés ainsi qu’une

anisotropie de vitesse entre les segments vis et coins. Naka a proposé une configuration complexe
du ceeur des dislocations vis qui permet de comprendre cette anisotropie.

2.2.2 Les systémes activés dans le TA6V.

Le mode de déformation principal est le glissement de dislocations <a> dans les plans prismatiques
[Welsch 77, Jones 81]. Welsch et al. ont observé une forte proportion de dislocation de type vis et
des boucles allongées dans la direction vis [Welsch 82].

Jones et Hutchinson ont caractérisé a température ambiante les modes de déformation en traction et
en compression d’un alliage TA6V trés fortement texturé. Ils ont pu ainsi estimer les cissions
critiques du glissement sur les plans prismatiques, pyramidaux et de base de la phase o du TA6V
[Jones 81] (Tableau 8).

Plan CRSS (MPa)

P<a> 380
nl<a> 400
B<a> 440
nl<ct+a> 630

Tableau 8 : Les CRSS du TAGV dans les différents systémes de glissement (d'apres Jones 81).

Comme pour le Ti-a, le glissement le plus facile est le glissement prismatique, puis le n1. Le
glissement dans les plans de base est le glissement le plus difficile pour les dislocations <a>. La
forte augmentation des cissions critiques par rapport au titane o pur (Tableau 7) est en partie due au
durcissement par solution solide de I’aluminium.

2.2.2.1 Influence des impuretés et des éléments d’alliages.
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Welsch et al. ont étudié I’influence de la concentration en impuretés interstitielles (oxygéne) et en
éléments d’alliage sur les mécanismes de déformation de I’alliage. Ils ont ainsi utilisé des nuances
de différentes pureté et ont fait varier la concentration en éléments d’addition dans la phase o par

traitements thermiques [Welsch 77, 82].

Ils observent un changement de glissement principal suivant le traitement thermique ainsi qu’une
évolution de ’homogénéité de la déformation (Tableau 9). Le glissement principal est le glissement
prismatique, la déformation est homogéne tant qu’il n’y a pas de mise en ordre de ’oxygéne ou de
I’aluminium.

Un recuit a 350°C implique le changement de glissement principal. A cette température, seul les
coefficients de diffusion de I’oxygene sont assez €élevés. Une mise en ordre de I’oxygeéne le long de
directions préférentielles induit le passage au glissement pyramidal [Kahveci 88].

Apreés un recuit 2 550°C, ils observent la localisation de la déformation et des taches de surstructure
sur les clichés de diffraction de la phase o.. A cette température, la diffusion de I’aluminium et de
I’oxygene est possible. La localisation serait due a la formation d’ordre a courte distance de
I’aluminium. En effet, il est admis que le passage de dislocations permet de rompre I’ordre local si
le matériau n’est pas complétement ordonné. Le plan de glissement est alors adouci par rapport au
reste du cristal et la déformation s’y localise [Williams 72]. Cette hypothése est confirmée par
I’observation de taches de surstructure Ti3Al dans o.

Le role de I’oxygéne peut étre similaire. D’autre part, I’oxygeéne diminue la limite de solubilité de
’aluminium dans le titane et facilite ainsi I’ordre a courte distance si celui-ci n’est pas complet. La
présence d’oxygeéne est donc doublement pénalisante vis a vis de la mise en ordre [Welsch 82].

Traitements |0,07% d’oxygéne en poids 0,19% d’oxygéne en poids

thermiques

800°C Densité de dislocations homogene. Début de formation de bandes de glissement et

trempe eau | Glissement { 1010} prédominant. déformation homogeéne. Probablement plan
{1070}

350°C Densité de dislocations homogene. Prédominance de fines bandes de glissement

115 heures | Glissement {1070} prédominant dans le plan {1011} . Le glissement basal est
observé. _

550°C Répartition a peu prés homogene. Bandes de glissement larges, prédominance du

115 heures |Légére tendance a la localisation. glissement {IOTO} ]

Tableau 9 : Récapitulatif des observations en MET en fonction du O: et des traitements thermiques

2.2.3 Conclusion.

Comme dans les monocristaux de titane a, le systeme de glissement principal est le glissement des
dislocations <a> le long des plans prismatiques. Les éléments d’alliage induisent un durcissement
par solution solide et facilitent la localisation de la déformation dans les bandes de glissement.
Enfin les traitements thermiques en influengant la diffusion des éléments peuvent changer le mode

de glissement principal.

2.2.4 Lerbdle de la température
Nous allons définir certains termes avant de parler de I'influence de la température sur les systémes

de déformation.
Energie d'activation
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La proposition de la théorie de la déformation plastique activé thermiquement se base sur le
comportement mécanique des solides cristallins en termes de mécanique atomique comme lorsque
nous sommes en présence d'une interaction dislocation / obstacles.

Figure 2-1 : Schéma de l'interaction entre une dislocation et les obstacles ponctuels. Xo est la
position d'équilibre stable avant le franchissement, Xc est la position d'équilibre instable aprés le

Jfranchissement.

Le cas le plus simple est présenté, on considére une dislocation glissant dans le plan de glissement,
interagissant avec un obstacle d'ordre atomique et soumis a I'action d'une contrainte appliquée t. La
dislocation initialement se trouve dans une position d'équilibre stable x dans la direction du
mouvement, pour surmonter l'obstacle, la dislocation passe par une position d'équilibre instable xc,
le changement entre les deux positions requiert une énergie libre d'activation AG.

Le segment de la dislocation est soumis a une force par I'action de la contrainte appliquée :
F=1bl

Si on analyse le mouvement d'une dislocation, les forces qu'une dislocation doit vaincre au cours de
son mouvement peuvent étre séparées en forces a grande distance (F,), variant lentement avec la
position de la dislocation dans le plan de glissement et en forces a courte distance (Fp) qui ne se font
sentir qu'a quelques distances interatomiques.

Les premiéres, de par leur nature, peuvent étre considérées constantes dans l'intervalle de X a Xc .
Les secondes, par contre, sont égales a :

K, =[@)
Z F=F,

Le changement d'énergie libre peut s'écrire AG = Iu (F}, +F, - F) dx . Les limites de l'intégrale
*c
dépendent de la température et de la force appliquée.

Les variables appliquées de cette relation

On peut donc considérer que les obstacles a grande distance sont athermiques et que les obstacles a
courte distance sont thermiques.
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Figure 2-2 :En 1, on voit le mouvement des dislocations géné par des obstacles discrets, alors qu'en
2, le mouvement des dislocations est limité par la résistance du réseau.

A

T T°C

Te
Figure 2-3 : Illustration schématique de l'évolution de 7 en fonction de la température (T°C)
Donc on décompose la CRSS en deux parties : 7 =7*(T)+7;.

O t* est la composante thermique correspondant au franchissement des obstacles &
courte distance (forét de dislocations, atomes d’impuretés ou vallées de Peierls).
A haute température (au-dessus de T¢), I’énergie thermique est suffisante pour
permettre le passage de ces obstacles. A basse température il est nécessaire
d’appliquer la contrainte seuil T pour permettre aux dislocations de franchir les
obstacles.

O =i est la contrainte interne, c’est-a-dire la composante correspond aux passages
des obstacles a longue distance (précipités, joints de grains ou sous-joints). Cette
composante est athermique ; c’est-a-dire qu’a toute température il est nécessaire
de I’appliquer pour permettre le mouvement des dislocations.
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A partir d'une certaine température Tc, la cission critique des monocristaux a tendance a rester
constante. Les valeurs de Tc, la température athermique trouvée dans la littérature, sont rassemblées

700
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]

0 1000 2000 3000 4000
Pourcentage d'Oxygéne (en ppm)

dans le Tableau 10 et la Figure 2-4 illustre les données rassemblées.

Figure 2-4 : courbe représentant la température athermique en fonction du pourcentage d'oxygeéne
0:

Matériau Tc Référence
Ti o (50 ppm 0,) entre 300 K et 500 K [Levine 66]
Tia entre 300 K et 500 K [Sastry 72]
(de 50 ppm a 1360 ppm O5)
Ti o (Oeq = 500 ppm) 492K [Tanaka 72]
Ti o polyecristallin 542K [Tanaka 72]
(Oeq = 500 ppm)
Tia 500K -520K [Tanaka 72]
(de Ogq = 600 ppm a 10000
ppm)
Ti o ( Oeq = 120 ppm) entre 250 K et 550 K [Akhtar 75]
Tia 550K [Naka 83]
(de 1530 ppm & 6960 ppm)
Ti o (Oeq = 3270 ppm) 573K [Farenc 92]

Tableau 10 : Différentes valeurs de la température athermique (1¢)

2.2.4.1 Role de la température sur la cission critique

La variation de la cission critique résolue du plan prismatique ( ou CRSS : Critical resolved Shear
Stress) avec la température est étudiée sur des monocristaux de titane o orientés. Les expériences de
déformation macroscopique mettent en évidence une forte augmentation de la CRSS du glissement
prismatique a basse température (Figure 2-1).
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Figure 2-1 : Evolution de la CRSS avec la température

Le volume d'activation V*, en réalité il vaudrait mieux parler d'une aire d'activation v*/b. Celle-ci
représentant la surface balayée dans le plan de glissement lors du franchissement de l'obstacle. Cette
aire ou ce volume donnent une idée de 1'étendue de I'obstacle considéré.
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Figure 2-2 : Evolution du volume d'activation avec la température dans le titane pur

L’évolution du volume d’activation avec la température ne présente pas de changement de pente
entre 0 et 350 K (Figure 2-2). Le mécanisme gouvernant le mouvement des dislocations dans le
domaine de température est le méme. Par contre, V* présente une discontinuité vers 350 K qui
correspond également a une singularité de la limite d’élasticité [Naka 82 et Levine 66]. Il y a donc
un changement de mécanisme a 350 K [Levine 66].

2.2.4.2 Role de la température sur les impuretés interstitielles.
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Le titane o présente une grande sensibilité 4 la présence d’interstitiels : ’augmentation de la CRSS
a basse température est d’autant plus important que le cristal est chargé en impuretés interstitielles
(atome d’oxygene en particulier). De méme 1’énergie d’activation ou le volume d’activation (V*)
diminue fortement avec la concentration en oxygéne [Conrad 81] (Figure 2-1).

TTm
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o
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Figure 2-1 : Influence de la concentration en impuretés interstitielles sur V* et sur la CRSS

Williams et al. ont mis en évidence I’influence des impuretés sur la déformation des nuances de
titane pur contenant entre 475 et 5200 ppm d’oxygene. A partir d’une concentration de 1800 ppm,
la déformation se localise dans les bandes de glissement a 77 K. Aux faibles concentrations, la
déformation est homogéne & 300 K. Par contre quand la concentration est supérieure a 2000 ppm ,
la déformation est localisée a température ambiante.

Kahveci ef al. remarquent également que I’augmentation de la concentration en oxygeéne diminue
I’homogénéité de la déformation [Kahveci 88]. D’autre part ils observent un changement de
glissement principal : aux faibles concentrations (inférieures a 2500 ppm) le glissement prismatique
est préférentiellement activé. Pour des concentrations comprises entre 2500 ppm et 0,99% le
glissement pyramidal 7; devient majoritaire. Aux fortes concentrations, le glissement basal est
majoritairement observé. Ce changement de mode de glissement serait dii a2 une mise en ordre

préférentielle de I’oxygeéne suivant la direction (1 123) induisant un durcissement des plans
prismatiques puis pyramidaux [Churchman 54].
Moskalenko et Puptsova ont envisagé la formation de paires d’atomes d’oxygéne a partir de

concentration de 1’ordre de 2500 ppm pour expliquer la forte dépendance de la CRSS avec la
concentration [Moskalenko 74].

En résumé, il apparait que la teneur en éléments interstitiels influence fortement les modes de
déformation du titane a.. Les atomes s’organisent préférentiellement suivant une direction pour
tendre vers la mise en ordre. La premiére étape est la formation de paires qui vont bloquer les
dislocations (vers 2500 ppm). L’homogénéité de la déformation diminue avec 1’augmentation de la
concentration et le glissement principal passe du plan P au plan 7; puis au plan de base.

Le mécanisme thermiquement activé contrdlant le mouvement des dislocations est gouverné par les
impuretés interstitielles.
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2.2.4.3 Role de la température sur le maclage
Paton et Backofen ont montré que le systéme de maclage principal en compression changeait en
dessous de 350°C [Paton 70]. Comme le montre la Figure 2-1, pour

0 T <350°C le maclage est de type (1122)

0 T >350°C le maclage est de type (1011)

100 _§ J'E : | 90 % Confiance |
80 |
- Micle (1122 Micle (1011) "
g 60 — >
E 40 :
S ?
e \ g
20 —
9*---.._%

0
0 100 200 300 400 500 600 700 800
Température [°C]

Figure 2-1 : Evolution en compression du systéme principal de maclage avec la T°C

On remarque également sur cette courbe que le volume de macle est faible au-dessus de 600°C. Il
est également bien connu que la contrainte de maclage diminue fortement quand la température
diminue [Conrad 81]. Le maclage est donc un systéme intervenant principalement a basse
température.

Pour des températures inférieures a 300 K, le maclage est prépondérant et le systéme principal en
tension est (1072) [Yoo 91].

2.2.4.4 Synthese

Le systéme principal de glissement du titane o est le glissement des dislocations <a> le long des
plans prismatiques. Ce mode de déformation est trés fortement thermiquement activé. A basse
température on observe une anisotropie de vitesse entre les parties vis et les parties coins des
boucles de dislocations. Contrairement aux parties coins qui ont un ceeur planaire, les parties vis
possedent une structure de ceeur complexe. Ces derniéres ont un cceur étalé sur les trois plans avec
un étalement principal sur le plan prismatique et deux étalements secondaires soit sur le plan de
base soit sur les plan 1. La détermination univoque de 1’étalement secondaire n’est pas encore
établie.

Le glissement secondaire dans les plans 7t; est observé jusqu’a 150 K, le plus souvent en tant que
glissement dévié a partir du plan prismatique. Le glissement dans les plans de base est observé a
plus haute température (au-dela de 500 K).
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Enfin, pour satisfaire le critére de von Misées, deux modes de déformation sont en concurrence.
Dans le domaine des basses température, le maclage de type (l OT2) ainsi que le maclage secondaire
(1121) interviennent. Au-dessus de la température ambiante le glissement <c+a> devient
prépondérant par rapport au maclage.

2.2.5 Déformation de la phase B

La phase B de structure cubique centrée ne représente qu’une faible fraction volumique de I’alliage
TA6V (15% au maximum). II est cependant nécessaire de connaitre ses modes de déformation afin

d’analyser sa capacité a accommoder les déformations de la phase o majoritaire.

Nous allons aborder les modes de déformation des structures cubiques en général, puis des alliages
B de titane. La fraction volumique dans 1’alliage TA6V est faible; elle peut atteindre une valeur(
maximale de ’ordre de 15%. De plus, elle se présente sous des formes complexes (renforcée par
des précipitations o) et de faible taille. Son rdle est essentiellement un réle d’accommodation de la
déformation de la phase o majoritaire. Trés peu d’auteurs ont essayé d’identifier les mécanismes de
déformations de cette phase [Niimoni 90, Welsch 77].

2.2.5.1 Systémes de glissement.

Les métaux de structure centrée (Fe, Nb, Ta, V, Mo...) se déforment suivant les directions %(1 11)

dans les plans {110}, {112} et pour quelques exceptions (Na, K, Cr), suivant {123}. Les lignes de
glissement sont en général trés sinueuses ce qui indique que le glissement dévié peut se produire
facilement. Les dislocations peuvent glisser du plan {110} vers {112} et vice-versa. [Vitek 74].

A basse température, ’activation de la déformation par glissement est réduite et la déformation par
maclage dans les plans {112} suivant la direction de maclage <111> intervient [Kelly 73].

{110}

{112}

Figure 2-1 : Plans de glissement de la structure cc

2.2.5.1.1 Structure de dislocations des dislocations dans le réseau cc.

De la méme maniére que dans les métaux hc, la déformation des métaux cc présente des anomalies
a basse température :

0 Laloi de Schmid n’est pas systématiquement respectée.

0 og présente une trés forte sensibilité a 1a température [Kubin 71].
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O Les dislocations sont majoritairement de caractére vis [Louchet 79].

La déformation suivant le plan {112} présente une forte asymétrie entre la traction et la
compression [Kubin 71, Vitek 74]. Koss et Chessnutt ont mesuré une différence entre les CRSS des

deux plans de la méme famille : i) > Fan) [Koss 72].

Diverses structures complexes de cceur ont été proposés pour expliquer ces anomalies. Plusieurs
configurations d’étalement sur les plans {112} et/ou {110} sont proposées dans la littérature [Vitek
74, Kubin 79].

C’est a partir de ce mod¢le de dissociation que Naka a imaginé la configuration complexe des
complexe des dislocations <a> dans le titane a.

2.2.5.2 Influence des éléments d’alliage.

Dans le titane pur, la phase  n’est pas stable a température ambiante. La phase cc, observée dans la
littérature, est toujours issue d’un alliage de titane renforcé en éléments bétagénes Nous allons
aborder I’influence de ces éléments d’alliages sur les modes de déformation.

Il est gén€ralement admis, que les modes de déformation activés dans la phase dépendent de sa
stabilité chimique i.e. de sa composition en éléments bétagénes [Hanada 88]. '

2.2.5.3 Synthese

Selon sa composition en €léments stabilisants bétagenes, 1a phase B se déforme suivant différents
modes ; Pour des faibles concentrations le maclage {332}<113> - peu commun dans les cc -
intervient et semble étre li€ a la formation de phase w. La phase P stabilisée se déforme comme les

meétaux cc classiques soit par glissement %(l 11) soit par maclage {1 12J(111).

2.2.6 _Accommodation de la déformation.

Nous connaissons maintenant le comportement individuel de chacune des phases. Ce dernier
paragraphe expose le comportement global de 1’alliage, c’est-a-dire les problémes
d’accommodation de la déformation dans les deux phases. Nous aborderons ainsi le rdle des
relations d’orientation entre o et B puis le role des interfaces sur le mouvement des dislocations.

2.2.6.1 Relation d’orientation.
La germination de plaquettes o0 Widmanstitten ou d’aiguilles de martensite suit les relations
d’orientation de Burgers (0001),, = (011) jer(1120) = (1T 1),;' Ces relations induisent des

coincidences entre les plans et directions de glissement de la phase o et la phase B tels que :

(0170)_ ||(21 1) yer(0001)  [(011),
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Figure 2-1 : Coincidence entre systémes de glissement
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Les colonies de lamelles peuvent ainsi se déformer comme un seul grain ol le glissement est initié
dans la phase o et cisaille la phase  [Banerjee 93].

2.2.6.2 Rdle des interfaces.

Dans I’alliage TA6V, il existe plusieurs types d’interfaces : les joints entre o', les interfaces entre
grains o' et la matrice (o’ ou lamelle a") et les interphases entre B et o".

Les grains o' n’ont pas de relation d’orientation particuliére avec la matrice. Les interfaces entre
grains et les interphases o/p sont quelconques. Par contre les structures o secondaires suivent les
relations de Burgers. Ce paragraphe expose la différence de comportement des dislocations, vis
vis de ces deux types d’interfaces.

Dans les grains o, les dislocations forment des empilements au niveau des joints [Welsch 77].
Jones et Hutchinson ont observé des bandes de glissement issues des joints triples ou des interfaces
entre les grains o' et les grains de B transformée [Jones 81]. Feaugeas émet également I’hypothese
de source au niveau de ces interfaces o/B [Feaugeas 94]. Dans ce cas, les interfaces sont donc un
obstacle au glissement du fait de leur forte désorientation.

Dans les structures aiguillées les interphases sont trés souvent traversées par les plans de glissement
[Ankem 80, Banerjee 93]. D’autre part, les interactions élastiques entre o et  dues aux relations
d’orientation, produisent des concentrations qui peuvent induire dans 1’une ou I’autre phase des
systémes de glissements secondaires inattendus par rapport aux déformations du monocristal
[Ankem 80]. Ankem et Margolin ont calculé les déformations élastiques au niveau de I'interface
o/p dans une structure de type Widmanstitten suivant les relations de Burgers [Ankem 80]. Les
contraintes dues a I’interaction élastique peuvent atteindre 30 2 50% de la cission critique des plans
selon la direction de I’axe de traction. Ainsi les contraintes élastiques dans B favorisent (0001)(1120)

dans o. Les glissements majoritaires du monocristal (P et ;) sont moins favorisés. De la méme
maniére le glissement {110}<111> est favorisé dans p.

2.2.6.3 Dureté relative des deux phases.
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Le comportement de la phase 3 par répport a la phase o’ n’est pas clairement établi . On considére
généralement que la phase P est plus dure que la phase o.. Mais certains auteurs affirment le
contraire [Welsch 82].

Si I’on ne se fie qu’a la fraction volumique, la phase P serait plus dure que la phase a.. Une
augmentation de la fraction volumique de phase B augmente la limite d’élasticité de I’alliage
[Ankem 86].

2.2.6.4 Synthese
Les grains a primaires de I’alliage TA6V se déforment suivant les mémes systémes que le titane o
monocristallin. Les dislocations sont essentiellement vis et glissent dans les plans prismatiques.

Du fait de la présence d’éléments d’alliages, on observe un important durcissement par solution
solide. D’autre part, les traitements thermiques peuvent favoriser la mise en ordre a courte distance
d’oxygene et/ou d’aluminium et ainsi induire la localisation de la déformation. De plus la présence
d’oxygene peut induire un changement de glissement principal.

Les structures aiguillées de type Widmanstitten ont un comportement particulier du fait des
relations d’orientation de Burgers qui existent entre la phase o et la phase B ; Les interfaces sont
trés souvent traversées par les plans de glissement. Les contraintes dues aux interactions élastiques
entre les deux phases favorisent le glissement basal dans la phase c.

2.2.7 Conclusions

La phase o hexagonale du titane présente des anomalies de comportement & température ambiante.
Le non-respect de la loi de Schmid et la différence de mobilité des dislocations vis et coins
témoignent de 1’étalement du cceur des dislocations vis. Le mécanisme thermiquement activé est
compos¢ d’un mécanisme semblable au mécanisme de Peierls ou la force de friction est due 2
I’étalement du cceur. Les impuretés interstitielles en affectant la structure de cceur des dislocations

ont un effet durcissant.
La phase [ cubique centrée est étudiée par analogie aux autres métaux cc et aux alliages B du titane.
Dans les métaux cc purs, le ceeur des dislocations vis de type %(1 11) est également étalé sur

plusieurs plans. Pour les alliages, le mode de déformation de B dépend de sa stabilité et donc de sa
concentration en €léments bétageéne. Avec la stabilité croissante, le mode de déformation principal
passe de la transformation martensitique induite par la contrainte au maclage peu commun
{332}<113> puis enfin au glissement classique des métaux cc : {112}<111>,

L’alliage TA6V contient généralement une fraction volumique de phase o majoritaire (supérieure 2
80%). La phase o primaire du TA6V se déforme de la méme maniére que le titane o pur. La
presence d’éléments d’alliage et d’impuretés peut contribuer 2 la localisation de la déformation ou
au changement de mode principal. Enfin la phase B joue un réle d’accommodation de la
déformation. Du fait des relations d’orientation, I’interface o/p est facilement traversée et le
glissement basal peut étre favorisé dans la phase o et {110}<111> dans B. Selon le traitement
thermique, la phase B forme de la martensite induite par la contrainte ou se déforme par glissement.

2.3 Comportement mécanique macroscopique du TA6V

2.3.1 Anisotropie élastique
Le but de ce paragraphe est de décrire sommairement la théorie de 1’élasticité anisotrope et de s’en
servir pour amener une discussion sur les différentes variables intéressantes dans le cadre de ce
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travail : le calcul macroscopique des propriétés élastiques, les dislocations dans un milieu
anisotrope et, pour finir, la dépendance des constantes élastique en fonction de la température.

2.3.1.1 Calcul macroscopique du module d’Young E

Le modgle le plus simple pour calculer les propriétés élastiques d’un matériau polycristallin est de
prendre en compte uniquement la texture. Celui-ci, dans lequel on fait abstraction des interactions
entre grains, consiste a effectuer une moyenne sur ’espace des orientations cristallographiques,
pondérée par la fonction densité des orientations (F.D.O.), du tenseur des constantes élastiques
[Voigt 1887] ou des compliances élastiques [Reuss 29].

En effet, les propriétés élastiques d’un cristal peuvent étre décrite soit par le tenseur des constantes
de compliance sjq , soit par le tenseur des constantes élastique Cij (S et C sont des tenseurs d’ordre
4). Les cristaux ne sont pas intrinséquement isotrope, en tout cas, en ce qui concerne leurs
propriétés élastiques.

Pour décrire le comportement élastique tridimensionnelle d’un monocristal, il faut 21 constantes.
Plus le degré de symétrie du cristal est grand moins on a besoin de constantes pour décrire ses
propriétés. Par exemple, pour calculer les propriétés élastiques dans les cristaux cubiques, qui ont le
degré de symétrie le plus élevé, il suffit de deux constantes A et p (appelées constantes de Lamé).

Pour les métaux hexagonaux, il faut 5 constantes indépendantes et donc les cristaux hc sont trés
fortement anisotropes (intrinséquement). Les composantes de la matrices de compliances sont :

S, S, Sy 0 0 0
Sy, S, S, 0 0 0
Sy S, S, 0 0 0
0 0 0 S 0 0
0 0 0 0 S 0
| 0 0 0 0 0 28, - S))]

La solution du champ de contrainte autour des dislocations, leurs énergies €lastiques et 1’interaction
entre dislocations est basé la plupart du temps sur la théorie de 1’élasticité isotrope, qui est bien
souvent inadéquate méme pour les cristaux cubiques.

Les propriétés physiques telles que I’€lasticité ou la dilatation thermique, sont isotropes dans le plan
de base de la maille hexagonale. Ceci entraine que la connaissance de la figure de pdle (0002) suffit
pour caractériser complétement les propriétés élastiques ou thermiques du polycristal [Nakatsuka
80, Humbert 90]. Ceci se traduit donc, au niveau des angles d’Euler, par le fait que 1’angle ¢, est
superflu.

Les composantes d’un tenseur de rang 4, dans un repére défini par sa rotation g autour des axes de
référence du monocristal, sont données, conformément aux régles de transformation tensorielle, par
la relation :

S (&)= a.n(g)a;, (8)a, (8)a), (8)S .,

Les a;i(g) sont les coefficients directeurs permettant de définir les axes du cristal par rapport a des
axes de références (les axes macroscopiques par exemple). Les sjjq désignent les compliances
élastiques du monocristal, qui présentent les symétries suivantes :

Sijk1 = Sijlk = Sjilk = Sklij

La valeur moyenne des composantes peut alors s’écrire :
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Le produit des quatre cosinus directeurs peut se développer en une série de fonctions harmoniques
sphériques généralisées au rang 4 et ne nécessitant que les rangs 1 pairs [Humbert 90] :

Comparaison Module d"Young pour le titane

150000
140000 kil IS
130000 L,
120000 ",/ x  Expérimentale
110000 .L ¥ / [ —— Calculée

100000
90000
80000

Module d"Young E (MPa)

0 15 30 45 60 75 90
Angle (%)

Figure 2-1: Comparaison entre le module d'Young expérimental de la thése de Medina [Medina 95]
et les calculs suivant Humbert [Humbert 90] en utilisant une orientation idéale (voir figures de
poles jointes)

2.3.1.2 Les dislocations dans un milieu anisotrope élastique

La détermination des systémes de glissement de la déformation plastique des matériaux hc se
discute assez fréquemment en termes de théorie élastique anisotrope [Tyson 67, Numakura et al.
92]. Bien que, dans beaucoup de cas, elle ne permet pas d’expliquer les observations
expérimentales, elle peut servir de base a certaines réflexions.

En terme de théorie d’élasticité anisotrope, le plan de glissement favorable d’une dislocation, ayant
un vecteur de Burger donné sera soit le plan sur lequel 1’énergie totale est la plus faible, soit le plan
sur lequel la contrainte requise pour le mouvement de glissement est la plus basse.

2.3.1.3 I’énergie totale
L’énergie totale d’une dislocation est la somme de 1’énergie du cceur E, de la dislocation et de
1’énergie élastique emmagasinée dans son champ de contrainte E; .

Comme I’énergie du ceeur est faible (10% de 1’énergie emmagasinée) et est peu anisotrope, nous
considérerons que I’énergie €lastique. L’énergie €lastique par unité de longueur d’une dislocation
dans un milieu anisotrope est donnée par :
2
E, = ):i £)
3 To
ou K est le facteur d’énergie qui est fonction des constantes élastiques et de 1’orientation de la

dislocation, R est le rayon du champ de contrainte autour de la dislocation, ry est le rayon du cceur
de la dislocation de vecteur de Burger b.
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Figure 2-1 : Systéme cartésien pour une dislocation dans un he.

L’expression analytique pour les facteurs d’énergie K des dislocations dans le cristal hexagonal a
été donnée par Teutonico [Teutonico 70, 73] et Foreman [Foreman 55] :

Kbg = Ky b + Kybj + Ky3b3 + 2K 3b,bs

Dans cette expressions, les quantités (b, by; b3) sont les composantes du vecteur de Burger 5, dans
le repére cartésien (%,,%,,%,) dans lequel X, est paralléle 4 la dislocation, %, se situe dans le plan
basal et ¥, fait un angle aigu avec I’axe ¢ (voir Figure 2-1).

Les quantités (K11, K22, K33 et K;3) sont fonction seulement des 5 constantes indépendantes (c11, c33,

Cas, C12, C13) €t de O I’angle entre 1’axe de la dislocation et I’axe ¢ . Les formules nécessaires sont
données en annexe.

Nous considérerons les dislocations avec les vecteurs de Burgers @, ¢ et ¢+a . Sur de simples
considérations géométriques, nous sommes capables d’écrire les composantes des vecteurs de
Burger en fonction de deux angles : 6 et A, ot A est défini comme 1’angle entre le plan prismatique
contenant les 3 vecteurs de Burgers et le plan prismatique contenant la dislocation (voir Figure 2-1).

En définissant Kb comme le facteur d’énergie d’une dislocation avec le VB : b, , on obtient :

K, = K, cos® Ocos® A + Ky, sin® A + K5 sin® @cos® A — K5 sin20cos® A4
K, = Ky sin” @+ K33 cos® 8+ K, sin26
Kﬂa(cz +a2) = K;,(csin@ - acosBcos A)* +Ky,a” sin® A + 1(33(asi.1:|6’(:05/1+.su:ca56)2

+ Kla[(cz —a? cos’ A)sin 20-2accosA cosZB]
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3 TECHNIQUES EXPERIMENTALES

Ce chapitre expose les différentes techniques expérimentales utilisées au cours de I’étude ainsi que
les différents programmes informatiques élaborés dans le cadre de cette étude.

La premiére partie expose les essais mécaniques & chaud, les techniques de caractérisation de la
microstructure et les techniques d’observation en MET post mortem et particulier la méthode
utilisée pour déterminer les mécanismes de déformations.

La deuxiéme partie décrit les différents programmes informatiques, la détermination de I’orientation
d’une cristallite 4 I’aide des lignes de Kikuchi, un rappel sur les lignes de Kikuchi sera fait, puis la
détermination du mécanisme de déformation de cette cristallite (le vecteur de Burger des
dislocations, la direction de la ligne des dislocations, le plan de glissement des dislocations). Un
apergu du programme de détermination des systeémes de maclage sera fait, bien que nous n’ayons vu
aucun macle : 1a base de ce programme servant aussi pour la détermination des joints de grains. Et
enfin nous expliquerons les programmes de détermination de I’épaisseur de la lame mince et de
calcul des facteurs de Schmid.

3.1 Essais Mécaniques

Les essais mécaniques sont des essais de traction et de compression effectués dans une gamme de
température entre 25°C et 800°C.

3.1.1 Machine de traction.

Les essais de traction ont été effectués sur une machine de type ZWICK équipé d’un four
permettant de maintenir 1’échantillon A haute température. Comme les éprouvettes de traction sont
plates et qu’elles sont effectuées en température, il n’a pas été possible de fixer d’extensométre a
couteaux pour mesurer la déformation au cours de 1’essai (Figure 3-1). La déformation enregistrée
correspond au déplacement de la traverse.

La machine n’étant pas équipée d’un systéme informatique permettant le pilotage de la vitesse de la
traverse, celle-ci est constante durant 1’essai (le résultat intrinséque d’une vitesse de traverse
constante réside dans la variation de la vitesse de déformation durant I’essai).

Les deux vitesses de traverse choisies sont 100 mm/min et I mm/min. Ce qui correspond a des
vitesses de déformation moyennes.

3.1.2 Eprouvettes de traction.

Les éprouvettes plates (voir Figure 3-1) ont subi des essais interrompus a 10% et a rupture. Il est a
remarquer la forme particuliére en triangle des tétes d’éprouvettes, due a la présence de mors de
serrage d’une forme spécialement congue pour cette utilisation. Ce montage particulier permet,
contrairement au mors 2 griffe, de pouvoir faire des observations microstructurales aprés essais dans
la zone peu affectée par la déformation située dans les tétes de I’éprouvette.

Les dimensions des éprouvettes de traction a chaud sont normalisées suivant la Norme Européenne
EN 10002, qui prévoit une longueur utile de 1’éprouvette de lp = 5,65 \So.

Les éprouvettes ont été découpées soit a 0°, 45° ou 90° par rapport a la direction de laminage.
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Figure 3-1 : Formes des éprouvettes de traction et de compression (selon norme EN 10002)

3.1.3 Machine de compression
Les essais de compression sont menés sur une machine de type MTS, équipée d’un four permettant
de procéder a des essais a différentes températures et pilotée par un systéme informatique,

Testoware SX.

Cette machine présente I’avantage de pouvoir adapter la vitesse de la traverse afin d’obtenir une
vitesse de déformation constante durant I’essai.

Les vitesses de déformation choisies sont £=102s" et é=15"".

3.1.4 Eprouvettes de compression.
Le diametre faible (4mm) des éprouvettes s’explique parce qu’elles ont été prélevées dans
I’épaisseur de la tdle (5 mm), puis tournées pour obtenir les dimensions données sur la Figure 3-1.
Les arétes du cylindre sont chanfreinées et les surfaces en contact des pistons sont rugueuses de
maniére a obtenir une forme en tonneau pendant la déformation. Les dimensions du cylindre ont été
choisies de maniére a éviter le flambage (c'est-a-dire L/d < 3).
La génératrice de ces éprouvettes cylindriques forme soit un angle de 0°, soit de 45°, ou soit de 90°
avec la direction de laminage de la téle initiale.

3.2 Caractérisation de la microstructure

Les caractérisations microstructurales ont étés réalisés par microscopie optique, MEB, MET,
microanalyse et diffraction des RX. Cette partie est consacrée a la description de ces techniques et
aux préparations d’échantillons.

3.2.1 Préparation des échantillons

Microscopie optique.
L’échantillon brut de TA6V a été poli mécaniquement jusqu’au papier 1200, puis a la pite diamant
de 6,3 pm et 1 pm sur drap feutré. Ce polissage est assez délicat, car un temps trop long ou une
pression inadaptée peuvent provoquer la formation de macles mécaniques. Il a été ensuite procédé a
un polissage mécanique et chimique avec une solution OPS et de la pate diamant de % um,
également sur drap feutré.
Enfin I’échantillon a été attaqué avec le réactif KROLL, qui est une solution contenant :

96 ml d’eau distillée

2 ml d’acide nitrique HNO;

2 ml d’acide fluorhydrique HF.
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L’échantillon a été plongé pendant environ 8 secondes dans cette solution, puis rincé a 1’eau
distillée et a I’alcool et enfin séché. Ces proportions semblent étre un bon compromis entre
I’agressivité de I’attaque et un temps d’attaque facilement gérable par le manipulateur.
MET.
Les observations en MET ont été réalisées sur des lames minces de 3 mm de diametre. Ces
derniéres sont amincies jusqu’a une épaisseur de 80 pm sur papier abrasif puis polies jusqu’au
grade 1200 afin d’obtenir un bon état de surface. Enfin elles sont amincies électrolytiquement au
Tenupol avec un bain (bain A3 de Struers) composee de :

34 % d’éther monobutylique

60 % de méthanol

6 % d’acide perchlorique
Les conditions de polissage : -20°C 30 V. Cette technique permet d’obtenir des lames amincies sur
une large plage mais provoque un amincissement préférentiel de la phase p.
Le polissage ionique permet également d’amincir les échantillons en prenant une tension de 6,5 kV,
un courant de 50 pA et un angle d’incidence de 12°. Cette technique évite I’attaque préférentielle de
la phase P par rapport a la phase o qui est inhérente au polissage électrolytique. Cependant le
polissage n’est pas uniforme et ne permet pas d’obtenir de grandes surfaces amincies (zones
amincies inférieures a la taille d’un grain).
C’est donc le polissage électrolytique qui nous avons utilisé durant cette étude.

3.2.2 Caractérisation et analyse des phases.
Analyse RX.
Les paramétres de maille et les fractions volumiques des différentes phases en présence sont
mesurés par diffraction X avec une anticathode en cobalt de longueur d'onde A= 0,178901 nm. La
fraction volumique est estimée par le calcul des aires relatives des pics de la phase o et B et par
analyse d'image.

3.3 Détermination des systemes de déformation en MET

La détermination des systémes de déformation au MET s’effectue en plusieurs étapes que nous
allons détailler ici.

3.3.1 Détermination de I’orientation du grain
La premiére phase est la détermination de I’orientation du grain. Il existe différentes méthodes pour
déterminer |’ orientation d’un grain en utilisant par exemple les diagrammes de points, les
diagrammes de Kossel, les diagrammes LACBED (Large Angle Convergent Beam Electron
Diffraction) ou les diagrammes de Kikuchi. La détermination de l'orientation des cristaux au moyen
du diagramme de point est imprécise (~3° d'erreur angulaire). Pour une précision plus fine (de
I'ordre ~0,1°), on utilisera préférentiellement les diagrammes de Kikuchi. Nous renvoyons le lecteur
désireux d’en savoir plus sur les articles écrit par R. Schwarzer [Schwarzer 89], E. Bouzy et al.
[Bouzy 99] ou Morawiec [Moraview 99].
La diffraction des électrons par des échantillons relativement épais (1000 A et plus) fait apparaitre,
en plus des taches de diffraction, des paires de lignes blanches et noires. Ces lignes qui se déplacent
en bloc lorsqu’on bascule I’échantillon portent le nom de Kikuchi qui, en 1928, a donné une
explication 2 leur origine.

3.3.2 Origine des lignes de Kikuchi

Soit un faisceau d’électrons tombant sur un cristal (Figure 3-1). Si le cristal est assez €pais, une
partie des électrons, diffusés inélastiquement, tombe sur des plans (hkl) et est diffusée
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¢lastiquement, lorsque la loi de Bragg est satisfaite (Figure 3-2). Les faisceaux d’électrons qui
arrivent sous I’angle de Bragg 65 sur la famille de plans réflecteurs (hkl) sont & leur tour diffractés.

électron incident

Figure 3-1 : Représentation schématique de la diffusion inélastique localisée sur un seul point de
l'éprouvette

Comme ’intensité diffusée inélastiquement diminue quand 1’angle de diffusion augmente, alors
Iintensité diffusée K, est plus grande que K; . Le faisceau initialement le plus proche de I'axe
optique est le plus intense donc le faisceau diffracté sera plus intense.

Axe optique

Echartillon

Surléeran—- - — - — - — = — - — = — —'_-—'—'_—"—:—
Spot Central Ligne de déficit "%/_ Ligne d'excés
)

. K
Ki % 2
%

%,

Figure 3-2 Formation et interprétation des lignes de Kikuchi
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Figure 3-3 : Représentation schématique de la formation d'un diagramme de Kikuchi

La distribution de tous les rayons d’excés et de déficit d’électrons faisant O avec les plans (hkl)
sont deux cénes de demi-angle au sommet (90° -6 ) et d'axe de révolution (la normale au plan
(hkl))(Figure 3-3). L’intersection de ces cones avec un plan perpendiculaire (1’écran) au faisceau
incident donne des paires de branches d hyperboles.

Comme I’angle g est trés petit, les branches d’hyperboles apparaissent sur le diagramme de
diffraction comme des droites paralléles. Les droites sont associées par paires, une droite noire ou
de déficit (K;) et une droite blanche (K3).

Dans tous les cas, la ligne de déficit (K;), apparaissant donc noire, est celle qui est la plus proche de
la tache centrale (Figure 3-2)

Résumé :

Dans 1'approximation des petits angles, l'intersection des cénes d’exces et de deficit d’électrons
avec I’écran est une paire de droites K1 et K2. Ces paires de lignes de Kikuchi sont paralléles a la
trace des plans (hkl) et sont donc perpendiculaires aux vecteurs du réseau réciproque ghii
correspondants.

La séparation angulaire des lignes est 265 .

L’explication du contraste des lignes de Kikuchi est en fait trés approchée. L 'interprétation exacte
de ce contraste est donnée par la théorie dynamique, tenant compte des interactions entre les
diverses ondes.

3.3.3 Acquisition et Indexation des diagrammes de Kikuchi

L'acquisition des diagrammes de Kikuchi nécessite une caméra CCD ayant les caractéristiques
suivantes:

e Une grande dynamique (c'est-a-dire un grand nombre de niveaux de gris)

e Temps d'exposition réglable ( pour pouvoir minimiser la saturation des tiches les plus

brillantes)

e Résolution d'au moins 512 x 512 pixels

e Possibilité de pouvoir coupler les pixels (binning) afin d'améliorer la dynamique
Le traitement des diagrammes avec un filtre (Krieger-Lassen) permet d'exalter les bandes du fond
continu. Le filtre est du type :

62



Lor = exp(log(I) — passe-bas(log(I)))
Et donne le résultat ci dessus (Figure 3-1).

Figure 3-1 A) image non traitée B) Image traitée avec le filtre homomorphique

Acquisition des bandes

Quelques régles a respecter pour le logiciel élaboré au laboratoire :
1. Minimum trois bandes non concourantes
2. Spot central a I'intérieur du triangle définit par les trois bandes
3. Les trois bandes sont rentrées dans le sens trigonométriques

Figure 3-2 Exemple d'acquisition de bandes de Kikuchi en respectant les régles établie ci-dessus

Indexation
I faut calculer pour chaque ligne les coefficients a et b de I’équation y = ax + b (voir Figure 3-3).
Puis définir pour chaque ligne un vecteur allant du centre O (Spot central) & M (Point correspondant

_— —

a la plus petite distance a la droite avec A P;-OM, =0). Le sens des vecteurs est choisi de maniére a
respecter le sens trigonométrique. La somme des trois vecteurs doit &tre nulle, par construction.

- ———— —

Nous obtenons pour chaque ligne, les vecteurs 7, = OM| et r; =O0M,
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Figure 3-3 : Les quatre points (P1, P2, P3, Ps) forment la paire de lignes de Kikuchi

Nous détaillons dans le paragraphe suivant la technique employée, le programme d'indexation se
base sur ces calculs et sur quelques critéres afin d'obtenir la bonne orientation.

Une premiére sélection s'effectuera sur le critére de largeur de bandes,

Une seconde sur le critére d'angle entre les bandes.

L'étape d'indexation consiste a associer a chaque bande un plan cristallographique

3.3.4 Procédure d’indexation des diagrammes de Kikuchi

La méthode utilisée est basée sur une routine développée par Thomas et al. (1967), un des pionniers
de la cartographie d'orientation par les diagrammes de Kikuchi (Kikuchi Map). Le but est de
déterminé la direction du faisceau primaire [UVW], qui se trouve dans I'axe optique (voir Figure
3-1). Pour obtenir une indexation , il faut au moins trois bandes dans le diagramme. Les données a
notre disposition sont les vecteurs 7, L (la longueur de chambre) et les parameétres cristallins du

matériau.
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Faisceauprinsie Faiscesuprimaire

Figure 3-1 : :Une paire de lignes de Kikuchi des plans réflecteurs se croisent aux points A, B et C.
Les distances de O aux points A, B et C correspondent aux angles entre la direction du faisceau et
les trois axes de zones tandis que les angles a, [ et y correspondent aux angles entre les normales
au plan. a est l'angle entre (hi ki l1) et (h2 k2 12), etc.

Les Figure 3-3 et Figure 3-1 illustrant la formation des lignes de Kikuchi pour une inclinaison
quelconque des plans réflecteurs (hkl) par rapport au faisceau transmis permettent d’écrire :

1gp= %"E . Nous suivrons le développement décrit par Schwarzer [Schwarzer 89] qui se déroule

ainsi :
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Figure 3-2: Représentation schématique du trajet des électrons

dans un diagramme de Kikuchi

La largeur de bande est : b; =r;, -r;, , ainsi que :

tan(p; - 6) = tanar = 2
tan(p; +6) = tan f1= 1

Ce qui permet d'écrire (théoréme de l'addition pour la tangente)

T =Th

L-(1+ Tia "}‘2]
Lz

en insérant la loi de Bragg

tm(ﬁ—a):tan?,-g:

2-si.n9=£sstan2-9

tTa~te _, o AL
1 ——=

1
Tt

LZ
Cette premiére étape nous permettra d'indexer les plans réflecteurs (hkl), ensuite nous rechercherons
la direction [UVW], pour cela, on s'appuiera sur 1'équation ci-dessous:

Avec m=A-L et s; =
1+

. .-
L-(l— il "?2)
LZ
L'angle (90° - p;) entre la normale au plan (hkl) et la direction du faisceau primaire [UVW] s'écrira
donc:
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dt'
I Uvw
Avec d; la distance interréticulaire du plan (hkl) et Iyyw le vecteur identité de la direction [UVW].
Nous n'avons plus qu'a résoudre le systéme de trois inconnues (U,V et W) avec les trois équations.

3.3.5 Contraste des dislocations et détermination du vecteur de Burgers

Une dislocation perturbe la distance dyyq entre les plans cristallographiques (hkl) ainsi que leur
orientation 6g. Un cristal étant placé de telle sorte que la relation de Bragg soit vérifiée pour un plan
cristallographique donné, la présence d’une dislocation détruit localement les conditions de
réflexion puisque le réseau est déformé élastiquement autour de celles-ci. Elle apparaitra comme
une ligne sombre sur le champ d’observation si on se trouve en champ clair et comme une ligne
claire si on se trouve en champ sombre. Mais, dans certaines orientations particuliéres, cette
extinction n’aura pas lieu : ce sera le cas pour une dislocation vis dans le plan de réflexion et pour
une dislocation coin perpendiculaire a ce plan, puisque alors les déplacements provoqués par la
dislocation sont dans le plan de réflexion et ne modifient ni dyy ni 5. En somme la condition
d’observation d’une dislocation vis par ce « contraste de diffraction » s “écrit donc :

gS¢0
ou g est le vecteur de [hkl]. Pour les plans tels que g.5 = 0, la dislocation n’est pas visible
(condition d’extinction).
Cette condition nous permet alors de déterminer le vecteur de Burger b de la dislocation et ceci en
trouvant au moins deux réflexes de diffraction g; et g; ou cette dislocation disparait. Il nous est
apparu judicieux de récapituler dans le tableau suivant, les conditions d’extinction pour les

hexagonaux.
Dans le cas des dislocations coins qui possédent un champ de déformation plus complexe

cos (90°-—p,-) = (hu+ kv +iw) .

I’extinction aura également lieu a la condition supplémentaire suivante : g. (5 A ﬁ) =0

avec # un vecteur orienté dans le sens de la ligne de dislocation. Par contre, dans le cas de
dislocations parfaites & caractéres mixtes, nous n’aurons pas une extinction totale de la dislocation
(c'est-a-dire g.5 = 0). Mais il existe toujours un minimum de contraste ( g.5 =) il est presque
toujours possible de déterminer le vecteur de Burgers d’une dislocation. En principe il est
également possible de déterminer de la méme fagon le vecteur de Burgers de dislocations partielles
a la différence que le critére d’extinction est g.b =n.

Cette méthode de détermination du vecteur de Burgers est imprécise, une méthode, plus précise,
consiste a comparer le calcul de la répartition de I’intensité le long de la dislocation et 1’image de la
dislocation (Image Matching). Cette démarche fait appel a des simulations difficiles 4 mettre en

place.

3.3.6 Détermination du plan de glissement
Enfin, aprés avoir déterminé I’orientation du grain et le vecteur de Burger de la dislocation, la

derniére étape consiste a déterminer le plan de glissement de la dislocation.
La détermination du plan de glissement s’effectue a partir de la direction de la ligne de dislocation.

3.3.6.1 Direction de la ligne de dislocation
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Faisceau primaire
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Figure 3-1 : Représentation schématique de la ligne de dislocation

En tenant compte de la rotation entre I’image et le cliché de diffraction, la direction
cristallographique de la ligne de dislocation, dans le plan de projection, sera mesurée (#,,, ).
De cette direction et grice a la direction connue du faisceau primaire (7,,,,; ), on pourra déterminer
un plan contenant la ligne de dislocation :

Uy XF g = o
Sur ce, 1’échantillon devra étre basculé vers une autre orientation (avec un fort contraste pour une

meilleure visibilité de la dislocation), les nouveaux angles de tilt seront transmis au programme et la
mesure sera faite encore une fois de la méme maniére que pour la premiére projection.

De cette deuxiéme direction projetée, on calculera une deuxiéme normale au plan 7, ,.
La ligne d’intersection des deux plans est la ligne de dislocation recherchée. Elle sera égale & :
; U= ﬁp-l % ﬁp.l
Pour réduire I’imprécision sur la mesure, on fera attention d’avoir une différence angulaire
importante entre les deux orientations. Celles-ci sont obtenues pour un angle de tilt le plus divergent

possible de la ligne de dislocation. Avec cette méthode, on arrive a déterminer la plupart des lignes
dans le cristal.

3.3.6.2 Le plan de glissement

Avec le vecteur de Burger 5 et la direction de la ligne de dislocation # , on peut déja savoir le type
de dislocation, vis, coin ou mixte. Dans les deux derniers cas (pour un angle entre b et ii compris
entre 5° et 95°) le plan de glissement 7 est le résultat du produit vectoriel de betii:

ig=bxii
Pour les dislocations vis b et # sont paralléles, la détermination du plan de glissement nécessitera
dans ce cas, d’autres mesures. Par exemple, dans les alliages de titane, on observe fréquemment un

arrangement de dislocations vis sous forme de bandes de glissement (Figure 3-1), le plan de
glissement pourra étre alors détermine.
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Traces des plans de glissement
avec la surface de 1'échantillon

Echantillon /

\ Plan de glissement

Vecteur de Burgers

Figure 3-1 : Représentation schématique d'un arrangement de dislocations vis sous forme de bande
de glissement

La marche atomique qui, par le mouvement d’une dislocation, nait a la surface, forme elle-méme
une dislocation avec des changements visibles de condition de réflexion.

3.4 Le Maclage

La détermination du systéme de maclage se calcule au moyen de la désorientation entre la matrice
et la macle. On devra donc déterminer 1’orientation de la macle et celle de la matrice. I faudra
s’assurer lors de la mesure, que les points de mesures soient le plus prés possible 1’un de 1’autre,
pour éviter d’éventuelles erreurs dues a la courbure de 1’éprouvette ou due a la rotation du réseau.
Soit Gy I’orientation de la matrice, soit Gt ’orientation de la macle, la désorientation AG sera
calculée ainsi :

AG=G, -G}
Comme chacune des orientations a n orientations symétriquement équivalentes (n est fonction de la
symétrie cristalline, 12 pour les hexagonaux, 24 pour les cubiques,...), le nombre de désorientation
symétriquement équivalente est n® (144 pour les hexagonaux, 576 pour les cubiques,...).
La désorientation sera donnée en angle et axe (0,7 ) :

e A,CCOI[M_Q-_I]

2
et 1= AGas - AG3; ;1= AG3q - AGy3; 1= AGyz - AGy.
Ou ry, 12, 13 sont les composantes de 7 normalisé tel que r; + 1, + 13 = 1. Si ® = 180°; on peut alors

écrire les composantes de 7 ainsi : 7, = \/AG, +1 avec i=1,2 ou 3

Pour les désorientations symétriquement équivalentes, nous avons une combinaison de n axes de
rotation différents avec n angles de rotation différents. Dans le chapitre précédent, on a vu que la
structure centrosymétrique de chaque type de macle se décrit par une rotation de 180° de la matrice
autour de la direction 1; ou de la direction B, qui est perpendiculaire au plan de maclage K.

Les désorientations possibles seront sélectionnées parmi celles ayant un angle de rotation (©)
d'environ 180°. Comme critére supplémentaire, on restreint le nombre de désorientation a celles
dont I'axe de rotation se trouve dans le triangle standard. L'utilisateur n'aura qu'a sélectionner le type
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de maclage en comparant les valeurs calculées aux valeurs théoriques du systéme de maclage
attendu.

3.5 Le calcul de la cission
Pour mieux apprécier le comportement mécanique d’un matériau, il est intéressant de calculer la
cission résolue de chacun des systémes de glissement susceptibles de se mettre en place dans les
grains en tenant compte de leurs orientations et de la contrainte macroscopique appliquée. Ce calcul
permet seulement d’appréhender le comportement mécanique d’un point de vue qualitatif, certaines
hypothéses (pas d’interactions entre grains voisins, tenseur de contrainte microscopique égale au
tenseur de contrainte macroscopique,...) sont trop simplificatrices pour "coller" a la réalité.
Pour un systéme de glissement donné, la relation entre la cission T et la contrainte appliquée o est la
suivante:
T=0-cosg-cos i

¢ I'angle entre 7 (normale au plan de glissement du systéme) et la direction de la contrainte

uniaxiale,

A l'angle entre 7 (direction de glissement) et la direction de la contrainte uniaxiale,

Pour une contrainte donnée o, le glissement se produit si T atteint une valeur critique tc.
Le calcul de la cission tient compte essentiellement d’aspects géométriques.
11 faudra d'abord procéder a quelques changement de repere.

3.5.1 Passage du repére cristallin au repére cristallin triorthonormé dans le cas général
Pour plus de clarté, nous utiliserons la notation "Kg" pour tous repéres liés a la cristallite, et "K"
pour le repére macroscopique.
Soient 2 repéres liés a la cristallite, un repére triorthonormé Kgo avec (i, j, k ) comme vecteurs de
base et un repére lié au réseau cristallin de paramétres de maille (a, b, c, o, B, ) avec (4, b,¢)

comme vecteurs de base (voir Figure 3-1). Les 2 repéres sont liés par une matrice passage 4.
Dans certains calculs, on travaille dans un repére triorthonormé dit "repére international" et défini

a; A c*
a-C‘-sin{E,C'*}
Avec ( 4*, B*, C*) les vecteurs de base du réseau réciproque définis par les relations suivantes :

-

1!
*

g 5 =
par:z=;;1=

e BAE g _EAd &, _dnb
v’ v’ 4

V est le volume de la maille qui se calcule ainsi

V= achl —cos® @—cos® fi— cos® y +2.coisa.cos f.cosy = det (])
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Figure 3-1 : A) Explication géométrique des 9 composantes de la matrice A, B) Quand on place le
repére cristallin suivant le repére international, on obtient certaines composantes nulles dans A.

La matrice passage A, dans le cas général, et quand le repére cristallin est positionné suivant le
repére international( Figure 3-1 B) est :

[ 3
a b.cosy c.cos
7= 0 bsiny c.(cosa;i::lc:ﬂ.cosr)
c.J 1+2.cosa.cos f.cosy -(cos2 @ +cos® B+ cos’ y)]
\0 0 Sy )

3.5.2 Passage du repére du cristal hexagonal Kg ¢ au repére du cristal orthonormeé Kp o
On se place dans un repére cristallin orthonormé Kg o. Il est li€ au repére cristallin hexagonal Kp ¢
représenté par la Figure 3-1.
ds

= NEAY

Figure 3-1 : Repére cristallin orthonormé K,o lié au repére cristallin de I'hexagone Ks.c

A
v

Soit 4 la matrice passage du repére Kg ¢ vers la repére Kg o, dans le cas des matériaux hexagonaux,

la matrice 4 se simplifie car a =b, o = p = 90° et y = 120°, sous forme de tableau nous avons fait
un récapitulatif des notations utilisées (nous utiliserons la notations a 4 indices).
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Systeme Repére orthonormé Kg o Repére hexagonal Kpc
(4 indices)

Direction x (4
y v
z t

LW}

Plan X ]
Y k
Zz i

= I _

Tableau 11 : Notations utilisées pour définir les plans et directions dans le repére orthonormé et
dans le repére hexagonal.

h
x1 [V3 3120 o]” X2/J§1/J§ook
v
y[={0 32 0 o] fet|r|=| o 1o o
z 0 0 O0 cl/a Z 0 0 0 alc
w )

a et c étant les parametres de la maille hexagonale.

3.5.3 Passage du repere de I'échantillon K4 au repére Kpo

Si notre cristallite (indice "Kg") a une orientation G par rapport au repére macroscopique (indice
"Ka"), alors un vecteur ¥ du repére K s’exprimera dans le repére K, ainsi :

Vs =G Vka
Si nous positionnons notre cristallite comme suit (Figure 3-1):
- les axes ¢ sont dans le plan (DN, DT),
- ils sont inclinés d'un angle © par rapport 8 DN

- leplan {1120} est paralléle au plan (DN, DT).

c
DN

A

DL
Figure 3-1 : Orientation du cristal dans le repére de I'échantillon

Nous pourrons exprimer le facteur de Schmid en fonction de I'angle 0 pour le différents systémes de
glissement.

On effectue une rotation d'un angle 6 autour de DL (Figure 3-1). G notre matrice passage du repére
Ka (DL, DT, DN) vers le repére Kp o (7, 7, k ) s'exprimera alors ainsi:
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3.5.4 Le tenseur des contraintes macroscopique

Dans le repére Ky, le tenseur des contraintes macroscopique o pour une traction uniaxiale dans la
direction de laminage est

1 00
O rraction =00 0 0
0 0 0
et pour une compression dans DN :
00 0
T S| 00 B
0 0 -1
A titre d'information on donne les tenseurs des contraintes pour une expansion biaxiale et pour un
fluage dans DN
(1t o000 0 0 0
Opiexp =00 1 0| €t oppee =0(0 0 0
0 0 0 0 01
Dans le repére Kp o, le tenseur des contraintes o s'écrit :
Y 1 0 o 1 _
G -0:G=0:0 cos’@  —sinf-cosf|=0-C
0 —-sinf-cosd  sin’ @

3.5.5 Mode de calcul

Pour chaque systéme de glissement, les vecteurs 7 et m sont exprimés dans la base Kp o puis
normés. Le tenseur des contraintes est également exprimés dans le repére Kp 0. La loi de Schmid

s'écrit alors pour le tenseur de contrainte o :

r=i-o= oy nm; = crl.j(cﬂ. n .mj)
Le facteur de Schmid s'exprime donc par (C; -n; -m; ), on obtient alors I'évolution du facteur de

Schmid en fonction de I'angle 0 pour les différents systémes de glissement (voir annexe).

3.6 Epaisseur de la lame mince

Pour déterminer la densité de dislocations et d’autres parameétres, la connaissance de 1’épaisseur du
domaine étudié est importante. Nous avons donc écrit un petit programme pour calculer 1’épaisseur
de la lame mince, qui se base sur le nombre n de franges d’égale inclinaison ( appelées aussi franges
d’égale épaisseur, ou encore contours d’épaisseur) : les distances entre les extrémaux de 1’intensité
dépendent de la distance d’extinction &; et de I’épaisseur t (Figure 3-1).
On calcule la distance d’extinction &g a partir de la formule :
_ m.V.cos@

%170
ou f{'6) est I’amplitude de la diffusion atomique obtenue par des tables, 0 est ’angle de Bragg, V est
le volume de la maille et A est la longueur d’onde des électrons. Comme la distance d’extinction
dépend du type de réflexions et de la déviation a la position exacte de Bragg s, il faudra se mettre en
condition deux ondes pour avoir s = 0 et surtout connaitre exactement I’orientation de la
cristallite (voir paragraphe précédent), afin de savoir sur quel plan (hkl) on se trouve.
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det| 4
_] avec M la multiplicité du mode de réseau (M =

Le volume élémentaire se calcule ainsi : V =

4 pour un mode de réseau de type F, M= 1 pour I et M = 2 sinon), 4 est la matrice permettant de
passer du repére du systéme cristallin 2 un repere cristallin orthonormé d’ot :

= 00
2
a=|-L 10
2
o o <
a
et Q se simplifie aussi : Q = -2—.a'2 .c.
Dans la formule de &g intervient aussi A (la longueur d’onde associé aux électrons), que nous
h .
calculerons avec la formule : 4 = = — (avec h la constante de Planck, c la célérité de
el
2m Ue(l + )
J 2mc’

la lumiére, m et e la masse et la charge de I’€lectron respectivement, U étant la tension
d’accélération. Cette formule tient compte de la correction relativiste car & partir de U= 100 kV,
I’erreur n’est plus négligeable. La table f{6) a été mise sous forme de fichier, elle est fonction du Z
(numéro atomique du matériau étudi€), et de sin6/A. Le dernier terme est calculé avec la formule de
Bragg 2.d,,.sinf=A4.

Connaissant le plan (hkl), qui est en axe de zone, on calcule dyw, dans les hexagonaux

ﬁ = %(h2 +hk +k2)+ cizlz. A partir de 13, on connait &, . La relation qui lie &; et ’épaisseur t
est la suivante : ¢ = (n +1).£,.cos(%) .

n étant le nombre de frange et y, étant I’angle entre 1’axe optique du microscope (z) et la normale au
plan (z”) de I’échantillon, aprés que 1’échantillon ait subit les deux angles de tilt (o et B).
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Faisceau d'électrons

Figure 3-1 :Correction de l'angle de l'éprouvette pour en déterminer son épaisseur grice aux lignes
d'extinction.

termination de I

Figure 3-2 Fenétre principale du programme ou on entre la tension d'accélération, les paramétres
cristallins du matériau, les angles de basculement du goniométre, l'indice du plan réflecteur,
l'élément et le nombre de franges.

Les améliorations futures porteront sur les possibilités de calculer les coefficients de diffusion
atomique sur des matériaux complexes pour élargir la gamme de matériaux disponibles.
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4 RESULTATS

Dans ce chapitre, nous allons caractériser 1’état initial du point de vue structural et textural. Puis
nous présenterons les résultats des essais mécaniques (traction et compression), I'influence de la
température et de la vitesse de déformation sur la limite élastique, la contrainte maximale et enfin

nous présenterons les résultats des observations en microscopie électronique a transmi ssion.

4.1 Caractérisation microstructurale

Le matériau de base destiné aux expériences est une téle de TA6V laminée a chaud a une
température supérieure au transus o.f. Elle a donc été mise en forme alors que le titane avait une
structure cubique. La tdle a été fournie par CEZUS.

4.1.1 Analyse chimique

Selon la société CEZUS, la composition de ce type de tole est celle indiquée dans le Tableau 12

Composant Ti Al A% Si o C N H
Pourcentage | 89.89 6.03 a 3.83a <0.01 |0.1a0,11[ 0,003a | 0.004a | <5.10™
en poids 6.11 3.90 0.008 0.005

Tableau 12 : Analyse chimique de l'alliage TA6V

Mais les impératifs industriels peuvent faire varier 1égérement cette composition. C’est pourquoi il a
été procédé a une analyse de type GDOES (Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy =
analyse chimique sous forme vapeur) a des fins de vérification, surtout concernant les €léments

rentrant dans la formule de I’oxygéne équivalent (voir Tableau 13).

Composant Ti Al \Y% 0] N+O
Pourcentage en 90.6586 5.9634 3.3039 0.0742 <100 ppm
poids

Tableau 13 analyse chimique de type GDOES

Les éléments rentrant dans la formulation de I’oxygéne équivalent sont le carbone, 1’azote, et
naturellement I’oxygeéne. Ces atomes se situent en position interstitielle dans la maille du titane. Sa
formule est la suivante : Ogq = 2/3C + 2N + O.
Ce qui chiffre pour I’analyse GDOES un pourcentage d’oxygéne équivalent de 0,1001% w. Ce
chiffre est légérement en dessous de la tolérance calculée a partir de la composition fournie par la
société CEZUS qui se situe entre 0,11 et 0,1253% w.

4.1.2 microscopie optique
1 ’alliage de TAGV est un alliage biphasé, les grains o ont une forme équiaxe, ils sont décorés par
des particules de grains f.
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Figure 4-1 : Micrographie optique du TA6V

4.1.3 Texture

TAlY. FPC

(00.2)

Figure 4-1 :Figures de Péles recalculées de la tole TA6V

77



Chapitre 4 : Résultats

La tole de TAGV dans laquelle ont été découpé les échantillons possede une texture fortement
marquée, car 1’axe ¢ de la maille hexagonale se trouve préférentiellement orienté suivant la normale

au plan transverse.

4.1.4 Le sens de prélévement des éprouvettes

Notre tole présente une texture fortement marquée, que 1’on considérera comme un monocristal
d’orientation ¢;=0°, $=90°, et ¢2=0° ou 60°, il devient judicieux de prendre des sens de
prélévements d’éprouvettes ou on est sir d’activer différents systemes. Sur la Figure 4-1 est
représenté le sens de prélévement des éprouvettes.

{oo01] T

[1010] L?

{1210] 8

Figure 4-1 : Représentation schématique de la tole et du monocristal (0°, 90°, 0°) ainsi que les
éprouvettes de traction et de compression et leurs sens de prélévement.

4.1.5 Evolution de la taille des grains et de la fraction volumique de la phase B en fonction de la

température
Taille des grains dans le TA6V en fonction
de la température
—~ 20
£
;,’ 15 * * &
£
E L 4 4 L *
o 10
(7]
3
P 5
'©
= 0
0 200 400 600 800
Température (°C)

Figure 4-1 La taille de grains a en fonction de la température dans le TA6V
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Chaque échantillon est maintenu en température pendant 30 min. La taille de grains a reste
constante avec la température (d = 14 pm, moyenne prise sur 1000 grains). On peut penser que la
phase [ joue un réle en bloquant le mouvement des joints de grains.

L'étude de I'évolution de la phase B peut nous renseigner sur son rdle au fur et 4 mesure de la
température.

Evolution de la phase p avec la température

35
L -]
[ - . Y Lchatil
? 30 L it
L -
[} ”"
P 25 g
@ o
T _ 2 o
3 X M
T
E 15
=
S 10
c
L
s 5
©
i

0

0 200 400 600 800
Température (°C)

Figure 4-2 : Evolution de la phase [} avec la température

La fraction volumique de la phase 3 avec la température a été déterminé par une technique d'analyse
d'image. Les échantillons sont polis et attaqués chimiquement. L'analyse d'image est faite a l'aide
d'un microscope a balayage couplé avec une caméra qui transmet les images numérisés a un
ordinateur. L'image est alors traitée pour améliorer le contraste entre les phases. Il faut noter que les
phases o et B dans 1'alliage TA6V peuvent étre facilement distinguées par contraste chimique en
mode "électrons rétrodiffusés". Toutefois l'attaque chimique accentue le pourcentage de phase .
L'évolution du pourcentage de la phase B suit une loi de type exponentiel que nous avons tracé sur
la figure (Figure 4-2). Vers les 800°C, on obtient une valeur de 32 % de phase [ ce qui est accord
avec I'étude du diagramme ternaire (Ti — Al — V) a 800°C qui nous donne une valeur de 33 % (voir
Figure 4-3)
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Isotharmal section at 800°C L

grid In at. %
axes in mass %

[TL VI ALty

Figure 4-3 : Diagramme ternaire Ti - Al - V a 800°C. on peut voir que le pourcentage de f3 est
environ 30%.

4.2 Comportement macroscopique

On peut dégager, en analysant les différentes courbes, les influences des différents parametres mis
en jeu sur les propriétés mécaniques.

42.1 Influence de la vitesse de déformation.

Lorsque la vitesse de déformation augmente, la limite apparente d'élasticité oo et le module de
YOUNG augmentent dans la quasi-totalité des cas, quelque soit la température et l'orientation de la
découpe de 1'éprouvette.

La contrainte maximum Gz @ €lle aussi tendance a décroitre avec la température, mais ce caractere
n'est pas trés marqué pour les éprouvettes découpées dans le sens du laminage, alors qu'au contraire
il I'est trés fortement pour les éprouvettes découpées dans le sens radial.

Le coefficient d'écrouissage a tendance globalement 4 augmenter avec la température pour les
éprouvettes A 0° et 2 45°. Au contraire, les éprouvettes a 90°, il a tendance globalement a diminuer
avec la vitesse. Il est possible de remarquer qu'il semble exister une température de transition pour
le coefficient d'écrouissage. En-dessous de cette température, il tendrait 4 diminuer avec la vitesse
et au-dessus, il tendrait & augmenter. Pour les éprouvettes découpées dans le sens du laminage, cette
température semble se situer aux environs de 200°C et pour les éprouvettes a 45°, aux environs de
400°C.
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Limite élastique en fonction de la température et de la
vitesse de déformation
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Figure 4-1 :Influence de la vitesse de déformation sur la limite élastique dans le TA6V

La contrainte ainsi que I'allongement 2 la rupture Gy €t €qypt font preuve d'une forte tendance a
augmenter avec la température pour les éprouvettes découpées dans le sens radial. Le faible taux de
rupture enregistré pour les autres orientations ne permettent pas de faire une telle affirmation pour

ces derniéres.

Pour les deux vitesses, la direction perpendiculaire a celle du laminage offre les plus fortes valeurs
de contraintes maximum. Pour une vitesse de déformation de 107s™, viennent la direction a 45°
puis la direction de laminage, et vice-versa pour une vitesse de & = 1s". Pour cette derniére vitesse,
on peut remarquer une zone entre 400 et 500°C ou cet ordre est inversé.

Ce genre de classement n'apparait pas aussi clairement pour le coefficient d'écrouissage n. Malgré

tout, aprés comptabilisation, on s'apergoit, et ceci pour les deux vitesses, que les plus forts
coefficients d'écrouissage sont ceux de la direction perpendiculaire a celle du laminage, suivie de

celle a 45° et ensuite de la direction de laminage.

4.2.2 Influence de la température.
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Compression TAGV 3 181
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Figure 4-1 Courbe 0y2% = f(T) pour une vitesse de é=1s" et pour les trois directions de
prélévement pour les essais de compression.

Compression 2103 s du TA6V
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Figure 4-2 Courbe 09,294 = f(T) pour une vitesse de & =10°" et pour les trois directions de
prélévement pour les essais de compression.
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Traction 3 10°s" du TAGV

1000

a 45
.0°

DOMAINET ——pp

v

0 100 200 300 400 500
Tempérsture (°C)

Figure 4-3 Courbe 0924 = f{T) pour une vitesse de ¢ = 10°s™ et pour les trois directions de
prélévement pour les essais de traction.

Compression 2107 s du TA6V
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Figure 4-2 Courbe ¢0.2% = f(T) pour une vitesse de £ = 10-3s-1 et pour les trois directions de
prélévement pour les essais de compression.

Ce qu’on peut dire sur les différentes courbes (voir la Figure 4-1, Figure 4-2 et la Figure 4-3) est :
¢ le comportement macroscopique des éprouvettes a 0° et 45°/DL n’est pas trés différent,
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e le comportement macroscopique des éprouvettes & 90°/DL est lui trés différent des deux autres
et est toujours supérieur en valeur,

e On peut voir I’existence d’un palier pour les courbes & 0° et 45°/DL alors qu’il n’existe
quasiment pas pour les courbes 90°, on voit 3 domaines distincts.

Compression 2 10™ s™ du TABV
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Figure 4-2 Courbe 60.2% = f(T) pour une vitesse de £ = 10-3s-1 et pour les trois directions de
prélévement pour les essais de compression.

Les contraintes caractérisant physiquement le matériau comme la limite apparente d'€lasticité co.2%
(voir la Figure 4-1, Figure 4-2 et la Figure 4-3) ou la contrainte & la rupture G, décroissent avec la
température, ce qui était naturellement prévisible. Le fait remarquable est que cette décroissance
semble suivre une loi linéaire, avec cependant un palier systématique situé entre 300 et 500°C.
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Coefficient d'écrouissage n 4 10° s en traction du TAGV
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Figure 4-4 Graphe n = f(T) pour une vitesse de € = 107" et pour les trois directions de
prélévement.

Limite 4 la rupture du TAGY

Température (°C)

Figure 4-5 Graphe o-rupt = f(T) pour une vitesse de € =10%" et pour les trois directions de
prélévement.
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Chapitre 4 : Résultats

Limite maxi en traction 4 10° ! du TASV en fonction de la température
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Figure 4-6 Graphe Cpa. = f(T) pour une vitesse de ¢ = 10 35 et pour les trois directions de
prélévement.

En ce qui concerne les limites a rupture et maxi, les courbes sont monotones.

Allongement du TAGV en fonction de la température
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Figure 4-7 : Allongement total en fonction de la température

La rupture se produit beaucoup plus rapidement suivant les éprouvettes prélevées dans la direction
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perpendiculaire a celle du laminage. Ce phénoméne apparait pour les deux vitesses et sur une
gamme de temperature étendue et pour des taux de déformation en général inférieurs a 5%.

Module d'Young en fonction de la température
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Figure 4-8 Modules d’Young en fonction de la température

Sur la Figure 4-8, on a comparé les différents modules d’Young trouvés dans la littérature avec nos
modules calculés (voir 2.3.1.1), représentés par les limites supérieures et inférieures (Voigt et
Reuss) en considérant le TAGV comme un monocristal d’orientation (0°, 90°, 0°). Nos mesures de
module d’Young ne sont pas représentées car trop imprécises. Mais elles tendent 4 suivre les
données expérimentales de Medinna [Madinna 95]. Lorsque la température augmente, le module de
YOUNG a tendance a décroitre, mais pas de maniére linéaire. En effet dans un domaine de
température s’étalant de 150°C a 300°C, le module d’Young décroit moins vite. Les données de
Lukac [Lukac 92] ont été mesurées sur du titane pur.

4.2.3 Influence de l'orientation de la découpe de I'éprouvette.

On remarque que pour les deux vitesses de déformation (£=107s" et ¢ = 1s™), les limites
apparentes d'élasticité o2y les plus élevées sont majoritairement celles des éprouvettes découpées
dans la direction perpendiculaire au sens du laminage. Suivent ensuite respectivement les
éprouvettes découpées dans le sens du laminage puis les éprouvettes découpées a 45°. En-dessous
de 300°C, il semble exister une zone ot les valeurs de 6.2y les plus élevées sont toujours celles des
eprouvettes prélevees a 90°, mais ou celles des éprouvettes a 45° deviennent plus importantes que
celles prélevées dans le sens du laminage.

4.2.4 Influence du sens de la contrainte sur la limite élastique

87



Chapitre 4 : Résultats

Compression et traction du TASY
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Figure 4-1 : Différence entre la traction et la compression pour la limite élastique
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Figure 4-2 :Différence entre la traction et la compression pour la limite élastique

Sur la Figure 4-2, apparait nettement la différence de comportement entre les éprouvettes prélevées
a 0° et 45° d’une part et celles a 90° de 1’autre.

4.2.5 Observation de la surface de rupture des éprouvettes.
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Dans le domaine de température (de 25°C 4 800°C), les faciés observés sont caractéristiques de la

fracture ductile. En fond de cupules, on note la présence de grains f (voir Figure 4-2)
Fractographies du TA6V

c d

Figure 4-1 : Fractographies du TAG6V aprés déformation : a) @ 200°C, b) a 400°C c) a 600°C d)a
800°C.

Figure 4-2 : Analyse chimique en fond de cupule. On peut voir que I’aluminium (élément
alphagene) est inférieur a 2%. Ce qui peut étre un grain .
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4.3 Comportement microscopique

Figure 4-1 : sens de prélévement des lames minces dans les éprouvettes de compression

Pour mieux comprendre les figures de pdles recalculées 4 partir des mesures faites sur les lames
minces, il sera utile de se baser sur la géométrie de nos échantillons :

Si la lame mince est prélevée dans I’éprouvette déformée & 0°/DL alors sur nos figures de poles
locales on verra I’axe ¢ tourné de 90° par rapport a Z (voir Tableau 15),

si 1a lame mince est prélevée sur I’éprouvette déformée & 45°/DL alors ’axe ¢ sera tourné de 45°
par rapport a Z,

enfin, si notre lame mince est prélevée sur I’éprouvette déformée a 90°/DL alors ’axe ¢ sera
paralléle a Z.

43.1 Eprouvettes déformées 2 25°C

Une étude micrographique méticuleuse des lames minces déformées a 25°C a été réalisée par Stefan
Zaefferer durant son travail de thése [Zaefferer 96]. Dans son étude, Zaefferer a déterminé les types
de dislocations et leurs plans de glissement de I'alliage TA6V déformé & température ambiante. Sur
le Tableau 14, nous avons récapitulé son analyse. Nos observations micrographiques avaient un
double objectif , le premier : valider notre méthode, le deuxiéme : corroborer un travail déja
existant. Nos résultats, moins quantitatifs, sont en accord avec ceux de Zaefferer, récapitulés dans le

tableau ci dessous.

Systemes 0° (en %) 45° (en %) 90° (en %)
de glissement
B<a> 16
P<a> AL - 4
m<a> 20 18 12
m<ct+a> 27 18
Dislocations vis 20 36 20
<a>

Tableau 14 : Pourcentage des différents systémes observés en fonction du sens de prélévement de
I'éprouvette (le systéme principal est surligné en jaune).

Les résultats de 1’analyse micrographique sont conformes a la loi de Schmid (voir Figure 4-1).
Quand I’axe <¢> fait un angle de 0° par rapport 2 la direction de contrainte (comme c’est le cas pour
I’éprouvette 4 90°/DL), le systéme de glissement 7; <c+a> a le facteur de Schmid le plus élevé, a
45°, c’est B<a>, et enfin quand 1’angle est de 90° entre 1’axe <c> et la direction de contrainte
(éprouvette 2 0°/DL), le facteur de Schmid le plus élevé est obtenu pour le systéme P<a>. Sur la
Figure 4-1, on peut voir que les systémes de maclage a tenu compte lors du calcul du facteur de
Schmid.

Nous n’avons pas observé de maclage, ainsi que Zaefferer. Cette effet est imputé a la taille de grain

trop petite de notre alliage (20 pm).
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Figure 4-1 : Facteur de Schmid de chacun des systémes de glissement en fonction de l’angle entre
l’axe de contrainte et l'axe <c>

4.3.2 Eprouvettes déformées a 350°C a 0°/DL

Figure 4-1 : Dislocations <a> glissant dans le plan basal comme on peut le remarquer le
glissement dévié devient trés important.

On peut comparer les mesures locales et les mesures globales (voir Tableau 15), on s'apergoit que
malgré le nombre restreint d'orientations mesurées, la zone étudiée dans la lame mince est
représentative de notre échantillon.

Les observations en microscopie électronique a transmission mettent en évidence une intense
activité des dislocations <e+a> avec pour plan de glissement principal : le plan 7; (voir photo), les
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dislocations <a> ont une activité de moindre importance : elles glissent dans le plan prismatique et
le plan basal mais le glissement dévié devient trés important (voir Figure 4-1).

Des données quantitatives sur les différents systémes de déformation et leurs activités sont
difficilement chiffrables et sont souvent laissées au jugement de I'expérimentateur.

4.3.3 Eprouvettes déformées a 350°C a 45°/DL

Les éprouvettes prélevées a 45°/DL montrent, elles aussi, une intense activité des dislocations
<c+a> glissant dans le plan 7, nous avons aussi observé des dislocations <a> glissant sur le plan de
base.

Sur la figure de p6le (0002) (voir Tableau 15), on peut voir que I’axe ¢ est tourné de 45° dans DT,
on retrouve donc bien la texture attendue car ces mesures ont été réalisé sur les lames minces
prélevées dans les éprouvettes de compression a 45°. Ces lames minces ont été prélevées au ceeur
de I’éprouvette, lieu ol normalement les effets du frottement sont minimums.

4.3.4 Eprouvettes déformées a 350°C a 90°/DL

Malgré le nombre d'orientations mesurées, on peut estimer, aprés comparaison des textures locales
et globales, que nous nous trouvons sur une zone assez représentative de 1’ensemble de
I’échantillon. Nos observations microscopiques ont permis de déterminer les systémes de
glissement activés dans I'échantillon. La majorité de dislocations déterminées sont de type <c¢ +a >,
elles glissent principalement dans le plan 7, (voir Figure 4-1) mais aussi dans le plan T : ce plan de
li ement est surtout connu pour étre un plan de maclage et n'a pratiquement jamais été observe.

Fve s o B 4 g

b=k HE L ER cutifar Ratiosa (YA 274097 soh* om0

Figure 4-1 : Dislocations <c+a> glissant dans les plans (2T TZ) et (10T T) dans une éprouvette
déformée en compression a 350°C. La direction du faisceau est <0002>
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QOrientations
.

Figure de Pdles des

Orientation 0°/DL

Figure de Pbles
recalculée

b

Orientations

Figure de Poles des

Orientation 45°/DL

Figure de Poles
recalculée

Orientations

Figure de Poles des

Orientation 90°/DL

Figure de Pbles
recalculée

Tableau 15 : Récapitulatif des différentes textures locales obtenues a 350°C
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Figure 4-24 : Exemple de Cartographie d'Orientations sur I'échantillon déformé en compression a
350°C a 90°/DL. Le cadre rouge restitue la région photographiée. Les grains [3 apparaissent plus
blancs car I'amincissement électrolytique se fait de maniére hétérogene. Les 3 cartographies
représentent la direction de ['orientation, suivant un code couleur, paralléle a la direction
macroscopique (DL, DN et DT). Ainsi le grain 5 qui apparait en rouge pour la cartographie
d’orientation suivant la Direction Normale indique que la direction (00.2) (c’est-a-dire I'axe <c>)

est paralléle a DN.
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Systdmes de glissement Systémes de glissement
déterminés déterminés par simulation
expérimentalement numérigque

LEGENDE

. Primatioue P<a»

Pyremidal 1er PI1 «a»

. Pyramidal 2eme P12 «c+a»

. Basal B«a»

Figure 4-3 : A gauche, nous avons les systémes de glissement déterminés expérimentalement (le
grain 9 glisse préférentiellement sur le plan 7, <c+a> voir Figure 4-1). A droite, nous avons la
cartographie des systémes de glissement (voir légende) déterminé par simulation.

4.3.5 Eprouvettes déformées a 800°C a 0°/DL 4 45°/DL et 2 90°/DL

Les dislocations mesurées dans les éprouvettes sont quasiment toutes de type <a>, nous avons

trouvé des dislocations de type <c + a > mais en faible nombre. Les dislocations de type <a> ont
tendance a se rassembler en réseau (voir Figure 4-1).

# 9

Figure 4-1 : 4 800°C, nous avons une restauration dynamique qui se traduit par les cellules de
polygonisation. Les dislocations se rassemblent en réseau minimisant ainsi leurs énergies.

95



Chapitre 4 : Résultats

Figure 4-2 : Les dislocations formant les cellules sont de type <a>

Essai de traction a 800°C

120

ol )
T AL
1] T
il

Figure 4-3 : Essai de traction a 800°C

o [MPa]

La Figure 4-3 est caractéristique d’un phénoméne d’adoucissement dynamique type recristallisation
dynamique.
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Chapitre 5 : Discussion

5 DISCUSSION

Dans ce chapitre, nous analyserons d'abord les résultats des observations macroscopiques puis
ensuite les résultats microscopiques.

Pour le comportement microscopique, nous regarderons tout d'abord la déformation des grains o
puis ensuite les grains B. L'analyse des relations d'orientations particuliéres entre les grains o et 5 et
la conséquence de celles-ci sur les systémes de glissement dans les grains B susceptibles de se
mettre en place, nous permettra de mieux aborder les systémes de glissement trouvés dans les grains
B.

Comme les grains B sont trés petits (~1pum), la déformation s’initie d’abord sur le grain c.

Une analyse de I'anomalie de la limite élastique dans les éprouvettes déformées a 0°/DL et 45°/DL
et la corrélation avec les observations micrographiques nous permettra de faire certaines hypotheses
pour expliquer ces anomalies.

5.1 La déformation dans les grains o

5.1.1 Mise en évidence d'un plateau athermique dans les courbes d'écoulement

Les courbes de limite d'élasticité des éprouvettes a 0°/DL et 45°/DL présentent un plateau entre
350°C et 500°C, ce plateau n'est pas présent dans les courbes déformées a 90°/DL. On en déduit
qu'il y a changement de mécanisme de déformation pour ces deux éprouvettes alors que pour
I'éprouvette 3 90°/DL le mécanisme mis en place a température ambiante est le méme jusqu'a
500°C.

On peut néanmoins dire que les trois éprouvettes se comportent a partir de 700°C de fagon
similaire: a partir de cette température on déforme a chaud (car T > 0,4 Ty).

L'analyse des textures locales nous permet de savoir si la zone observée dans les lames est
représentative de la texture globale. La texture de notre alliage est nettement marquée, ainsi le
nombre d'orientations mesurées peut étre réduit 4 une cinquantaine pour obtenir une bonne
corrélation. Ces mesures d'orientations se sont faites sur des éprouvettes trés peu déformées (de 5%
a 10% maximum), il n'y a quasiment pas de changements de textures.

5.1.2 Corrélations du plateau athermique avec les observations en MET

Nous avons prélevé des lames minces (a température ambiante, & 350°C et a 800°C). Les
observations microscopiques effectuées sur les éprouvettes déformées de 5% ont permis de mettre
en évidence les mécanismes de déformation. Nous donnons dans un tableau récapitulatif (Tableau
16) les systémes déterminés.

Tableau 16 Mécanismes de déformation du Ti-6A1-4V a g = 0.05

25°C 350°C
0° 45° 90° 0° 45° 90°
Systeme de P<a> B<a> |IIi<cta> | IIi<c+a> | [Iij<cta> | Ilj<cta>
glissement principal

Systémes de 1 [ IIj<cta> | IIj<c+a>| B<a> B<a> B<a> [T,<c+a>
glissement

secondaires

(par ordre 2 I1j<a> I1<a> Mi<a> | II<ct+a>

Croissant) 3 B<a> P<a>

P<a>=(1010)(1120) ;B<a>=(0001)(1120) ;[1;<a>=(1011)(1120) ;
IT<ct+a>=(1011)(1123) ;[h<c+a>=(1122)(1123)
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A température ambiante, on trouve les systémes de déformation attendus, c'est-a-dire P<a> dans les
0°/DL, B<a> dans les 45°/DL et I1)<c+a> dans les 90°/DL, ces systémes ont aussi été observés par
Zaefferer dans le cadre de sa thése. Un simple calcul des facteurs de Schmid nous donne le méme
résultat (en prenant des cissions critiques égales 4 1). Par contre, 4 350°C, on voit le changement de
systéme de glissement principal dans les éprouvettes & 0°/DL et 45°/DL, déja détectés par les essais
macroscopiques.

Le probleme maintenant est de comprendre pourquoi il y a ce changement de systéme de
déformation.

5.1.3 Nos hypothéses concernant le plateau athermique de la limite élastique

Nos hypothéses de travail se divisent en deux familles et nous pouvons avoir:

+ soit une augmentation de la fréquence des obstacles,

»  soit une augmentation de la force des obstacles, c'est-a-dire on a une augmentation de l'énergie
de défaut d'empilement dans le domaine 350°C - 500°C.

E . Basse température E A Basse température

..... Haute température - - - - - Haute température

.
X

Figure 5-1: Schéma de l'énergie d'intéraction (E) de la dislocation avec les obstacles en fonction du
deéplacement (X); a) cas de l'augmentation de la force des obstacles; b) cas de ‘augmentation de la
Jfréquence d'apparition des obstacles.

Ce plateau athermique est du 4 une augmentation de la fréquence des obstacles avec la température,
alors il y a une augmentation de la densité d'obstacles, que les auteurs considérent soit
infranchissables, soit trés difficilement franchissables. On pense notamment 4 un effet des éléments
d'alliages en particulier des éléments interstitiels tels I'oxygene, le carbone, et I'azote qui occupent
des sites octaédriques, ceux-ci vont géner le mouvement des dislocations <a> par contre cet effet
sera moindre sur les dislocations <c+a>.

Si le plateau athermique est du & une augmentation de la force des obstacles avec la température
(obstacles qui s'opposent au mouvement des dislocations), alors le franchissement des obstacles, qui
est de plus en plus difficile lorsque la température augmente, est cependant toujours possible (méme
a la température du pic). Il faut s'attendre a ce qu'il n'y ait pas d'accumulation de dislocations
bloquées au cours de la déformation. Or une augmentation de la force des obstacles se traduit par
une variation de la largeur de faute d'empilement, elle-méme étroitement liée a I'énergie de défaut
d'empilement.
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Augmentation de la
force des obstacles

5 |
[ Effet Suzuki
v Intrinséque
Changement Variation de ¢
dans les I'énergie de = v _
fovoikde défaut Etalement interaction
friction d'empilement G COEU avec un
hors du plan autre
de systéme
glissement

Figure 5-2 : Organigramme des différents modéles

5.1.3.1 Cas]1: Augmentation de la force de I‘obstacles

Certains auteurs ont mis en évidence les plateaux athermiques dans les systémes de glissement dans

le métaux hexagonaux. Regnier a le premier mis en évidence la remarquable anomalie de la limite

élastique du glissement prismatique du béryllium. Les études micrographiques ont montré une

variation de l'aspect des lignes de glissement suivant les différents domaines de température. Dans

le magnésium, les études de Stohr ef al. ont mis en évidence la remontée de la limite élastique du

glissement prismatique a basse température (entre celle de 'hélium liquide et celle de I'azote

liquide).

Ces auteurs ont avancé 1'idée que ces anomalies étaient dues 4 I'augmentation de la force des

obstacles avec la température. La force d'un obstacle se mesure avec la hauteur du défaut

d'empilement c'est-a-dire avec la largeur de dissociation de la dislocation. La variation de la

distance de séparation des dislocations partielles peut avoir différentes origines :

+ Effet suzuki (ségrégation d'atomes de soluté sur le ruban de faute).

+ Changement dans les forces de friction de réseau sur les dislocations glissant dans les plans
compacts.

+ Variation intrinséque de I'énergie de défaut d'empilement avec la température. Ce
phénomeéne est le seul qui peut expliquer une variation d'énergie de faute dans les métaux purs.

5.1.3.1.1 Changement dans les forces de friction
Nous allons essayer d'aborder les changements dans les forces de friction des différents systémes de
glissement.

5.1.3.1.1.1 Meécanismes de type Peierls.

Levine ainsi que Sastry et Vasu proposent un mécanisme de Peierls [Levine 66 , Sastry 72]. A basse
température les dislocations se stabilisent au fond des vallées de Peierls dus aux forces de friction
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du réseau. Leur mouvement nécessitera le passage des vallées par formation et propagation de
double décrochements. Mais la valeur de 1’énergie de création d’un double décrochement est
inférieure a I’énergie d’activation mesurée dans le titane o.

5.1.3.1.1.2 Mécanismes « pseudo-Peierls ».

Le mouvement des dislocations est décrit par un mécanisme de blocage- déblocage dans lequel la
dislocation se déplace par une série de sauts entre les positions glissile et sessile. Le déblocage
correspond & la recombinaison de la dislocation; le blocage a sa dissociation hors de son plan de
glissement selon le schéma établi par Naka [Naka 83]. Ce mécanisme a été développé par Couret et
Caillard dans le cadre de 1’étude du beryllium [Couret 89].

Mécanisme de Peierls

S = position stable
1= position instable
4

Lkl

Blocage- Déblocage

\

Figure 5-1 : Vue schématique des mécanismes faisant intervenir une force de friction : mécanisme
de Peierls et blocage -déblocage

Lors de son déplacement entre deux positions sessiles, la dislocation ne semble pas étre affectée par
les impuretés [Farenc 92]. Par contre, celles-ci peuvent épingler les dislocations lorsque le coeur
s’étale a nouveau dans la phase de blocage. La phase de déblocage suivante sera plus lente, la
dislocation devant se libérer progressivement de tous les ancrages pour pouvoir 2 nouveau se
déplacer. La vitesse de propagation est donc réduite par les impuretés interstitielles.

5.1.3.1.2 Effet suzuki

L'effet suzuki (ségrégation d'atomes de soluté sur le ruban de faute) est un effet qui ne peut exister
d'une part que dans des alliages ou des métaux contenant beaucoup d'impuretés, et d'autre part que
dans le domaine des hautes températures car il nécessite des processus de diffusion. Cet effet est
donc écarté de notre discussion.

5.1.3.1.3 Diminution de I'énergie de défaut d'empilement

La largeur de la faute d'empilement est inversement proportionnelle 4 I'énergie de défaut
d'empilement : donc une augmentation de la largeur de faute avec la température implique une
diminution de I'énergie de celle-ci.

L'énergie de défaut d'empilement peut augmenter ou diminuer quand la température augmente.
D'apres Ericsson [Ericsson 66], I'énergie de défaut d'empilement augmente dans les métaux
cubiques et diminue dans les métaux hexagonaux quand la température augmente.
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Figure 5-1 : Energie de défaut d'empilement en fonction de la température d'aprés [Hitzenberger
84] et [Ericsson 66] dans le Coballt.

Hitzenberger et al. ont démontré expérimentalement [Hitzenberger 84], que I'énergie de défaut
d'empilement au voisinage de la température de transition HC -> CFC est trés faible (proche de
zéro). Certains auteurs suggérent d'ailleurs que la transition de phase du cobalt est une conséquence

de la décroissance de ygpg jusqu'a zéro [Couret 89].

5.1.3.2 CasIl: Augmentation de la fréquence des obstacles

Il y a 2 grandes familles d'obstacles : les intrinséques et les extrinséques. Les obstacles intrinséques
sont essentiellement basés sur 1’étalement du cceur des dislocations hors de leurs plans de
glissement [Poirier, Stohr]. Les obstacles extrinséques, par contre, résultent soit des interactions
avec un autre systéme [Beuers] ou soit des interactions avec des défauts ponctuelles (comme des
atomes en soluté) [Welsch].

5.1.3.2.1 Etalement de cceur hors du plan de glissement

C'est en 1976, que Vitek [Vitek 76] a proposé une explication dans les métaux cubiques centrés
pour rendre compte de I'asymétrie du glissement et la différence de comportement entre les
dislocations vis et les dislocations coins (en effet les dislocations coins sont plus mobiles que les
dislocations vis, prouvant ainsi que les dislocations vis dictent les caractéristiques de glissement).

Son explication, qui se base sur une simulation numérique du cceur des dislocations vis 5(1 1 1) ;

met en évidence le caractére non-planaire du ceeur et son étalement non-symétrique.

Fort de cette brillante démonstration dans les métaux cubiques centrés, plusieurs auteurs [Naka 88
et 83, Sob 75] ont tenté d'expliquer 2 la fois I’anisotropie vis -coin et de I’influence de I’oxygene
dans le titane. Les dislocations se déplacent par transition thermiquement activé sessile- glissile
(Figure 5-1). I1 faut recombiner le cceur sur une longueur critique et courber le segment jusqu’a une
position d’instabilité. Le double décrochement se propage de maniére irréversible puis le cceur se
dissocie & nouveau dans la rangée cristallographique voisine. Le durcissement par les impuretes est
alors interprété comme une interaction chimique: le cceur de la dislocation sera modifi€ par la
présence d’amas d’impuretés.
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Figure 5-1 : Franchissement d'une vallée de Peierls par une dislocation vis

5.1.3.2.2 Interaction avec un autre systéme

Beuers et al. [Beuers 85] ont déformés in situ en MET des monocristaux de bérylliuma 170k et a
300 K. A 170 K, les lignes de dislocations sont droites et les dislocations glissent toutes dans le plan
prismatique. Mais a 300 K, ils ont constaté que les dislocations déviaient fréquemment du plan de
base vers le plan prismatique et inversement. Le mouvement des débris laissés par ces glissements
déviés controlerait la limite élastique au-dessus de la température ambiante car il serait
thermiquement activé.

5.1.3.2.3 Mécanismes contrdlés par les impuretés.

En tenant compte de I’influence des impuretés interstitielles sur la CRSS, sur le volume et I’énergie
d’activation, certains auteurs [Tunaka 72 et Akthar 75] ont opté pour un mécanisme contrdlé par les
impuretés. Le mouvement des dislocations est alors contréle thermiquement par le passage
d’obstacles interstitiels.

L'augmentation de la fréquence des obstacles est alors due 4 une augmentation des interactions
entre les plans de glissement et des atomes en soluté qui diffuseraient de plus en plus vite avec la
température vers des sites particuliers : les sites octaédriques.

On pense notamment aux atomes en interstitiels tels I'oxygene, l'azote et le carbone.

L'oxygeéne est un fort durcisseur de réseau dans les métaux de transition, dans les alliages de titane
tout particuliérement a cause de sa trés grande affinité avec ceux-ci.

Churchman dans une étude sur les modes de déformations dans les alliages de titane a présenté un
modele de sphéres dures sur les effets d'une quantité relativement faible d'oxygéne (~ 0,1 % poids)
sur le glissement dans le titane o.. Le modele prédit que les atomes d'oxygéne (ou d'azote) occupant
les sites octaédriques interferent avec les dislocations de type <a> plus sévérement dans le plan
basal et dans le plan prismatique que pour dans le plan pyramidal. Sur I'illustration, on peut voir les

; ; g 1o o
systemes de glissement possibles des dislocations de vecteurs de Burger 5[1 21 0] , ainsi que les

positions des sites interstitiels relatifs 4 ces plans.
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(10-10)

(-1011) \

(10-11)

(0001)

az

Figure 5-1 : Les plans de glissement possibles d'une dislocation <a>. Les sites interstitiels
possibles dans la maille élementaire formée par a;, a; et ¢ sont indiqués par @.

Sur la Figure 5-1 on peut voir que les sites interstitiels ne sont coplanaires ni au plan de base
(0002) ni au plan prismatique (IOTO), mais cependant on peut voir sur la Figure 5-2 qu'ils
géneront le mouvement des dislocations <a>. Les sites, par contre, sont coplanaires avec un des

deux plans pyramidaux possibles pour ce type de dislocation; c'est-a-dire le site [%,%%] est

coplanaire avec le plan (TOI 1) mais pas avec le plan (IOT I) , par contre le site G,%,%] est

coplanaire avec le plan (1 01 1) mais pas avec le plan (T 01 l) (voir Figure 5-1). Pour une solution
solide aléatoire, le modéle de Churchman prédit que les atomes interstitiels de chacun de deux sites

interférent avec le mouvement des dislocations dans le plan basal et dans les plans pyramidaux mais
seul un des deux sites interstitiels interfére avec le glissement dans les plans pyramidaux.

(10-10)

Figure 5-2 : Une section dans le plan (11-20) d'un modéle de sphéres dures du réseau hexagonal
compact.

Le libre parcours moyen d'une dislocation sera donc beaucoup plus grand dans le plan (TOI i) que
dans les plans (0001) ou (IOTO) . Churchman a suggéré que la variation des valeurs de cission
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critique résolue des différents systémes de glissement pouvait s'expliquer avec la teneur en
impuretés interstitielles.

Ainsi la variation de la limite d’élasticité montrant ’existence d’un plateau entre 350°C et 500°C
peut s’expliquer par I’effet sélectif de I’oxygene sur les plans actifs prismatiques et basal. Cet effet
n’existe pas lorsque le systéme est prismatique.

Iy a un durcissement des systémes de glissement dans les éprouvettes déformées 4 0°/DL (ot
P<a> est majoritaire 4 25°C) et & 45°/DL (ou B<a> est majoritaire 4 25°C). De plus, dans une étude
sur I'alliage TA6V, Medina Perilla (95) a constaté une énorme dispersion des mesures du coefficient
de Lankford R(c) surtout entre 350°C et 500°C, en paralléle il a mesuré les coefficients
d'écrouissage n : qui augmentent pour 0° et 45° alors que pour 90° les valeurs de n baissent. Ces
mesures confirment l'existence d'une anomalie entre 350°C et 500°C :

Coefficient d'anisotropie R{x)
25
&
2
A = 4
©
A MAX] POUR 90°
i OR@)
— ER(225")
K] AR5
14 xR(6757)
o R(E09

05

-100 0 100 200 200 400 500 800
Température (°C)

Figure 5-3 : Evolution du coefficient R(a) avec la température
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Figure 5-4 : Evolution du coefficient de durcissement avec la température

5.1.3.3 BILAN
L'ensemble des considérations théoriques n'apporte pas de réponses définitives.

5.2 La déformation dans les grains 3

5.2.1 FEtude des relations d'orientations a./f

L'étude de la texture locale des grains o et des grains B de notre alliage nous a permis d'établir la
relation d'orientation qui les lient lorsqu’ils ont une genése commune. Cette relation d'orientation
est connue puisque c'est la relation d'orientation de Burger,

{110} , = (0001),,er({111) , = (1120}, .

Les systémes de déformation déterminés dans les particules de phase p (grande de 1 pum!) ont mis
en évidence I'activité du systéme {110}<111>. Ce systéme est considéré comme le systéme de
glissement le plus facilement activé par certains auteurs quand on déforme dans le domaine B [Gey
98].

5.2.2 Conséquences des relations d'orientation sur les systémes de glissement

En portant les systémes de glissement sur les projections stéréographiques, on remarque la
coincidence de certains systémes de glissement entre . et B (Tableau 17). Les plans de glissement
classiques du titane (P, B, m;) sont paralléles a des plans de glissement {110} et {1 12}. De méme il
existe une direction <a> paralléle 4 une direction <111>. Par contre, les plans de maclage de la
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phase B de type (332) sont toujours distants de plus de 15° d'un plan de glissement ou de maclage
de la phase a.

o B
(T100)[1120] (T21)111]
(1010)[1270] (T21[111] a10°
(0001)[1120] (101)[T11]
(0001)[T270] (101)[TT1] a10°
(T101)1120] (0T1)[T11]
(T101)[2113] (oT1)f111]
(1To1)2113] (110)[T11]

Tableau 17 : Systémes de glissement en coincidence entre a et §

La figure schématise 'orientation cristalline du grain o présentée sur la photo et montrent les
orientations des plans en coincidence par rapport 4 I'interface. La configuration que nous obtenons
est similaire a celle présentée par Banerjee.

Dans la plupart des alliages de titane biphasés (c+), la déformation débute dans les grains B puis
se propage aux grains voisins o. Si on suit ce raisonnement et au regard du tableau 16, I’activité des
systemes 7, et basal seraient la conséquence de 1’activité des systémes {110}<111> dans les grains
B. De récentes études ont supposées, sans le prouver, I’intense activité du systéme {110}<111> lors
de la déformation a chaud (dans le domaine ) qui expliquerait ainsi la texture fortement marquée
obtenue (axe <c> dans DT). Dans notre cas, a cause de la petite taille des grains B (~1 um) la
déformation s’initie d’abord dans les grains o et se propage aux grains B avoisinants
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6 CONCLUSIONS ET PERPECTIVES.

Le but de cette étude était de comprendre le rdle de la température sur 'activation des mécanismes
de déformation dans un alliage de titane commercial TA6V contenant des impuretés telles
l'oxygeéne, le carbone,...
Les mécanismes de déformation ont été étudié dans la gamme de température de 25°C a 800°C. Les
courbes macroscopiques, telle la limite élastique, montrent 3 domaines bien distincts ou les
mécanismes ne sont pas les mémes :

e un domaine entre 25°C et 350°C

e un domaine entre 350°C et 500°C

e enfin un domaine entre 500°C et 800°C.
Chacun de ces 3 domaines correspondent  I'activation de systémes de déformation différents.
Dans le domaine 1, le systéme de glissement principal est surtout le prismatique, les autres
systémes, secondaires, sont le basal et le pyramidal premiére espéce. Les dislocations <a> ayant un
role prépondérant.
Dans le domaine 2, nous avons un durcissement des systémes de glissement avec un vecteur de
Burger <a>. Ce durcissement de certains systémes de déformation observés dans le domaine
intermédiaire (350°C — 500°C) semble étre di aux impuretés interstitielles surtout l'oxygeéne qui, a
ces températures, deviennent mobiles et diffusent vers les sites octaédriques et génent ainsi le
mouvement des dislocations <a> surtout dans les plans B et P.
Dans le domaine 3, nous avons observé beaucoup de glissement prismatique, les dislocations sont
majoritairement de type <a> et de caractére vis. Les dislocations s'arrangent soit en cellules de
polygonisation soit en bandes de glissement.
De plus les relations d’orientation entre les grains a et § peuvent induire une sélection des systemes
qui peuvent étre imposés d’un grain & I’autre par le grain voisin. Donc la prédominance de {110}
sans B va de pair avec une activation plus forte de {1101} et du basal dans les grains o.
D’aprés ces résultats il semble clair que, jusqu’a 350°C, les modeles de déformation a froid
s’appliquent avec des données sur les systémes de base qui sont identiques a ceux de la température
ambiante (3 une similitude prés). Entre 350°C et 500°C, on peut considérer les systémes actifs
comme stabilisés juste le systéme le CRSS du systéme 7; qui décroit.
Au dessus de 500°C non seulement tous les systémes sont identiques pour les CRSS mais d’autres
phénomeénes que 1’écrouissage & froid interviennent, de ce fait il faut entrer dans les modeles de
plasticité des éléments permettant de prendre en compte :

- larelaxation a chaud
- larestauration (polygonisation).

Dans ce cas a 500°C et au-dessus, les modéles classiques pour les matériaux cubiques devraient
pouvoir étre appliqués sans distinction de point de vue des différentes symétries.
Il serait intéressant de compléter cette étude par des essais de traction in-situ dans le MET et par des
simulations de la structure de cceur des dislocations avec la température pour analyser le
durcissement de différents systémes activés et ainsi de mieux appréhender l'influence des impuretés
qui tiennent un rdle majeur dans l'activation des mécanismes de déformation. Il est difficile d'avoir
des données exactes sur le réle des impuretés surtout quant elles sont en quantité si faible comme
dans le TA6V. Nous pouvons avoir une idée de leur rle que par des mesures indirectes.
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7 EINLEITUNG

TiAl6V4 ist eine der bekanntesten und meistbenutzten kommerziellen Titanlegierungen. Thre
Anwendungsgebiete sind breit und mannigfaltig: Raumfahrt (Pumpengehéuse, Tanks fiir tiefkalte
Fliissigkeiten...), Flugzeugbau (Turbinen, Rotorblitter, Kompressoren), Medizintechnik (Prothesen)
und Alltagsgegenstinde (Brillengestelle, Fahrradrahmen, ...). Diese Legierung besitzt besondere
Fihigkeiten; es waren zuerst ihre niedrige Dichte (4.5 g/cm’) und hohen mechanischen Kennwerte
(Streckgrenze, Zugfestigkeit), die sie fiir die Luftfahrtindustrie interessant machten, wo der die
Gewichtseinsparung ein stindiges Problem ist. Da sie ihre guten mechanischen Eigenschaften bei
sehr niedrigen Temperaturen beibehilt, wird sie in der Raumfahrtindustrie fiir
Tieftemperaturanwendungen eingesetzt (Behélter fiir tiefkalte Fliissigkeiten oder Pumpenteile).
TiAl6V4 148t sich superplastisch verformen, was die Formung halbkugeliger Behilter erleichtert.
Es ist ihre Biokompatibilitit, die die Medizinindustrie fiir den Knochenersatz. Diese Legierung
wurde sehr eingehend studiert, wie der Reichtum der Literatur zu diesem Thema beweist. Sie
existiert in vielen méglichen Mikrostrukturen, abhingig von der thermischen oder
thermomechanischen Behandlung. In der Luftfahrtindustrie beispi elsweise verwendet man,
insbesondere in Hinblick auf die bei 500°C arbeitenden Kompressoren von Hubschrauberturbinen,
vorzugsweise TiAl6V4 mit einem zweiphasigen Widmanstétten’schen Gefiige (o-Phase liegt in
Form feiner Nadeln vor), das eine hohe Kriechbestandigkeit bewirkt. Fiir die meisten anderen
Anwendungen wird jedoch TiA16V4 mit globularem Geflige bevorzugt.

Viele Arbeiten iiber das Tieftemperaturverhalten von TiAl6V4, ihre Superplastizitit, (o-p)
Umwandlungen, das Schmieden im B-Gebiet und das Verhalten des Widmanstitten’schen Gefiiges
im o-Gebiet wurden durchgefiihrt, aber sehr wenige Untersuchungen iiber TiAl6V4 mit
globularem Geflige in a-Gebiet (von 25°C bis 800°C).

Das Ziel dieser Arbeit ist es folglich, Daten beziiglich der Verformungsmechanismen zu sammeln,
die in diesem Gebiet mit einem viel einfacheren Gefiige als dem Widmanstitten’schen aktiviert
werden, um das Taylor’sche Plastizititsmodell mit Eingangsdaten zu versorgen.

Zu diesem Zweck stellte die Firma CEZUS ein TiAl6V4 Blech zur Verfiigung, das eine sehr
markierte Verformungstextur aufweist (<¢>Achse in der Querrichtung). Dieses Blech wurde mittels
einfacher mechanischer Versuche (Zug- und Druckversuch) in den verschiedenen Richtungen (0°,
45° und 90° zur Walzrichtung des Bleches) und bei unterschiedlichen Temperaturen (von 25°C bis
800°C) verformt. AnschlieBend wurden Proben genommen, um mittels
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) die aktivierten Verformungssysteme zu beobachten.
Wir konnten die Entwicklung der aktivierten Verformungssysteme mit der Temperatur verfolgen
und daraus ihre kritischen Schubspannungen (CRSS) ableiten. TiAl6V4 ist eine kommerzielle
Legierung und enthalt daher Verunreinigungen (wie z.B. Sauerstoff, Kohlenstoff,...), die bei
bestimmten Temperaturen eine grundlegende Rolle spielen, die wir zu erklidren versuchen werden.
Wir haben uns fiir TIA16V4 mit einem dquiaxialen Gefiige und einer sehr ausgprégten Textur in
Querrichtung interessiert. Wir haben diese Legierung im Temperaturbereich von 25°C bis 800°C
studiert, indem wir sie verschiedenen Belastungen (Zug- und Druck-) unterworfen haben. Wir
haben die Entwicklung der Verformungsmechanismen mit der Temperatur und der Belastung
beobachtet. Zu diesem Zweck haben wir die Transmissions-Elektronen-Mikroskopie eingesetzt.
Die Arbeit ist in vier Abschnitte unterteilt. Das erste Kapitel ist der bibliographischen Studie der
Grundlagen gewidmet : allgemeine Informationen iiber Titan und seine Texturen, mikroskopischen
und makroskopisches Verhalten von TiAl6V4.

Das zweite Kapitel stellt die verwendeten experimentellen Techniken dar, sowie die verschiedenen
Programme, die wihrend dieser Arbeit entwickelt wurden. Das dritte Kapitel ist den Ergebnisse
gewidmet, die in zwei Abschnitte geteilt sind : makroskopische Ergebnisse (Streckgrenze,
Zugfestigkeit...) und Ergebnisse der mikroskopischen Beobachtungen.

Im vierten Kapitel wird eine Mikromakrosynthese durchgefiihrt. Sie verbindet die mikroskopischen
Beobachtungen mit den makroskopischen Eigenschaften Streckgrenze,
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Verfestigungsgeschwindigkeit und Duktilitét. Ein in der Literatur entwickeltes Modell wird auf

unsere Arbeit angewandt, um den EinfluB der interstitiellen Elemente auf die Streckgrenze und die
Verformungssysteme zu bestétigen.
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8 BIBLIOGRAPHISCHE STUDIE

Dieses Kapitel stellt die bibliographische Arbeit dar. Es ist in drei Abschnitte unterteilt: allgemeine
Informationen iiber die Metallurgie des Titans, das mikroskopische und das makroskopische
mechanischen Verhalten von Titanlegierungen. Der erste Teil beschreibt die Phasen, die in
Titanlegierungen angetroffen werden, die klassischen thermischen oder thermomechanischen
Behandlungen und die verschiedenen vorkommenden Texturen. Der zweite Teil behandelt die
Mechanismen der plastische Verformung der zweiphasigen polykristallinen (TiAl6V4)-Legierung.
Die Verformungssysteme der o Phase (Gleitsysteme, Versetzungskonfiguration und die
Mechanismen, welche die Bewegung von Versetzungen aktivieren) werden besonders entwickelt.
Der letzte Teil ist der Untersuchung des makroskopischen Verhaltens von TiAl6V4 gewidmet, wir
werden versuchen, die Probleme der elastischen Anisotropie in Abhéngigkeit von der Temperatur
aufzuzeigen.

8.1 Allgemeine Informationen iiber die Metallurgie des Titans und seiner

Legierungen
Dieser erste Abschnitt ist der Beschreibung der verschiedenen Phasen gewidmet, die in Titan und
seinen Legierungen beobachtet werden. Wir werden die Kristallographie der Phasen, die
Phasenumwandlungen und die Rolle der Legierungselemente beschreiben. Der letzte Abschnitt
beschreibt im Besonderen TiAl6V4 und die Umwandlungen, die dort aufireten konnen. Wir werden
ebenfalls die verschiedenen Texturen betrachten, die sich in Abhingigkeit von Temperatur und
thermomechanischer Behandlung entwickeln.

8.1.1 Kristallographie des Titans

Titan ist ein allotropisches Element. Bei Raumtemperatur hat Titan eine hexagonal-dichtest-
gepackte (HDP) Kristallstruktur, die als "Alpha" Phase bezeichnet wird. Diese Struktur wandelt
sich bei 882.5°C zu einer kubisch-raumzentrierten (KRZ) Kristallstruktur um, genannt " Beta"
Phase.

8.1.1.1 Hexagonale Struktur

@® PlnA
I ® PinB
¢ g IS,

octaédriques
>

Abbildung 8-1 Hexagonal-kompakte Kristallstruktur

Das hexagonale Gitter besteht aus einem ,,Stapel dichter Ebene, die zur Basisebene entsprechend
der Stapelfolge ABABAB parallel sind.
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Die Elementarzelle besteht aus zwei Atomen, welche die Positionen (000) und @-%9 besetzen.

Die Oktaederliicken des Gitters befinden sich bei G% %] und (1 2 %) :

Diese Liicken kénnen durch interstitielle Verunreinigungsatome wie Wasserstoff, Kohlenstoff,

Stickstoff besetzt werden.

Die Tetraederliicken sind bei ( 00 EJ , (00 2) s ( 21 l) und [5 i 1) lokalisiert. Sie sind kleiner als
8 8 338 338

die Oktaederliicken. Die Gitterkonstanten des o-Titans sind a = 2.950 A, ¢ = 4.686 A und c/a =

1.5885 (siehe Abbildung 8-1).

8.1.1.2 Kubisch raumzentrierte Struktur

Abbildung 8-1 : Kubisch-raumzentrierte Kristallstruktur

Das kubisch raumzentrierte Gitter (KRZ) besteht aus zwei Atome in (000) und G%%) . Die

Oktaederliicken des Gitters befinden sich bei @%} und die Tetraederliicken bei (311) .

332
Die Gitterkonstante ist a = 3.21 A (siehe Abbildung 8-1).

8.1.1.3 Orienticrungsbeziehung

Ein f§ ->o. Umwandlungsmechanismus wurde von Burgers vorgeschlagen, um den Ubergang einer
kubisch raumzentrierten Struktur (KRZ) in eine hexagonal dichtest-gepackte (HDP)Struktur zu
erkldren [Burgers 57]. Es handelt sich dabei um eine Scherung der Ebene {110} der p Phase in der
(111) Richtung. Die Orientierungsbeziehungen, die mittels Elektronenbeugung beobachtet werden,

sind : {110}, = (0001),er(111), = (1120) (siehe Abbildung 8-1).
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Direction [1120]“
paralléle a [11 l],i

~\

Plan (0001)_
paralléle a (110),

Abbildung 8-1 : Orientierungsbeziehung hcp - krz

8.1.2 Titanlegierungen

8.1.2.1 Iegierungselemente

Man unterscheidet zwei Kategorien von Legierungselementen, je nachdem, ob sie die a-Phase oder
die B-Phase stabilisieren.

Die o stabilisierenden Elemente (zum Beispiel Al) ersetzen die Titanatome im hexagonalen Gitter.
Durch den Mischkristalleffekt bewirken sie eine bedeutende Festigkeitsteigerung gegeniiber
Reintitan [Conrad 81]. Zusitzlich fiihren Konzentrationen groBer als 10% zur Bildung
intermetallischer Verbindung wie TizAl

Es gibt zwei Gruppen B-stabilisierender Elemente. Die betaisomorphe Gruppe besteht aus
Elementen, die mit B-Titan vollstindige Mischkristallreihen bilden; dies sind z.B. Mo, V und Ta.
Die andere Gruppe sind Eutektoidbildner (z.B. Fe, Cr, Mn, Si...) [Mc Quillian 63].

Die Legierungselemente Sn und Zr verhalten sich weitgehend neutral.

Wasserstoff nimmt eine Sonderstellung ein. Im Gegensatz zu den anderen Elemente ist er ebenso
einfach hinzuzufiigen wie zu entfernen. Wihrend er einen vorteilhaften Effekt auf die
Warmumformbarkeit der Titanlegierungen hat, indem seine Zugabe eine bedeutende Zunahme der
Duktilitst und Reduzierung der Festigkeit bewirkt [Senkov 92], versprodet er sie andererseits bei
der Kaltumformung. Dieses Phinomen wird immer auf Hydride zuriickgefiihrt [Williams 62].
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Abbildung 8-1 Titanlegierungen

8.1.2.2 Interstitielle Verunreinigungen

8.1.2.2.1 Gitterverzerrung

Wenn man die GroBe der Verunreinigungsatome und derjenigen der Gitterliicken vergleicht
(Tabelle 1 und Tabelle 2), wird es deutlich, daf Kohlenstoff, Sauerstoff und Stickstoff o-
stabilisierende Element sind, die die Oktaederliicken der hexagonalen Phase besetzen. Wasserstoff
ist ein B-Stabilisierer, der in die Tetraederliicken eingebaut wird [Konrad 81].

sites octaédriques | sites tétraédriques
a 0,61 4 0,33 A
B 0,25 A 0,48 A
Tabelle 1
atome Rayon atomique (&) distorsion volumique Maximum de
A%/ % at) solubilité (% atom.)
C 0,77 0,49 2
N 0,71 0,18 19
0 0,60 0,13 30
H 0,46 - 8
Tabelle 2

Die Einlagerung interstitieller Verunreinigungsatome in die Oktaederliicken verzerrt das Gitter
(Tabelle 3) und bewirkt eine Zunahme der Gitterkonstanten. Diese Verzerrung ist sehr ausgeprigt
und anisotrop (bedeutender in Richtung der <¢>-Achse). Man kann dieses Verhalten in der
folgenden Kurve schematisieren, indem man die von Konrad aufgestellten Gesetze der linearen

Variante anwendet (Abbildung 8-1) [Konrad 81].
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Abbildung 8-1 Entwicklung der Gitterparameter der hexagonalen Phase in Abhdingigkeit von der
Konzentration interstieller Verunreinigungen

8.1.2.2.2 Die geordnete Atomverteilung des Sauerstoffs in a-Titan

Zusitzlich zur Gitterverzerrung spielt die geordnete Verteilung der Sauerstoffatome eine Rolle fiir

die Verfestigung des Materials. Hirabayashi hat die Ordnung-Unordnung Umwandlung des System
Ti - O studiert. Er zeigte, daB, ab einer Konzentration von ungefihr 10%, die Atome eine von zwei
Gitterliicken in den zu (0001) parallelen Ebenen besetzen, und sich vorzugsweise in einer Richtung

des Typs (1123) anordnen. Fiir niedrigere Konzentrationen (~ 1 Atom-%) haben Moskalenko und
Putsova die Hypothese der Anordnung der Atome zu Paaren aufgestellt [Moskalenko 74].

8.1.2.3 Phasenumwandlungen und intermedisre Phasen in Titanlegierungen

Zusitzlich zu der allotropischen B ->o. Umwandlungen unterliegen Titanlegierungen intermedidren
Phaseumwandlungen. Ausscheidungsbildung kann sowohl in der o.-Phase wie auch der B-Phase
beobachtet werden.

8.1.2.3.1 Martensitische Umwandlung

Wihrend einer schnellen Abkiihlung kénnen zwei Martensit-Typen ausgehend von der 3-Phase
gebildetet werden : die hexagonal dichtest-gepackte a'-Phase und die orthorhombische a"-Phase
[Mc Quillian 63]. Diese Phasen haben die typische Morphologie einer martensitischen
Umwandlungen: eine Gefiige gebildet von feinen Nadeln, die in Kolonien mit der gleichen
kristallographischen Orientierung organisiert sind [Bowen 88]. Der hexagonale Martensit o ' wird
entsprechend dem Mechanismus von Burgers und mit Gitterkonstanten sehr nahe der a-Phase
gebildet [Campagnac 88]. Imam et al. haben an einer abgeschreckten Nuance TiAl6V4 mittels
Elektronenbeugung im TEM die folgenden Gitterkonstanten gemessen : a, = 2.95 A, ¢, =4.75 A
und a, =2.931 A, ¢y =4.70 A (wegen der geringen Prizision der Messungen im TEM sind dies nur
Anhaltswerte). Aufgrund der schnellen Umwandlungenkinetik diffundieren die -stabilisierenden
Elemente nicht viel. Die Zusammensetzung dieser Phase ist sehr nahe an der pj Phase.

Der a"-Martensit besitzt eine orthorhombische Struktur zwischen KRZ und HDP. Es wird nur in
hochlegierten Legierungen beobachtet (gewohnlich fiir Mo > 4%) [Singh 93].
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8.1.2.3.2 B -> o Umwandlung
Die a-Phase wird unterhalb des B-Transus gebildet; entweder wihrend einer AnlaB3behandlung oder
bei langsamer Abkiihlungen (Lufi- oder Ofenabkiihlungen). In diesem letzten Fall keimt die -

Phase, von den Korngrenzen ausgehend, entlang der {1 10} Ebenen und bildet eine nadeliges
Gefiige, genannt Widmanstétten’sches Gefiige (Abbildung 8-1) [Donachie 88].

Température [°C)
1200

Trace des
plans {110}

1000

800

600

| |
0 2 4 6 10

Teneur en Vanadium [ % wt.]

Abbildung 8-1 B-> a Umwandlung. Widmanstitten'sches Gefiige

Abhingig von der thermomechanischen Behandlung ist die Morphologie der a-Phase entweder
globular oder nadelig. Ein globulares Gefiige wird erhilt man nach einer Warmumformung im o
oder o+ Gebiet, die die widmanstitten’schen Nadeln aufbricht. Eine lange Haltedauer bei einer
Temperatur im o+ Gebiet erzeugt ein Mischgefiige aus globaluren und nadelformigen Kémemn.
Dieses Gefiige wird automatisch durch einen Ubergang in das B-Gebiet geldscht [Donachie 88]. Ein
Schmieden im a-Gebiet erzeugt ein rein nadeliges Gefiige.

Im folgenden werden diejenigen Kémer o primér genannt, die durch das Schmieden entstehen und
nur durch einen Durchgang durch den B-Transus verschwinden kénnen. Die sekundéiren o, Kémmer
sind die Nadeln, die aus einer Warmbehandlung resultieren und bei einer Temperaturerhhung
verschwinden kénnen.

8.1.2.3.3 Residuelle B-Phase

Die B-Phase ist umso stabiler, je reicher sie an B-stabilizierenden Elementen ist. In Abhiéngigkeit
von der Legierung, kann sie in Form von umgewandeltem f (Martensit-Nadeln) oder in Form von
metastabilem [ vorgefunden werden, welches feinverteilte nadelformi ge Ausscheidungen der a-

Phase enthilt. Die B-Phase ist erst jenseits eines Gehaltes an B-stabilisierenden
Legierungselementen von 17 % (Aquivalent-Mo) bei Raumtemperatur stabil.

8.1.2.3.4 -Phase

Diese hexagonale Phase geht aus der B-Phase hervor, entweder in athermischer Weise, wihrend
einer schnellen Abkiihlung, oder thermisch wihrend einer AnlaBbehandlung [Mc Quillian 63]. Sie
wird hiufiger im B-Legierungen beobachtet [Williams 73]. Im Allgemeinen tritt diese
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festigkeitssteigernde Phase in Form von Scheiben mit kleinem Durchmesser (ungeféhr 10 nm).auf.
Sie ist leicht durch das Vorhandensein von Streifen auf dem Elektronenbeugungsdiagramm der -

Phase identifizierbar.
Die athermische Phase wird martensitisch gebildet, die Umwandlung folgt aber nicht den

Relationen von Burgers. Die Bildung der thermischen ®-Phase ist diffusionsgesteuert und folgt den
folgenden Orientierungsbeziehungen : (0001), = (011) ﬂet(l 120), =(111) 5

8.1.2.3.5 Auscheidung der a;-Phase

Die a;-Phase (TizAl) kann in der a-Phase ab einem Aluminiumgehalt hoher als 7 - 8 Gewichts-%
ausgeschieden werden. Diese geordnete Phase der Struktur DOy resultiert aus der regelméBigen
Anordnung der Aluminiumatome. Sie wirkt stark festigkeitssteigernd und versprodend.

1.1.2 Die Legierung TiAl6V4

Diese Legierung besteht aus (nach dem Gewicht) 90% Titan, 6% Aluminium und 4% Vanadium
(Toleranz jeweils etwa +0,5%). Da es sich um eine industriell hergestellte Legierung handelt,
enthilt sie immer eine gewisse Anzahl von Begleitelementen :

» interstitielle Verunreinigungen.

Man ist bemiiht, die Summe der drei wichtigsten Elemente, Sauerstoff, Kohlenstoff und
Stickstoff, niedriger als 0.25% zu halten, wobei die folgenden Grenzwerte beachtet
werden miissen : 50 ppm < N < 200 ppm, 200 ppm < C < 500 ppm und O < 2000 ppm.

» substitutionelle Verunreinigungen wie Fe und Si, die kaum in der a-Phase 16slich sind.
Der zugelassene maximale Gehalt betrigt 0.3%.

1.1.2.1 Phasenumwandlungen in TiAl6V4

8.1.2.3.6 Einfluss der thermisch Behandlung

Je nach Abkiihlungsgeschwindigkeiten und Glithtemperaturen, wird die Diffusion der
Legierungselemente von B nach o erleichtert oder nicht. Wahrend die a.-Phase kaum auf thermische
Behandlungen reagiert, verindern sich der Vanadiumgehalt und die Gitterkonstante der f-Phase
sehr (Abbildung 8-1).
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Abbildung 8-1 Einfluss der thermisch Behandlung. Gehalt an Al und V der Phasen o und B in
Abhingigkeit von der Glithtemperatur

8.1.2.3.7 ZTU-Diagramm

Castro und Seraphin haben das ZTU-Diagramm von TiAl6V4 gezeichnet (Abbildung 8-1) [Castro
66]. Wegen der Legierungselemente ist die B-transus Temperatur von TiAl6V4 hoher als diejenige
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des Reintitans (980°C anstelle von 882,5°C). In gleicher Weise wird die Starttemperatur der

Martensit-Umwandlungen durch Vanadium abgesetzt (Ms = 625°C).

In TiAl6V4 kann die B-Phase bei Raumtemperatur im metastabilen Zustand vorliegen. Je nach

Abkiihlungsgeschwindigkeit und Glithtemperaturen, ist die Morphologie der 3-Phase :

* Ein nadeliges Gefiige von a/-Martensit. Diese Phase besitzt die selbe Kristallstruktur wie o, und
eine chemische Zusammensetzung nahe an . Sie ist folglich metastabil.

* Korner der metastabilen B-Phase (ab 725°C, wenn die Vanadiumkonzentration ausreicht).
K&rmer der B Phase, verstirkt durch eine Sekundirauscheidung der o Phase bei 450°
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Abbildung 8-1 ZTU-Diagramm von TiAl6V4 nach einer Lésungsglithung bei 1025°C — 30 min.

8.1.2.3.8 Auscheidung

8.1.2.3.8.1 Ti;Al

Die o-Phase von TiAl6V4 enthilt ungefihr Aluminium 7 Massen-%, entsprechend 11 Atom-%. Die
regelméifige Anordnung des Aluminiums ist folglich méglich [Campagnac 88]. Castro und
Seraphin beobachteten die voriibergehende Bildung einer hirtesteigernden Auscheidung o,
wihrend des Glithens zwischen 850°C und 750°C [Castro 66]. Wenn die Dauer der Gliihung lang
ist, wird diese Phase wieder aufgeldst, um a zu bilden. Fopiano und Bever beobachteten die
Auscheidung von Ti3Al bei einer Gliihtemperatur von 500°C fiir bedeutende Zeitdauern (ldnger als
24 Stunden) [Fopiano 69]. Die Auscheidungskinetik der o,-Phase ist also umso schneller, je hther
die Temperatur ist.

8.1.2.3.8.2 w Phase

Loubradou beobachtet die Auscheidung von @ bei einer Glithtemperatur zwischen 310°C und
410°C [Loubradou 79]. Die B-Phase zerfillt entsprechend der Reaktion: p > B + o + @ > o0 + B.
Die Aufspaltungskinetik ist desto schneller, je héher die Glith- und Abschrecktemperaturen sind.
An von 800°C abgeschrenkten und anschliefend gegliihten Proben beobachtet man eine
Ausscheidung der o-Phase bei einer Glithtemperatur von 360°C nach 1 Stunde. Bei ldngeren
Gliihungszeiten (ab 2h30) wird die B Phase aufgel&st.

8.1.2.4 Verfestigungsvorgiinge
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Im Gegensatz zu den Stéhlen, bewirkt die martensitische Umwandlungen keine
Festigkeitssteigerung. Fopiano und Bever haben festgestellt, daB die Verfestigung auf die
Aufspaltung des Martensist in o+ bei 500°C zuriickzufiihren ist (Abbildung 8-1) [Fopiano 69].
Der zweite Peak der Verfestigung beruht auf der Auscheidung der o;-Phase.

Reéponse général

el
/ ~—

Dureté

Temps (en log)

Abbildung 8-1 Auscheidung der c-Phase. Hirtesteigerung wihrend einer Anlassglihung bei
500°C

Zusammenfassend gesagt wird die Verfestigung durch die Phase o,; kaum beobachtet.
AnlaBbehandlungen ermdglichen es dagegen, die metastabilen Phasen zu stabilisieren (B, a), was
eine bedeutende Festigkeitssteigerung mit sich bringt. In der die primére a-Phase einschliefenden
B-Phase findet héufig eine feine Ausscheidung sekundéren o statt, was es ermdglicht, die Legierung
zu verfestigen [Lasalmonie 79].

8.1.3 Die klassischen thermomechanischen Behandlungen des TiAl6V4

Je nach der Schmiedetemperatur (o~ oder a+B-Gebiet), ist die a-Phase nadelformig oder globular.
Das Ziel des ersten Bearbeitungsschrittes ist es, durch eine Umformung im o+p Gebiet ein Gefiige
globularer o Kémer zu erreichen.

Eine Homogenisierungsglithung im (o:+f)-Gebiet gefolgt von einer Wasser- oder langsamen
Luftabkiihlung, ermoglicht es, ein Mischgefiige aus globularen (a.-Primérkérner) und
nadelformigen (o Sekundirkdmer, gebildet wihrend der Abkithlung) Komer zu erzielen. Der Anteil
der primiren o-Phase (vor der Abkiihlung) kann zwischen 10 und 50% schwanken, je nach der
Gliihtemperatur im o+p Gebiet. Die Abkiihlungsgeschwindigkeit beeinfluBt die Sekundérstruktur:
bei langsamer Abkiihlung wachsen Nadeln der sekundiren o.-Phase ausgehend von den ehemaligen
B-Korngrenzen, wihrend des Abschreckens beobachtet man ein nadeliges

8.1.3.1 o'-Martensitgefiige.

Zuletzt kann ein Anlassen diese thermomechanischen Behandlungen zur Verfestigung der
Legierung vervollstindigen. Die metastabilen Phasen werden durch die Diffusion p- und o-
stabilisierenden Elements nach B beziehungsweise a stabilisiert. Festigkeitssteigernde
Ausscheidungen werden ebenfalls beobachtet: die o, Phase erscheint schnell nach kurzen
Glithzeiten (1 Stunde) bei 350°C. Die am hiufigsten beobachtete Auscheidung ist die
Sekundirauscheidung der a-Phase in B wihrend einer Abkiihlung.

8.1.4 Die Textur in Titanlegierungen

Zur Erklarung der mechanischen Eigenschaften von Titanlegierungen, insbesondere solcher, die
einen starken o Phasenanteil haben, ist es notwendig, ihre chemische Zusammensetzung, ihr
Gefiige, ihre thermomechanische Vorgeschichte, aber auch ihre Textur (d.h. ihre bevorzugte
kristallographische Orientierung) zu beriicksichtigen.
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Die Bedeutung der Textur fiir die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften von
Titanlegierungen wurde von Bowen (1977) und von Larson und Zarkades (1978) dargestellt. Leider
ist es haufig schwierig, den Beitrag von Gefiige und Textur [Bowen 77] zu trennen, was ihren
Gebrauch als Hilfsmittel in der Optimierung der mechanischen Eigenschaften der Legierungen fiir
praktische Anwendungen begrenzt.

Der Deformationstensor der verschiedenen Formgebungsverfahren hat einen bedeutenden Effekt
auf die kristallographische Textur dieser Legierung. Selbstverstindlich miissen auch die anderen
Bedingungen der Verformung (Verformungstemperatur, Verformungsgrad und -geschwindigkeit),
die chemische Zusammensetzung und das Gefiige genau beachtet werden.

1.1.3.1 Uberblick

Das Problem der Texturanalyse, das darin besteht, ausgehend von zweidimensionalen Funktionen
(Poldichtefunktionen) eine dreidimensionale Funktion, die Texturfunktion, auch
Orientierungsverteilungsfunktion (kurz O.D.F.) genannt, zu bestimmen, wurde in 1965 von Bunge
und Roe unabhiingig voneinander durch eine Reihenentwicklung verallgemeinerter
Kugelfunktionen gelést.

Es seien x; und x;° zwei direkte orthonormale Bezu gssysteme, die als mit der Probe
beziehungsweise einem Kristallit verbunden angenommen werden. Wir lassen zu, daf diese zwei
Bezugssysteme den gleichen Ursprung haben. In der Tat beriicksichtigt die Analyse der
kristallographischen Texturen nur die Orientierung eines Kristallits und nicht seine Position in
Bezug auf das Koordinatensystem der Probe.

Eine Orientierung g wird durch eine Dreiergruppe von Winkeln definiert (91, ¢, @2), beispielsweise
die Eulerwinkel, die es erméglichen, Bezugssystem x; in Ubereinstimmung mit x;¢ zu bringen.

Rot. N° Axe Roe Bunge
1 X3~ v ¢1
2 X1~ (i)
x2° 0
3 X3 ¢ 02
Tabelle 3
c=x,°
_ (T27T0)
(10T0)
(OOO 1)
e SRR ] 308 B
i e
X a,= x2C

Abbildung 8-1 Referenzen fiir die Definition der Euler-Winkel in einem hexagonalen Kristall

Es gibt verschiedene Méglichkeiten den Kristall zu lokalisieren (Tabelle 3), am gebriuchlichsten ist
die von Bunge [Bunge] gegebene. Es existieren andere Parameter, die es gestatten, eine Rotation in
Raum zu definieren.

Anfénglich fallen die Normalenrichtungen der Ebenen (10T0),(T2T0)und (0001) oder x;°, x,°, xs°
mit den Richtungen x; (auch als Walzrichtung oder RD bezeichnet), X, (Querrichtung oder TD) und
x3 (Normalrichtung oder ND) zusammen.

In diesem Absatz richtet sich unsere Aufmerksamkeit auf die Verformungstexturen, die wihrend
des Walzprozesses und den méglichen anschlieBenden Bearbeitungsschritten entstehen.
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Je nach der Temperatur entwickeln sich drei Arten von Texturen in den Legierungen o, (o+p) und

B

1. Bei Temperaturen unterhalb der Rekristallisationstemperatur der o Phase werden starke
Verformungstexturen beobachtet.

2. Bei Walztemperaturen oberhalb des B-Transus iiberwiegen Umwandlungstexturen.

3. Wenn die Verformung bei einer mittleren Temperatur erfolgt ist (zwischen B-Transus und o-
Rekristallisationstemperatur), bewirkt die teilweise Rekristallisation eine schwache Textur
[Inagaki 1990].

Figure de Péle (0002) Figure de Péle (1010) Rapport c/a
DL DL
c/a>1.6333
c/a~1.6333
c/a<1.6333

Abbildung 8-2 : Schema der verschiedenen Walztexturen von hcp-Metallen mit unterscheidlichen
c/a-Achsenverhéltnissen

Hexagonale Metalle und ihre Legierungen haben sehr ausgeprégte Texturen, und da die

mechanischen Eigenschaften der Einkristalle intrinsisch anisotrop sind, resultieren hieraus stark

anisotrope makroskopische mechanische Eigenschaften.

Die ersten Analysen der Textur von hcp-Metallen wurden durch Wasserman und Grewen,

Dillamore und Robert und Bunge durchgefiihrt. Diese Arbeiten haben es erlaubt, den Einflul des

c/a-Verhiltnisses auf die Texturen von hcp-Metallen aufzuzeigen. Die bei einem Kaltwalzen

entstehenden Verformungstexturen lassen sich in drei Gruppen einteilen, in Abhéngigkeit vom c/a-

Verhiltnis (Abbildung 8-2) :

e Fiir Metalle oder Legierungen mit iibernormalem c/a-Achsenverhiltnis (c/a>1.633), wie z.B. Zn
und Cd, ist die c-Achse um =+ 15 bis 25° gegeniiber der Normalenrichtung der Probe in
Wamzrichtung geneigt.

e Fiir Metalle und Legierungen, deren c/a-Achsenverhiltnis annihernd gleich dem idealen
Verhiltnis (c/a ~ 1,633) ist, wie z.B. Mg und Co, konzntrieren sich die Basispole bevorzugt
rotationssymmetrisch um die Normalenrichtung.
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e Fiir Metalle oder Legierungen mit unternormalem c/a Achsenverhiltnis (c/a < 1.633), wie
z.B.Ti und Zr, ist die Lage der Basispole bevorzugt um + 20 bis 40° gegen die
Normalenrichtung in Querrichtung gekippt.

In unserem Ansatz unterscheiden wir zunichst zwei Kategorien:

* die einphasigen Legierungen (o oder B),

e Zweiphasenlegierungen (o+).

Dann nehmen wir eine Klassifikation entsprechend der durchgemachten thermomechanischen
Behandlung vor.

8.14.1 o-Legierungen

8.1.4.1.1 Walzen unterhalb der a-Rekristallisation

Die ersten experimentellen Arbeiten iiber Titan unterschiedlicher Reinheiten und a-stabilisierte
Legierungen, haben den EinfluB der chemischen Zusammensetzung auf die resultierende Textur
nach einem Kaltwalzen und einer Glithung festgestellt. In Reintitan existieren, in Abhéngigkeit von
der Sauerstoffkonzentration, zwei Arten von Texturen. In beiden Fillen ist der Basispole von NR
nach TR gedreht. Bei einem Winkel groBer als 35°, ist die erreichte Textur mit der [1010]-Richtung
parallel zur Walzrichtung (WR) charakteristisch fiir einen geringen Sauerstoffgehalt (O < 2500
ppma). Wenn im Gegenteil der O-Gehalt mehr als 2500 ppma betrigt, ist der Winkel niedriger als
35° [Philippe et al. 1988].

Um sich eine Idee vom EinfluB des Kaltwalzens auf Titan machen zu konnen, wurden die Texturen
von Titan mit zwei verschiedenen O, — Gehalten analysiert.

In beiden Fillen existiert eine kritische Verformung, ab der eine Kombination von Zwillingsbildung
und Gleiten zu einer besonderen Textur fiihrt. Die Abbildung 2.1.12 zei gt, im Fall einer
Konzentration an O von 900 ppm und eines Verformungsgrades von ~50%, da die vorherrschende

(T2T4)[10T0] ist [Inoue und Inakazu 1988]. Im Fall des Titans mit O ~ 2500 ppm (kritische
Verformung iiber 60%), ist die erreichte Textur iiberwiegend vom Typ (2115)[0T10] [Davies et al.
1978, Naka et al. 1978].

In beiden Fillen wurde die Rekristallisationstextur (bei einem hohen Verformungsgrad und einer
Glithtemperatur groBer als 450°C) durch einen Keimbildungsproze8 und ein orientiertes Wachstum
erklért.

Fiir einen geringen O -Gehalt (900 ppm), haben wir eine (0225)[2T To]-Rekristallisationstextur,
deren Intensitéit mit dem Verformungsgrad und der Glithtemperatur (Abbildung 8-1) zunimmt.

Eine Beschreibung des Einflusses des Verformungsgrades, der Gliihdauer und der Gliithtemperatur
fiir einen O,-Gehalt von 2500 ppm haben Naka et al. gegeben [Naka 1978].

Was die Prozesse des Warmwalzens betrifft, bei einem angemessenen Verformungsgrad (~ 100%)
und einer Temperatur niedriger als 800°C, werden die gleichen Textur-Typen erzielt wie durch
Kaltwalzen. Es kann sich eine partielle Rekristallisation ereignen. Die bevorzugte Orientierung ist

(21 15)[0110] [Inagaki 1990].
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Abbildung 8-1 a) Einfluss des Reduktionsgrades auf die Intensitét der Hauptorientierungen (O, =
900 ppm) beim Kaltwalzen b) Einfluss des Reduktionsgrades und der Glithtemperatur auf die

Intensitit der Orientierung (2115)[0110]

Das Hinzufiigen von Aluminium zu Reintitan verringert die Zwillingsbildung wiihrend des
Kaltwalzens und verursacht eine Zunahme der basalen Textur [Thornburg und Piehler 1973]. Ein
shnlicher Effekt tritt wihrend des Warmwalzens auf; die Rekristallisationstemperatur steigt mit
dem Gehalt an o stabilisierenden Elementen. Eine geringe Abschwichung der Textur aufgrund der
particllen Rekristallisation wihrend des Warmwalzens (94%) bei 750°C, trigt zur Verminderung
der Intensitit der basalen Textur mit dem Al-Aquivalent bei (Abbildung 8-2).
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Abbildung 8-2 (0002)-Polfiguren. a) Titan (530 ppm O) b) Ti-4Al c) Ti-5A1-2.5Sn. warmgewalzt
bei 750°C, Reduktion 94% und luftabgekiihlt

8.1.4.1.2 Entwicklung der Walztextur zwischen dem B-Transus und der Temperatur der a.-

Rekristallisation
Warmgewalztes (zwischen 800 und 850°C, Verformungsgrad ~100%) und luftabkiihltes Reintitan

entwickelt eine intensive (2118)[8743] - (2110)[0T10] -Textur.
Wiéhrend des Prozesses und auch wihrend der Abkiihlung, hat man Rekristallisation und Wachstum
von o Kérner beobachten kénnen. Dieses Kornwachstum zeigt bevorzugte Orientierungen.
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Abbildung 8-1

8.1.4.1.3 Entwicklung von Walztexturen oberhalb des B-Transus

Das Walzen von Reintitan bei Temperaturen hoher als 880°Cresultiert in starken
Umwandlungstexturen. Durch die Orientierungsbeziehungen kann man die allgemeine (z110fo710]-
Orientierung erkliren, die ihren Ursprung in der (100)jo11]-Textur der B-Phase hat. Diese

Umwandlungstextur ist um so ausgepragter, je schneller die Abkiihlung durchgefiihrt wird.
Ein Vergleich zwischen reinem Titan und den Legierungen Ti-4Al und Ti-5A1-2.55n zeigt, daB die

(21 10)[0T10] -Orientierung immer stark ist, obgleich im Falle von Ti-5A1-2.5Sn, die (To10)1213] und
(T100)[T123] -Orientierungen die vorherrschenden sind (Abbildung 8-1). Die Intensitéten der Texturen

der letztgenannten Legierung sind stérker ausgeprégt als diejenigen der anderen beiden
Legierungen. Die Umwandlungstexturen sind eng mit den Walztexturen der B Phase verkniipft.
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Abbildung 8-1 (0002)-Polfiguren a) Titan (530 ppm O) b) Ti-4Al ¢) Ti-541-2.58n. warmgewalzt bei
1050°C, Reduktion 94% und lufiabgekiihit

8.1.4.2 o+f Legierungen

8.1.4.2.1 Walzen bei einer Temperatur unterhalb der Rekristallisationstemperatur
Wenn man die Textur der a-Legierungen mit denen der (o+B)-Legierungen vergleicht (unter
dhnlichen Bedingungen d.h. fiir ein Warmwalzen in diesem Temperaturbereich), kann man einen

deutlichen Unterschied bemerken : die Textur der (a+PB)-Legierungen zeigen eine stirkere Intensitiit
(Abbildung 2.1.15). Fiir eine zweiphasige Legierung haben die Geometrie und Natur der sie

formenden Phasen einen starken EinfluB.
Die Anderungen der Texturen der o.-Phase hingen mit der Entwicklung der Texturen der B-Phase

bei hohen Temperaturen zusammen. Dies ist das Ergebnis der (B~ o)-Umwandlung gemiB der
Burgers-Relation : {110}, =(0001), ez(111) , = (1120) .

Wihrend der Abkiihlung kénnen aus einer B-Orientierung maximal 12 verschiedene o-
Orientierungen, genannt kristallographische Varianten, hervorgehen, die vollstindig durch die
Orientierungsbeziehung definiert sind [Bowen und Clark, 1984, Liitjering und Wagner, 1988].
Verschiedene Orientierungen von oo Kérnern einer Kolonie, wie in den lamellaren Gefligen,

entstammen alle der gleichen B-Orientierung.
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Abbildung 8-1 (0002)-Polfiguren a) Ti-6Al-2Sn—4Zr-2Mo b) Ti-8A4l-1Mo-1V ¢) Th i-6AI-4V.
warmgewalzt bei 750°C, Reduktion 94% und luftabgekiihlt

8.1.4.2.2 Entwicklung der Walztextur zwischen dem B-Transus und der Temperatur der a.-
Rekristallisation

Die Texturen, die in diesem Temperaturbereich beobachtet werden, stellen eine Kombination der

Walztextur, der Rekristallisationstextur der c.-Phase und derjenigen Texturen dar, die durch

Umwandlung aus den B-Walztexturen hervorgegangen sind (Abbildung 8-1).

Die Intensititen der beobachteten Texturen sind aufgrund des Einflusses der Legierungselemente

und der zweiten Phase, die das Wachstum der Komer der Primérphase hemmt, weniger stark.
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Abbildung 8-1 (0002)-Polfiguren a) Ti-6Al-28n—4Zr-2Mo b) Ti-8AI-1Mo-1V c) Ti-6Al-4V.
warmgewalzt bei 1050°C, Reduktion 94% und lufiabgekiihlt

Im Gegenteil zu den a-Legierungen hat man festgestellt, daB die Texturen nach einer
Luftabkiihlung weniger intensiv sind als nach einer Wasserabschreckung.

Dieser Effekt wird mit steigender Verformungstemperatur geringer. Dies 148t sich nicht allein durch
Rekristallisation und Kornwachstum erkléren.

Der Beitrag der B Phase an der gesamten Textur ist bedeutend, da sich ihr Volumenanteil mit der
Walztemperatur erh6ht. Die Walztextur der p Phase bestimmt die Umwandlungsstextur der
zugehdrigen o, Phase [Inagaki, 1990].

8.1.4.2.3 Entwicklung der Walztextur bei einer Temperatur oberhalb des B Transus

Im Fall eines Walzens im B Gebiet, wird die erzwungene Verformung vollsténdig von der B Phase
akkomodiert. Die Verformungsmechanismen, die in dieser Phase aktiviert werden, sind der
Ursprung der Texturentwicklung.

Wiahrend der Abkiihlung wandelt sich der groBte Teil der B Phase in o Phase um. Bei
Raumtemperatur wird die Textur der o. Phase wegen der Orientierungsbeziehung, die bei der
Phasenumwandlung B> o zwischen dem raumzentriert-kubischen und dem hexagonal dichtest-
gepackten Gitter beobachtet wird, véllig von der Hochtemperaturtextur der B-Phase festgelegt. So
ergibt eine B Orientierung wihrend der Abkiihlung maximal 12 kristallographische Varianten der o
Phase, die vollsténdig durch die Orientierungsbeziehung definiert sind.

Das Studium der Texturen der p Phase vor der Umwandlung wird durch die Verédnderung des
metallurgischen Zustandes der Legierung bei der Abkiihlung auf Raumtemperatur erschwert. Der
metallurgische Zustand kann in der Tat die Phasenumwandlungsmechanismen und insbesondere die
Statistik Selektion der o Varianten beeinflussen. Mittels numerischer Simulationen haben Gey et al.
[Gey 1997] gezeigt, daB die privilegierten Entstehungsorte der o Varianten mit den aktivierten
Gleitsystemen der B Phase wihrend der Warmumformung zusammenhéngen. Ihr Modell macht es
mdglich, das Entstehen der Hauptkomponenten der o -Textur (<¢> Achse in TR) nach einer
Verformung um 75% bei 1050°C in TiAl6V4 zu erkliren.
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Abbildung 8-1

8.1.5 Zusammenfassungen

TiAl6V4 ist eine klassische (a+B) Legierung. Sie zeigt eine grofie Vielfalt von Gefligen und
Texturen, in Abhiingigkeit von der thermomechanischen Behandlung. Die o Phase, hexagonal
dichtest-gepackt, ist die bei niedrigen Temperaturen stabilste Phase. Oberhalb des B-Transus
(980°C) ist die stabile Phase die kubisch-raumzentrierte  Phase. Diese wird bei Raumtemperatur
u.a. durch Vanadium und Eisen stabilisiert. Der Volumenanteil der B Phase kann 15% erreichen.
Die o Phase stellt sich in Abhingigkeit von der thermomechanischen Behandlung in Form
globularer oder nadelféSrmiger K6émer dar. Der Volumenanteil globularer Kérner variiert mit der
Abschrecktemperatur zwischen 15 und 50%.

Die Sekundirstruktur resultiert aus der Abkiihlung. In Abhéngigkeit von der
Abkiilhungsgeschwindigkeit besteht sie entweder aus a-Lamellen oder o'-Martensit-Nadeln. Diese
martensitische Phase ist eine hdp-Struktur und weist der a-Phase sehr dhnliche Gitterkonstanten
auf. Zuletzt kénnen klassische Verfestigungsausscheidungen in der Titanlegierung TiAl6V4
aufireten. Die ®- und o;-Phasen entstehen bei einer Glithung (o : kurze Glithdauer bei 350°C, a; :
kurze Gliihung bei 700°C oder linger (8 stunden) bei 500°C). Wiihrend der traditionellen
thermomechanischen Behandlung wird eine Verfestigung der Legierung eher durch eine feine
Auscheidung der o Phase in den metastabilen Phasen (o' oder B) verursacht, als durch ein
Verfestigung der o Phase selbst.

Intensive Verformungstexturen werden in den Titanlegierungen besonders dann erreicht, wenn das
Material in dem Zweiphasengebiet verformt wird. Diese Texturen konnen in drei Gruppen eingeteilt
werden (Abbildung 8-1). Der Texturtyp wird vor allem durch die verschiedenen
thermomechanischen Behandlungen bestimmt: z.B.

» ein uniaxiales Walzen unterhalb von 900°C ergibt eine Walztextur B/T,

» ein Kreuzwalzen unterhalb von 900°C ergibt eine Walztextur B,

» ein uniaxiales Walzen iiber 900°C ergibt eine Walztextur T .
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8.2 Mikroskopisches mechanisches Verhalten von TiAl6V4

Dieses Kapitel beschreibt die Verformungsmodi von TiAl6V4. Diese Legierung besteht aus zwei
Phasen, der Mehrheits-o.-Phase und der Minderheits-B-Phase. Wir richten unsere bibliographische
Arbeit auf die Verformung der Mehrheits-Phase (die o Phase und den EinfluB der Temperatur auf
ihr Verhalten) aus. Nach der Darstellung der Gleit- und Zwillingssysteme und der verschiedenen
Arten von vollstindigen und partiellen Versetzungen, werden wir die verschiedenen Kriterien des
"Ease-of-glide" bestimmter Systeme (des Prismengleitens z. B.) erkliren. Dies zwingt uns dazu,
von der Kemnstruktur von Versetzungen, dem Hauptfaktor ihrer Geometrie und der Abhingigkeit
der Streckgrenze von der Temperatur und der Orientierung, zu sprechen. Die Kernstruktur von
Versetzungen hilft uns, bestimmte Phinomene der hexagonalen Metalle zu erkliren (Aufpaltung
von Versetzungen, Asymmetrie der Aufspaltung und Ausdehung der aufgespaltenen Versetzungen
auf mehrere Gleitebenen). Diese bibliographische Arbeit wird als Basis fiir die Diskussion dienen (§
4). Die Legierungselemente bewirken eine Mischkristallverfestigung der beiden Phasen.
Ausscheidungen konnen ebenfalls eine Verfestigung der Legierung bewirken. Wir.werden uns fiir
verschiedene Modelle fiir die Konstanz der Streckgrenze in einem bestimmten Temperaturbereich
interessieren. Wir werden dann die Verformung der B Phase des Titans (eines kubisch-
raumzentrierten Metalls) kurz entwickeln.

8.2.1 Verformung und Temperaturverhalten der o.-Phase

Die Mehrzahl der Studien iiber die Plastizitit von TiAl6V4 behandeln nur die o-Phase. Die Autoren
nehmen im Allgemeinen an, daB die Verformung der Legierung angesichts des bedeutenden
Volumenanteils der a. Phase durch diese kontrolliert wird [Welsch 77, Welsch 82].

Wir stellen die verschiedenen Verformungsmechanismen von o Titan sowie ihre thermische
Aktivierung dar.

8.2.1.1 Allgemeine Informationen iiber die Gleitsysteme in hexagonale-dichtest-gepackten
Metallen

8.2.1.1.1 Gleitebenen in hexagonalen Metallen

Zahlreiche Gleitebene kénnen wihrend der plastischen Verformung aktiv sein:
e die Basisebene (0001),

e Prismenebenen { 1070}
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e Pyramidenebene erster Art7; {1011}

e und Pyramidenebene zweiter Art m; {1172} (Abbildung 8-1).
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Abbildung 8-1

8.2.1.1.2 Versetzungen

8.2.1.1.2.1 Vollstandige Versetzungen in der hdp-Struktur
Es gibt drei Arten stabiler vollstandiger Versetzungen in hdp Metallen. a -Versetzungen (bezeichnet

mit <a>) vom Burgersvektor 5 = %-[1 150] - (AC auf Abbildung 8-1), ¢ Versetzungen (bezeichnet mit

<¢>) mit 5 =[0001] (AA") und ¢+ -Versetzungen (bezeichnet mit <c+a>) mit b= é[l 123] (CB).

—
L C

Lot

Abbildung 8-1

8.2.1.1.2.2 Partielle Versetzungen

Die in hdp Metallen méglichen Burgersvektoren lassen sich in einem Doppeltetraeder darstellen
(Abbildung 8-1).Demnach sind 3 partielle Versetzungstypen moglich:
Es gibt 6 partielle 7-Versetzungen mit den Burgers-Vektoren Ac; Ba, Co, A, 6B, 6C der

Indizierung -;»[IOTO] L
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4 partielle g-Versetzungen mit dem Burgers-Vectoren oS, 6T, So und To der Indizierung %[0001]
und 12 partielle (§+ ﬁ) -Versetzungen mit den Burgers-Vektoren AS, BS, CS, AT, BT, CT sowie

deren Negative der Indizierung %[2053] .

Plan 5 Eléments cristallographiques notation

Basal <a> (0002)(1120) B<a>
Prismatique | <a> (1To0)(1120) P<a>
Pyramidal r; | <a> (1To1)(1120) m<a>
Pyramidal n; | <c+a> (1To1)(1123) m<c+a>
Pyramidal n, | <c+a> (1122)(1 123) ny<c+a>

Tabelle 4

8.2.1.1.3 Gleitsysteme

Die in hdp Metallen méglichen Gleitsysteme sind in Tabelle 4 angegeben. In den hexagonalen
Metallen wird in erster Linie die Gleitung in <a>-Richtung aktiviert. Man beachte das Fehlen von
Gleitsystemen mit einem <c¢>-Burgersvektor. Jedoch ist fiir hdp-Metalle, die eine hohe Duktilitiit
aufweisen, wie Titan und Zirkonium, die Verformung entlang der <¢>-Achse notwendig, auBerdem
gibt es nur 4 unabhiingige Verformungsmechanismen entlang der <a>-Achse. Das von Mises'sche
Kompatibilitétskriterium, das fiinf unabhiingige Verformungssysteme fordert, kann nicht allein
durch die <a>-Gleitung erfiillt werden [Yoo 91]. Um die Akkomodation der Verformung
sicherzustellen und um die Verformung entlang der <c>-Achse zu erlauben, sind das <c+a>-
Gleitssystem und die Zwillingsbildung besonders bedeutend.

8.2.1.1.4 Zwillingsbildung

Der letzte vorhandene Verformungsmechanismus zur Erh6hung der Duktilitét und zur Erfiillung des
Mises'schen Kompatibilititskriteriums ist die Zwillingsbildung. Diese ist fiir die duktilen hdp-
Metallen wie Zirkonium und Titan sehr wichtig [Paton 70]. Die Zwillingsbildung konkurriert mit
der <c+a>-Gleitung, um die Verformung entlang der <¢>-Achse zu erlauben. Wir werden zuerst die
Zwillingssysteme der hdp-Metalle in Erinnerung rufen und dann den Einfluf der Temperatur auf
die Wahl des Zwillingssystems studieren. )

Die vier Zwillingssysteme, die in den hexagonalen Metallen beobachtet werden, sind in Tabelle 5
[Yoo 91] dargestellt. Die Zwillingsebene K; und die Scherrichtung 7 sind die Ebene und die
Richtung der Zwillingsbildung, wihrend die Ebene K, und die Scherrichtung 1, die Invarianten der
Zwillingsbildung sind [Partridge 67].

Der Scherungsbetrag s ist vom c/a-Verhiltnis abhéngig. Die Systeme, die eine positive in
Abbildung 8-2 aufweisen, bewirken eine Verkiirzung entlang der <c>-Achse, diejenigen, die eine
negative Steigung haben, eine Verlingerung. Wie die Abbildung 8-2 zeigt, kann ein und dasselbe
Zwillingssystem durch Zug oder Druck parallel zur <¢> Achse aktiviert werden, je nach Metall

[Yoo 91].
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K; K, N1 N2 S
{1012} {1012} +(1011) +(1011) i%(1§10>
{1011} {1013} (1012) (3032) %(1510)
{1122} {1123} %(1153) %(2223) (1700)
{1121} (0002) %(T 126) %(1 120) (1700)

Tabelle 5

Akthar beobachtet in o-Titan (IOT 2) -Zwillingsbildung in Proben, die ihre <¢>-Achse nahe zur
Zugsachse haben, und (1121)-Zwillingsbildung in den Kristallen, deren <¢>-Achse einen 50°

Winkel mit der Zugsachse bilden [Akthar 75]. Andere Autoren bestitigen, daB die

Zwillingssysteme, die bei Zug vorrangig in Titan aktiviert werden, die (1012)- und (1121)-

Zwillingsbildung sind [Yoo 91, Kocks 67].

Abbildung 8-1

Letztendlich wird die Duktilitdt des Zirkoniums und des Titans der gleichzeitigen Aktivierung der

Zwillingsbildung und der Sekundirgleitung zugeschrieben.
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In der Tat ist der Verformungsbetrag, der nur durch eine Zwillingsbildung erreicht wird, nicht
ausreichend, um die beobachtete plastiche Verrformung zu erkliren [Yoo 91]. Andererseits erlaubt
die Zwillingsbildung eine bedeutende Orientierungséinderung der Kristallite und dadurch kénnen
sich die ungiinstig orientierten Kristallite so drehen, daB zusitzliche Gleitsysteme zur weiteren
Verformung beitragen konnen.

Zusitzlich wird sekundire Zwillingsbildungen in (1072) -Zwillingen beobachtet [Yoo 91, Philippe
96].

Bei niedrigen Temperatur (unter 400°C), herrscht die Zwillingsbildung vor, wihrend iiber 400°C
das <c+a>-Gleiten aktiviert wird [Paton 70].

8.2.1.2 Kriterien fiir den "Ease-Of-Glide" der Gleitsysteme

Die Hauptgleitebene ist je nach Metall entweder die Basisebene (Cd, Zn, Mg, Co, Be) oder die
Prismenebene (Ti, Zr, Hf, Ru). Die Untersuchung des "Ease-Of-Glide" der verschiedenen
Gleitsysteme ist eine Hauptaktivitit der Physikalischen Metallkunde. Das Gleiten in einem Kristall
wird durch die Bewegung von Versetzungen, deren Burgers-Vektor zur makroskopischen
Gleitrichtung parallel ist, erklért. Frank und Nicholas [Frank 53] haben gezeigt, daB die einzigen
stabilen vollstandigen Versetzungen diejenigen der Burgers-Vektoren @, ¢ und Z+a sind. Dies
sind in der Tat die einzigen vollstindigen Versetzungen, die im Elektronenmikroskop beobachtet
werden.

Wiihrend die Gleitrichtungen durch ein Energiekriterium richtig vorausgesagt werden, ist das
Problem der Wahl der Gleitebenen komplexer.

Der erste Ansatz stiitzt sich auf das Peierls-Nabarro Kriterium, das den "Ease-Of-Glide" der
Gleitebene mit den Gitterebenen-Abstinden verbindet,

Wir skizzieren (Figure 2-1) eine Stufenversetzungslinie, die parallel zu einer dichten Gitterrichtung
in einer kubisch primitiven Struktur und senkrecht zur Abbildungsebene ist.

Um von der in ) dargestellten Konfiguration zu derjenigen in ¢) zu gelangen, durchliuft die
Versetzungslinie ein Zwischenstadium ).

Diese verschiedenen Konfigurationen bedeuten auch unterschiedliche Versetzungsenergien. Die
Versetzung muB wihrend ihrer Bewegung mehrere Energiemaxima iiberwinden. Um diese
zusitliche Energie bereitzustellen, ist es notwendig eine Kraft auf die Versetzung anzuwenden.
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Abbildung 8-1

Um diese Kraft zu bestimmen, behandelte Nabarro [Nabarro 47] den Kristall wie ein elastisches
Kontinuum, mit einer Sinusfunktion fiir die interatomare Bindungskraft in der Gleitebene. Die
Gleitspannung o nimmt exponentiell mit dem Gitterebenenabstand dpy ab,

d
o= z—ﬂexp(— 27y genannt Peierlskraft
K Kb

mit K=1 oder K = (1-v) fiir Schrauben- bzw. Stufenversetzung. v ist der Poisson‘sche Koeffizient, p

der Schubmodul und & der Burgersvektor der Versetzung,

Um dieses Phinomen fiir das hexagonale Gitter zu behandeln, muB die Prismenebene als rauh
betrachtet werden. In der Tat, wihrend der Basisebenenabstand, ¢/2, in den hdp-Metallen eindeutig
definiert ist, weisen die Abstiinde der anderen Gitterebenen einige Ungenauigkeiten auf (Abbildung
8-1).

Da die Atome einer ,,Gleitebenen® nicht exakt in einer Ebenen liegen, werden diese Ebene ,,rauh
genannt.

Bei Raumtemperatur ist in den hdp-Metallen die Gleitung entweder in der Basisebene oder in den
Prismenebenen am einfachsten. Die anderen Ebenen, die kleinere Gitterabstinde und somit auch
héhere Peierlskrifte haben, spielen keine Rolle.

. 8 .. .. : g
e Fiir einen Wert L5 J-; , ist die Basisebene das Hauptgleitsystem.
a

¢ Fiir die Metalle, die ein L \E haben, ist das Hauptgleitsystem die Prismenebene [Naka 83]
a
(Abbildung 8-2).
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Dieses einfache Kriterium leidet leider zuviel unter Ausnahmen (zum Beispiel Be).

Die anderen Ansitze stiitzen sich auf die Kernstruktur der Versetzung und auf die Méglichkeit der
Versetzungsaufspaltung in einer Ebene, die die Gleitebene wird. Wihrend eine nicht aufgespaltene
Schraubenversetzung theoretisch auf allen Ebenen gleiten kann, die ihren Burgersvektor enthalten,
gleitet eine aufgespaltete Versetzung nur in ihrer Aufspaltungsebene. Eine Gleitkomponent,
auBerhalb dieser Ebene wiirde ein Klettern des Stapelfehlers verursachen. Diese Bewegung ist
nicht-konservativ, weil sie einen Stoffiransport erfordert. Sie kann also nicht bei Raumtemperatur
stattfinden. Dies hat zur Folge, da man das Hauptgleitsystem anhand der Versetzungsreaktion
voraussagen kann.

8.2.1.2.1 Versetzungskernstruktur

8.2.1.2.1.1 Aufspaltung von <a>- und <c+a>- Versetzungen
Schraubenversetzungen mit <a> Burgers-Vektor, die in der Basisebene und in der Prismenebene
liegen, kénnen sich aufspalten:
* in der Basisebene entsprechend der traditionellen Versetzungsreaktion:
1r — _ _
5[1 120] > %[10 10]+ %[01 10]
Bei dieser Versetzungsreaktion in zwei Shockley-Partialversetzungen ergibt sich eine diinne
Zwischenschicht in einer kubisch-flichen-zentrierten (kfz)-Struktur. Die ungestérte Stapelfolge
ABABAB... wird ABACBC
* in der Prismenebene entsprechend verschiedener Versetzungsreaktionen. Da die
Prismenstapelfehler noch nie im Elektronenmikroskop beobachtet werden konnten, sind die
verschiedenen Aufspaltungen experimentell nicht zu unterscheiden.
Anhand eines Kugelmodells schlug Tyson [Tyson 67] folgende Versetzungsreaktion vor:

%[1 120] - %[2435] + % [4263]
und Regnier und Dupouy [Regnier 70] schlugen vor :
-;-[1 150]-%[1 150]+§[1 120]

Die Auswertung der Stapelfehlerenergie einer Struktur, die nicht die Kompaktheit der idealen
Kugelpackung respektieren, kénnen nicht ohne Hilfe atomistischer Simulationen durchgefiihrt
werden. Naka ef al.. [Naka 88], Vitek und Igarashi [Vitek 91] und Sob [Sob 74] haben eine
Aufspaltung der Versetzungen in die Prismen- und Pyramidenebenen erster Art vorgeschlagen
(Abbildung 8-1 Abbildung 8-2)

5—)£+(£+F1")+(£—1?")
3 \2 6
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mit @ = %[1 IEO] und A" einer kleinen Stufenkomponente (H" = 0.06 a). Die erste Partialversetzung

liegt in der Prismenebene, die letzte in der Pyramidenebene erster Art und die zweite an der
Schnittlinie dieser zwei Ebenen (Abbildung 8-1). Diese Konfiguration ist nicht-gleitfihig, weil sie

nonplanar ist.
Ds
(1101)
® D2+Ds
D2
100y ; (1100)
a b
e
oD,

Abbildung 8-1 Versetzungsreaktion

Die Autoren Regnier und Dupouy [Regnier 70] haben vorgeschlagen, da die Kaltverformung in
diesen Metallen durch eine Rekombination der zwei letzten Partiellen in der Prismenebene erfolgt,
was eine gleitfihige Konfiguration in dieser Ebene ergibt.
Fiir Schraubenversetzungen in Titan haben Naka ef al.. [Naka 88] vorgeschlagen :

. a a a a

a—>—+—+—+—

6 6 3

Die erste Partialversetzung liegt in der Prismenebene, die zwei nachfolgeden in der
Pyramidenebene erster Art und die letzte an der Schnittlinie der beiden Ebenen (Abbildung 8-2).

—_ o —
b, ) b, (10i0) b,
o, ®)
) 10io) 5
6‘\\\ > » - '2' b3
\:‘ b b ’\\ r’ ~
2 1 o (/)
4 > y y*
b b"
b3 @) 3 2
©

Abbildung 8-2 Konfiguration

Diese Konfiguration ist auch nonplanar, also nicht-gleitfihig. Vitek und Igarashi [Vitek 91] haben
folgende Aufspaltung vorgeschlagen :

%[1 120] - %[1 12x]+ %[115;?]
x dndert sich von einem Metall zum anderen und stellt die Linge der Komponente des Burgers-
Vektors in [0001]-Richtung dar. Um die Versetzungen zu aktivieren, schlagen die Autoren vor, dal3

nicht nur ein ausreichendes Verhéltnis zwischen den Stapelfehlerenergien, sondern auch die Linge
von x beriicksichtigt werden muB.
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Abbildung 8-3. Mittels eines Modells harter Kugeln haben Autoren die mogliche Aufspaltung der
<cta>-Versetzungen in der n;-Ebene vorschlagen [Jones 81].

- be 1.0a bs 20a

Im Fall einer Schraubenversetzung, stellt x die Stufenkomponente der Partialversetzung dar.
Die zweite wichtige Gruppe von Versetzungen in hdp-Metallen ist die Aktivitiit in der <c+a>-
Richtung. Jones und Hutchinson [Jones 81] haben mittels eines Modells harter Kugeln eine
mdgliche Aufspaltung der <e+a>-Versetzungen in der m;-Ebene vorschlagen :

g 1p 1f=.1 1=
5[1 123]—>g[2023]+5[2643]+§[1013]

e ] (1ofn 0 P

Abbildung 8-4

In Abbildung 8-3 zeigen wir die (101 1)-Ebene fiir diese Art von Aufspaltung. In diesem Fall
erzeugt die Konfiguration der Zwischenatomebene eine Ausdehnung senkrecht zur Gleitebene der
partiellen Versetzung. In Abbildung 8-3b sind die den einzelnen Partialversetzungen
entsprechenden Ausdehnungen dargestellt.
Angenommen, daB die Aktivierungsenergie fiir die Bewegung der Versetzung sich mit der
Ausdehnung vergroBert, vermittelt die Abbildung 8-3b eine ungefihre Vorstellung der Energie, die
aufgebracht werden mul. Man beachte die asymetrischen Ausdehnungen. Die Autoren entwickelten
die Idee, daB diese Asymmetrie eine einfache Aufspaltung in der einen Richtung und eine
-schwierigere Aufspaltung in der anderen verursacht. Man begreift, daB diese Asymmetrie fiir das
Fehlen einer Punktsymmetrie im m;<c+a>-Gleiten verantwortlich ist.
Bacon und Liang [Bacon 86] zeigten mittels einer Simulation des Versetzungskerns die Stabilitit
einer Aufspaltung in der {IOTI} -Ebene. Diese Autoren schlagen nach Aufspaltung fiir eine <c+a>-

Schraubenversetzung vor:
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%[T 123> E[T012]+ é[lﬁ32]+ %[Tmz]
Abbildung 8-4 zeigt diese Alternative. Auch diese Aufspaltung erzeugt auch eine Ausdehnung von
ungefihr 10% in der Normalenrichtung der Stapelfehlerebene.

8.2.1.2.2 Stapelfehlerenergie

Wenn sich eine vollkommene Versetzung aufspaltet, erzeugt sie einen Stapelfehler, dessen Breite
umgekehrt proportional zur Stapelfehlerenergie ist (Tabelle 6). Akthar und Tenghtsoonian mafien
den Wert der Stapelfehlerenergie in der Prismenebene [Akthar 75].

Zusitzlich errechnete Legrand die Werte der Stapelfehlerenergie in der Basisebene und in der
Prismenebene bei Raumtemperatur [Legrand 85]. Er erhilt einen rechnerischen Wert fiir die
Prismenebene, der den Messungen von Akhtar sehr nah kommt (Tabelle 7).

Material Stapelfehlerenergie (mJ/m”)
Monokristallin. a-Ti 295°C 145
Monokristallin.a-Ti 473°C 113

Tabelle 6 Stapelfehlerenergie im Ti a fiir 2 Temperaturen

Legrand simulierte die Kernstruktur, indem er ein Modell starker interatomarer Bindungskrifte
verwendete. Er erhilt eine stabile Konfiguration der Schraubenversetzungen, die durch eine
Hauptausdehnung in der Prismenebene und zwei Sekundirausdehnung in der Basisebene
beschrieben wird [Legrand 85]. Vitek et al. haben die gleiche Reaktion durch dhnliche
Berechnungen [Vitek 91] erhalten.

Gleitebene Stapelfehlerenergie (mJ/m®)
Basal 370
Prismatik 140

Tabelle 7 Stapelfehlerenergie in der Basisebene und Prismenebene

Legrand legte ein Kriterium dar, das die Stapelfehlerenergie in der Basisebene (yg), die
Stapelfehlerenergie in der Prismenebene (yp) und die elastichen Konstanten beriicksichtigt [Legrand
85].

Fiirein R = y—"% -Verhiltnis niedriger als 1, ist die Basisebene das Hauptgleitsystem, sonst ist es
Ve L

die Prismenebene.

Dieses Kriterium ist fiir alle hdp-Metalle giiltig. Metalle wie Be, Mg, Zn, Cd verformen sich

vorzugsweise durch Gleiten in der Basisebene, Titan und Zirkonium durch Prismengleiten.

8.2.1.3 Ergebnis

Wenn man versucht, das Gleiten von Versetzungen vorauszusagen, ohne sich auf ihre Kemnstruktur
zu stiitzen, stellt man fest, daB die vorgeschlagenen Erklirungen empirisch sind und nicht die
gesamten bekannten experimentellen Ergebnisse erkléren. Dagegen waren die Studien, die auf der
Kernstruktur von Versetzungen und der Méglichkeit der Versetzungsaufspaltung in einer Ebene
basierten, von Erfolg gekront.

In der Tat kann die Natur der interatomaren Bindungskrifte in die Versetzungsreaktion eingreifen.
Das Hauptgleitsystem des Titans ist das Gleiten von <a>-Versetzungen in der Prismenebene. Man
beachte in den Experimenten eine groBe Empfindlichkeit gegeniiber Verunreinigungen, sowie eine
Differenz zwischen den Gleitgeschwindigkeiten der Schrauben- und Stufen-Komponenten der
versetzungen. Naka schlug eine komplizierte Kernkonfiguration der Schraubenversetzungen vor,
die es ermoglicht, diese Differenz zu verstehen.

8.2.2 Verformungsverhalten von TiAl6V4
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Das Hauptgleitssytem ist das Gleiten von <a>-Versetzungen in der Prismenebene [Welsch 77,
Jones 81]. Welsch et al. beobachteten einen hohen Anteil Schraubenversetzungen und in Richtung
der Schraubenkomponenten verldngerte Versetzungsschieifen [Welsch 82].

Jones und Hutchinson haben die Verformungsmechanismen bei Raumtemperatur eines sehr starken
texturierten TiA16V4 charakterisiert. So konnten sie die kritischen Schubspannungen (CRSS :
Critical Resolved Shear Stress) in den Prismen-, Pyramiden- und der Basisebenen der a. Phase
schitzen [Jones 81] (Tabelle 8).

Gleitsystem CRSS (MPa)
P<a> 380
nl<a> 400
B<a> 440
nl<ct+a> 630

Tabelle 8 Die Werte der kritische Schubspannungen auf jede Gleitsysteme fiir TAGV

Genau wie in a-Ti ist das Prismengleiten das Hauptgleitsystem, gefolgt von n1-Gleiten; das Gleiten
in der Basisebene ist das schwierigste fiir <a>-Versetzungen. Die starke Erhéhung der CRSS im
Vergleich zu Reintitan (Tabelle 8) liegt an den festi gkeitssteigernden Aluminium-
Mischkristallatomen.

8.2.2.1 EinfluB der Verunreinigungen und Legierungselemente

Welsch et al. studierten den EinfluB der Konzentration der interstitieller Verunreinigungen
(Sauerstoff) und der Legierungselemente auf die Verformungssysteme des TiAl6V4. Sie
verwendeten Nuancen unterschiedlicher Reinheiten und versinderten die Konzentration der
Legierungselemente in der o Phase durch thermische Behandlungen [Welsch 77, 82].

Sie beobachteten eine Anderung des Hauptgleitsystems je nach der thermischen Behandlung, sowie
eine Abnahme der Homogenitit der plastischen Verformung (Tabelle 9). Das Hauptgleitsystem ist
das Prismengleiten. Die Verformung ist homogen solange keine geordnete Vertei lung der
Sauerstoff- oder der Aluminiumatome vorliegt.

Eine Glithtemperatur von 350°C hat eine Anderung des Hauptgleitsystems zur Folge. Bei dieser
Temperatur ist allein der Diffusionskoeffizient des Sauerstoffs relativ hoch. Ein geordnete
Verteilung des Sauerstoffs entlang bevorzugter Richtungen verursacht die Verlagerung zum
Pyramidengleiten [Kahveci 88].

Nach einer Glithung bei 550°C beobachtet man eine Lokalisation der Verformung und
Uberstrukturstreifen in dem Elektronenbeugungsdiagramm der o-Phase. Bei dieser Temperatur ist
die Diffusion des Aluminiums und des Sauerstoffs mé glich. Laut Welsch et al. ist die Lokalisation
auf die Bildung einer kurzreichweitigen Ordnung der Aluminiumatome zuriickzufiihren. In der Tat
ist es bekannt, daB der Durchgang von Versetzungen die lokale Ordnung stért. Die Gleitebene ist im
Vergleich zum Rest des Kristalls ,,aufgeweicht* und die Verformung findet dort statt [Williams 72].
Diese Annahme wird durch die Beobachtung Uberstrukturstreifen von TizAl in der o-Phase
bestétigt.

Der Sauerstoff kann eine #hnliche Rolle spielen. Zusitzlich verringert er die Léslichkeit des
Aluminiums in Titan und erleichtert folglich die lokale geordnete Atomverteilung. Die Anwesenheit
von Sauerstoff bestraft doppelt in Bezug auf die geordnete Verteilung [Welsch 82].

8.2.3 Zusammenfassung

Wie in monokristallinem a-Titan ist das Hauptgleitsystem <a>-Versetzungen in Prismenebenen.
Die Legierungselemente verursachen eine Verfestigung durch den Mischkristalleffekt und
begiinstigen die Lokalisation der Verformung in Gleitbéindern. SchlieBlich kann die thermische
Behandlung, indem sie die Diffusion der Elemente beeinfluBt, die Hauptgleitsysteme #ndern.
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8.2.4 Die Rolle der Temperatur

Die kritische Schubspannung setzt sich aus zwei Komponenten zusammen: z=z7*(T)+7;

e 7*ist der thermische Beitrag, der der Uberwindung kurzreichweitiger Hindernisse entspricht
(Waldversetzungen, Verunreinigungsatome oder Peierls-Téler). Bei hohen Temperaturen
(oberhalb T¢) geniigt die thermische Energie um die Uberwindung dieser Hindernisse zu
erméglichen. Bei niedrigen Temperaturen muf die Schubspannung t* aufgebracht werden, um
die Hindernisse zu iiberqueren.

e 1 ist die interne Spannung, die Komponente, die das Uberschreiten der langreichweitigen
Hindernisse ermoglicht (Auscheidungen, Korngrenzen oder Subkorngrenzen). Diese
Komponente ist athermische, d.h. sie muf bei jeder beliebigen Temperatur augbracht werden,
um die Bewegung der Versetzungen zu erlauben. Ab einer bestimmten Temperatur T, bleibt
die kritische Schubspannung der Monokristalle konstant. Die Werte von Tc, der athermischen
Temperatur, die in der Literatur gefunden werden, sind in Tabelle 10 und in Abbildung 8-1

zusammengefafit.
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Abbildung 8-1 Einfluf3 der Sauerstoffkonzentration auf die « athermische » Temperatur

Material Tc Referenz
Ti o (50 ppm 07) zwischen 300 K und 500 K [Levine 66]
Tia zwischen 300 K und 500 K [Sastry 72]
(von 50 ppm bis 1360 ppm O5)
Ti o (Ogq= 500 ppm) 492 K [Tanaka 72]
Ti o polycristallin 542K [Tanaka 72]
(Oeq = 500 ppm)
Tia 500K -520K [Tanaka 72]
(von Ogq = 600 ppm bis 10000 ppm)
Ti o ( Oeq = 120 ppm) zwischen 250 K und 550 K [Akhtar 75]
Tia 550K [Naka 83]
(von 1530 ppm bis 6960 ppm)
Ti a (Ocq = 3270 ppm) 573K [Farenc 92]

Tabelle 9 Die Werte von T,

8.2.4.1 EinfluB der Temperatur auf die kritische Schubspannung

Die Anderung der kritischen Schubspannung der Prismenebene mit der Temperatur wird an
orientierten monokristallinen o-Titan-Proben studiert. Die Experimente der makroskopischen
Verformung zeigen eine starke Zunahme der CRSS des Prismengleitens bei niedrigen
Temperaturen auf (Abbildung 8-1).
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Abbildung 8-1 Einfluf3 der Temperatur auf die kritische Schubspannung

Die Entwicklung des Aktivierungsvolumens mit der Temperatur weist zwischen 0 und 350 K keine
Steigungsinderungen auf (Abbildung 8-2).
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Abbildung 8-2 Einfluf3 der Temperatur auf die Aktivierungsenergie

Der Mechanismus, der die Versetzungsbewegung steuert, bleibt in diesem Temperaturbereich der
gleiche. Bei 350 K zeigt V*, sowie auch die Streckgrenze, eine Unstetigkeit [Naka 82 und Levine
66].

Wir beobachten eine Anderung des Verformungsmechanismus [Levine 66].

8.2.4.2 Rolle der Temperatur auf die interstitielle Verunreinigung

o-Titan zeigt eine groBe Empfindlichkeit gegeniiber der Anwesenheit von interstitiellen Atomen:
die Zunahme der CRSS bei niedrigen Temperatur ist um so bedeutender, je stérker der Kristall mit
interstitiellen Atomen verunreinigt ist (insbersondere Sauerstoffatomen). In gleicher Weise
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verringert sich die Aktivierungsenergie bzw. das Aktivierungsvolumen (V*) mit der
Sauerstoffkonzentration [Konrad 81] (Abbildung 8-1).
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Abbildung 8-1 Einfluf3 der Sauerstoffkonzentration auf die Aktivierungsenergie und
Activierungsvolumen

Williams et al. haben den Einflul der Verunreinigungen auf die Verformung verschiedener

Nuancen von Reintitan zwischen 475 und 5200 ppm Sauerstoff aufgezeigt. Ab einer Konzentration

von 1800 ppm und bei 77 K ist die Verformung in Gleitenbandern lokalisiert. Bei Raumtemperatur

und geringen Konzentrationen ist die Verformung homogen; bei einer Konzentration oberhalb 2000

ppm lokalisiert sich die Verformung.

Kahveci et al. stellten fest, daB die Zunahme der Sauerstoffkonzentration die Homogeniét der

Verformung [Kahveci 88] verringert. Zusitzlich beobachteten sie eine Anderung des

Hauptgleitsystems:

e Dbei niedrigen Konzentrationen (geringer als 2500 ppm) wird das Prismengleiten vorzugsweise
aktiviert.

e Fiir Konzentrationen zwischen 2500 ppm und 0.99% herrscht das m;-Pyramidengleiten vor.

e Bei hohen Konzentrationen beobachtet man das Basisgleiten.

Diese Anderung des Gleitsystems hingt von einer geordneten Atomverteilung des Sauerstoffs in der

bevorzugten (1123) -Richtung ab. Dies verursacht zunichst eine Verfestigung der Prismenebene und

dann der Pyramidenebene [Churchman 54].

Moskalenko und Puptsova betrachteten die Anordnung der Sauerstoffatompaare ab einer
Konzentration von ungefihr 2500 ppm, um die starke Abhzngigkeit der CRSS's von der
Konzentration [Moskalenko 79] zu erkléren.

ZusammengefaBt scheint es, daB der Gehalt an interstitiellen Elemente die Verformungssysteme
von a-Titan stark beeinflut. Die Atome ordnen sich vorzugsweise in der Richtung, die der
geordneten Verteilung entspricht. Das erste Stadium ist die Bildung von Paare, die Versetzungen
blockieren (um 2500 ppm). Die Homogenitit der Verformung nimmt mit zunehmender
Konzentration ab und das Hauptgleitsystem verlagert sich von der P- zur wt;- und letztendlich zur
Basisebene. Der thermisch aktivierte Verformungsmechanismus, welcher die
Versetzungensbewegung steuert, wird von den interstitiellen Verunreinigungen regiert.
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8.2.4.3 EinfluB der Temperatur auf die Zwillingsbildung

Paton und Backofen zeigten, daB sich das Hauptsystem der Zwillingsbildung bei 350°C verindert
[Paton 70] (sieheAbbildung 8-1),

* fir T<350°C herrscht (1122)-Zwillingsbildung vor

e fiir T>350°C (1011)-Zwillingsbildung

Man beachtet auch an dieser Kurve das niedrige Zwillingsvolumen oberhalb 600°C. Die
Zwillingsspannung nimmt mit der Temperatur ab [Konrad 81]. Zwillingsbildung ist folglich ein

System, das hauptsichlich bei niedrigen Temperaturen eine Rolle spielt.
Unterhalb der Raumtemperatur herrscht Zwillingsbildung vor und das Hauptzwillingssystem ist

(1012)-Zugzwillingsbildung [Yoo 91].
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Abbildung 8-1 Einfluf3 der Temperatur auf die Zwillingsbildung

8.2.4.4 Synthese

Das Hauptgleitsystem von o-Titan ist das Gleiten von <a>-Versetzungen in der Prismenebene.
Dieser Verformungsmechanismus ist sehr stark temperaturabhéngig. Bei niedrigen Temperaturen
beobachtet man eine Geschwindigkeitsdifferenz zwischen den Schrauben- und den Stufen-
Komponenten der Versetzungen. Im Gegensatz zu den Stufenkomponenten, die einen ebenen Kern
haben, besitzen die Schraubenkomponenten eine komplexe Kernstruktur. Ihr Kern erstreckt sich
tiber drei Ebenen : eine Hauptausdehnung in der Prismenebene und zwei Sekundirausdehnungen,
entweder in der Basisebene oder in der 7t;-Ebene. Diese Sekundirausdehnungen konnten noch nicht
eindeutig identifiziert werden.

Das Sekundirgleiten wird in den 7;-Ebene bis 150 K beobachtet, meist als Quergleiten der
Versetzungen in der Prismenebene. Das Gleiten in der Basisebene wird bei héheren Temperaturen
beobachtet (iiber 500 K).

Zuletzt sind, um das von Mises'sche Kompatibilitétskriterium zu erfiillen, zwei konkurrierende

Verformungsmechanismen notwendig. Im Bereich niedriger Temperaturen erhalten wir (10T2) -
sowie (1 121)-Sekundérzwillingsbildung . Oberhalb Raumtemperatur herrscht das <e+a>-Gleiten
gegeniiber der Zwillingsbildung vor.
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9 Ergebnisse.

In diesem Kapitel beschreiben wir das Ausgangsmaterial vom strukturellen und texturellen
Gesichtspunkt. Wir stellen anschlieBend das Ergebnis der mechanischen Versuche (Zug und
Druck), den EinfluB der Temperatur und der Verformunggeschwindigkeit auf die Streckgrenze
G029 und die maximale Spannung Gmax vor. Abschliefend werden wir die Ergebnisse der
Transmissions-Elektronen-Mikroskopie (TEM) présentieren.

9.1 Mikrostrukturelle Charakterisierung.

Das Ausgangsmaterial, das fiir die Untersuchungen benutzt wird, ist ein Smm dickes Ti-6%Al-4%V
_Blech, bezogen von der Firma CEZUS (Frankreich). Das Material wurde oberhalb der
Umwandlungstemperatur o.—p gewalzt, also in der kubischen Kristallstruktur verformt.

9.1.1 Chemische Analyse.
Die chemische Zusammensetzung des Bleches, gemél den Angaben der Firma CEZUS, ist in
Tabelle 12 gegeben.

Composant Ti Al v Si O ¢ N H
Pourcentage | 89.89 6.03 a 3.83a <001 |0.1a0,11| 0,003a | 0.004a | <5.10™
en poids 6.11 3.90 0.008 0.005

Tabelle 10 Chemische Analyse

Unter industriellen Bedingungen kann diese Zusammensetzung allerdings etwas variieren. Dies ist
der Grund, warum eine GDOES-Analyse (Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy)
durchgefiihrt wurde (siehe Tabelle 13).

Composant Ti Al \'% @) N+O
Pourcentage en 90.6586 5.9634 3.3039 0.0742 <100 ppm
poids

Tabelle 11 GDOES Analyse

Die chemischen Elemente Kohlenstoff und Stickstoff haben ungefihr den gleichen Einfluf auf
Titan wie Sauerstoff, Deshalb berechnet man das sog. Sauerstofféiquivalent. Es ist durch die
Gleichung Oyq = 2/3 C + 2 N + O bestimmt.

Laut der GDOES-Analyse ist das Sauerstoffaquivalent Ozq = 0.1001 Gew.-%, also unter dem von
CEZUS angegebenen Toleranzbereich (0.11 und 0.1253 Gew.-%).

9.1.2 Lichtmikroskopische und TEM-Untersuchung.

Wir beobachten eine inhomogene Zweiphasenstruktur. Die groBen gleichachsigen o-Kdrner sind
leicht in Walzrichtung (WR) orientiert. Zwischen den o-K6mern kann man kleine kugelige B-
Kormner sehen (Figure 4-1 TEM-Beobachtungen zeigen eine heterogene, nur teilweise
rekristallisierte o Struktur. Die KorngroBe der B-Partikel betréigt weniger als 1 pm und ihr
Volumenanteil ist ungefihr 10%. Es wurde keine Zwillingsbildung beobachtet.

Die gewalzte TiAl6V4-Platte ist stark texturiert (Figure 4-1), 90% der <c>-Achsen des hexagonalen
Gitters liegen vorzugsweise parallel zur Querrichtung.

9.1.3 Probenbeschreibung.
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Da das Blech eine stark markierte Textur hat, kann man es durch einen orientierten Monokristall (¢,
=0° ¢ =90° und @, = 0° oder 60°) approximieren. Es ist sinnvoll, die Proben so auszuwihlen, dal
man sicher ist, verschiedene Gleitssysteme zu aktivieren. In Abbildung 9-1 sind die Proben
dargestelit.

[0001] T

[1010] L?

[(1210] S

Abbildung 9-1 : Schematisch Darstellung. Die <c>-Achse liegt im Transverse Richtung

9.1.4 EinfluB der Temperatur auf die Entwicklung der KorngréBe und des Volumenanteils der B-
Phase.

Jede Probe wird 30 Minuten auf Temperatur gehalten. Die KorngroBe der a-Phase indert sich nicht
mit der Temperatur (d = 14 pm, Durchschnitt von 1000 Kérnern). Wir denken, da8 die B-Phase eine
Rolle spielt, indem sie die Bewegung der a-Korngrenzen blockiert (Figure 4-1). Die Untersuchung
der Entwicklung der B-Phase informiert uns iiber ihren EinfluB in Abhingigkeit der Temperatur
(Abbildung 4.-5).

Der Volumenanteil der B-Phase wurde mittels Bildanalyse im Raster-Elektronen-Mikroskop (REM)
bestimmt. Die Proben wurden mechanisch und chemisch poliert. Das Bild wird aufbereitet, um den
Kontrast zwischen den Phasen zu verbessern. Man beachte, daB die o- und B-Phasen in TiAl6V4
durch den chemischen Kontrast leicht unterschieden werden kénnen. Jedoch erhéht die chemische
Atzung durch Reliefbildung scheinbar den Prozentsatz der -Phase.

Die Entwicklung des  Phasenanteils folgt einem exponentiellen Gesetz (Abbildung 4.-5). Bei
800°C erhilt man einen Wert von 32 % der B-Phase, was mit dem ternéren Diagramm (Ti-Al-V),
das einen Wert von 33 % angibt (siche Abbildung 4.-6), iibereinstimmt.

9.2 Makroskopisches Verhalten.
Die Analyse der ,,FlieBkurven® stellt die Einfliisse der verschiedenen Parameter auf die
mechanischen Eigenschaften dar.

9.2.1 Einflup der Verformungsgeschwindigkeit auf die Streckgrenze.

Mit steigender Verformungsgeschwindigkeit nimmt die Streckgrenze oy s, zu. Dieser EinfluB ist in
Walzrichtung (WR) und bei 45° im Gegensatz zur Querrichtung nicht sehr stark. Der
Verfestigungskoeffizient der Proben in 90°/WR verringert sich mit der Geschwindigkeit.

9.2.2 EinfluP der Temperatur auf die Streckgrenze.

Zu den verschiedenen Kurven kann man die folgenden Anmerkungen machen (siehe Abbildungen
4.-7,4-8 und 4.-9) :
e das makroskopische Verhalten der Proben in 0° und 45°/WR ist nahezu identisch,
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e das makroskopische Verhalten der Proben in 90°/WR unterscheidet sich deutlich von den
beiden anderen,

e fiir die Kurven in 0° und 45°/WR beobachtet man eine Plateau, der fiir die Kurven 90°/WR fast
nicht existiert.

Man sieht 3 eindeutige Bereiche.

Die Streckgrenze 6.2y und die maximale Spannung Grmax nehmen wie zu erwarten mit der

Temperatur ab (siche Abbildungen 4.7, 4.-8 und 4.-9).

Die bemerkenswerte Tatsache ist ein athermisches Plateau zwischen 300 und 500°C.

Dieses Phanomen erscheint fiir zwei Geschwindigkeiten und in einem breiten Temperaturbereich..

Im Gegensatz zu den anderen physikalischen GroBen, die stetig mit der Temperatur abnehmen,

weist der Verfestigungskoeffizient n zwischen 300 und 500°C ein Maximum auf. Hier wird auch

eine starke Streuung der Werte des Verfestigungskoeffizienten beobachtet.

9.2.3 EinfluB der Orientierung der Proben.

Man kann beobachten, daB fiir zwei Verformungsgeschwindigkeiten (¢ = 107%™ und é = 1s") die
Streckgrenze G2+ der Proben in Querrichtung bei allen Temperaturen oberhalb derjenigen der
anderen Orientierungen liegt.

9.2.4 EinfluB der Spannungsrichtung auf die Streckgrenze
In Abbildung 4.16 wird der Unterschied des Verhaltens zwischen Zug- und Druckbelastung der
Proben mit 0°- und 45°- einerseits und denen mit 90°-Orientierung offensichtlich.

9.2.5 Beobachtung der Bruchflichen der Proben.
Im Temperatursbereich zwischen 25°C und 800°C sind die Bruchflichen charakteristisch fiir einen
duktilen Bruch.

9.3 Mikroskopisches Verhalten.

Weitere Untersuchungen iiber den EinfluB der Belastungsart und der Textur auf die Aktivierung
von Verformungssystemen wurden an drei jeweils 5% zug- und druckverformten Proben
durchgefiihrt. Die Zug-und Druckrichtung lag dabei unter einem Winkel von 0°, 45° und 90° gegen
die Walzrichtung in der Blechebene.

9.3.1 Bei Raumtemperatur verformte Proben

Eine mikroskopische Beobachtung diinner, bei 25°C verformter Folien wurde zur Bestitigung einer
fritheren Arbeit [Zaefferer 96] durchgefiihrt.

In seiner Doktorarbeit bestimmte Zaefferer die Arten von Versetzungen und ihre Gleitebenen in bei
Raumtemperatur verformtem TiAl6V4. Unsere Studie geht in die gleiche Richtung wie die Analyse
von Zaefferer. In Tabelle 14 sind die Ergebnisse seiner und unserer Analyse gegeniibergestellt.

Die Probe in WR wies unabhéngig von der Kornorientierung im wesentlichen <a>-Stufen- oder
Misch-Versetzung auf Prismen- und Pyramidenebenen auf. <a>-Basisgleiten wurde, ebenso wie
<c+a>-Gleiten, nur wenig beobachtet. Die Gleitebene der <c+a>-Versetzungen war I;. Die Dichte
der jeweligen Vesetzungstypen unterschied sich in Abhingigkeit von der Orientierung.

In den Proben in 45°/WR iiberwog ebenfalls der Anteil an <a>-Versetzungen. Da sie hier jedoch
haupsichlich Schraubencharakter besaen, konnte die Gleitebene nicht in jedem Fall bestimmt
werden. In den Fillen, in denen eine Gleitbandrichtung bestimmt werden konnte, wurde als
Gleitebene die Basisebene ermittelt.

In der Proben in Querrichtung wurde eine starker EinfluB} der Kristallorientierung auf die aktivierten
Gleitsysteme gefunden.

9.3.2 Proben, bei 350°C in 0°/WR 10% verformt.
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Man kann Einzelorientierungen mit réntgenographischen gemessenen Texturen vergleichen (siche
Tabelle 15). Trotz der eingeschrénkten Zahl der Einzelorientierungen (48), ist unsere diinne Probe
reprisentativ fiir das Blech.

Insgesamt wurde in den untersuchten Proben ein hoher Anteil an <¢+a>-Pyramidengleiten
festgestellt; <a>-Prismengleiten und <a>-Basisgleiten wurden weniger beobachtet, aber das
Quergleiten spielt eine bedeutende Rolle (siche Tabelle 15).

Quantitative Informationen iiber die verschiedenen Gleitsysteme und ihre Aktivititen sind nicht
leicht berechenbar und bleiben hiufig der Einschétzung des Experimentators iiberlassen.

9.3.3 Proben, bei 350°C in 45°/WR 10% verformt.

Die in 45°/WR verformten diinnen Proben zeigen eine intensive Aktivitit der <c+a>-Versetzungen,

die in den IT;-Ebene gleiten.

In Tabelle 15, der aus Einzelorientierungen berechneten Polfigur (0002), sieht man, daB die <¢>-

Achse um 45° in TR gedreht ist.

Diese diinnen Folien wurden in der Mitte der Proben entnommen, wo die Reibungseffekte

normalerweise minimal sind.

Zur Erleichterung der Interpretation der berechneten Polfiguren, werden ihnen theoretische

Einkristall-Polfiguren gegeniibergestellt :

¢ wenn die diinne Folien in WR entnommenen Proben entstammen, ist in der (0002)-Polfigur die
<c>-Achse um 90° in TR geneigt (siche Abbildung 4.20),

e wenn die diinne Folien in 45°/WR entnommenen Proben entnommen wurden, liegt die <¢>-
Achse 45° in TR,

e wenn die diinne Folien aus in Querrichtung entnommenen Proben stammen, ist die <¢>-Achse
parallel zur NR.

9.3.4 Proben, bei 350°C in 90°/WR 10% verformt.

Unsere mikroskopischen Beobachtungen haben die aktivierten Gleitsysteme in der Probe ergeben.
In erster Linie findet man <c+a>-Versetzungen in der IT;-Ebene (siche Abb. 4.21), aber auch in der
I1;-Ebene. Diese Ebene ist als Zwillingsebene wohl bekannt, wurde jedoch als Gleitebene bisher
noch nie beobachtet.

9.3.5 Proben, bei 800°C in 0°, 45° und 90° gegen WR verformt

Die Versetzungen, die in den Proben gemessen wurden, sind fast ausschlieBlich <a>-Versetzungen.
Praktisch nie wurden <c+a>-Versetzungen beobachtet.

Man konnte in den verformten Proben die Ausbildung einer Zellstruktur aus <a>-Versetzungen
beobachten (sieche Abbildung 4.24).

Wir konnten auch die Orientierungen von vierzig - Kérnern messen und einige
Verformungsmechanismen in den B-Komer identifizieren : die Hauptgleitsysteme sind {110}<111>

(siehe Foto 4.25).
Die Orientierungsbeziehung zwischen den a- und B-Kémem konnte folglich bestimmt werden.
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10 DISKUSSION.

In diesem Kapitel analysieren wir zuerst die makroskopischen Ergebnisse und anschliefend die
mikroskopischen Beobachtungen.

Beziiglich dem mikroskopischen Verhalten betrachten wir nur die Verformung der a.-Kdrner.
Eine Analyse des athermischen Plateaus der Streckgrenze und der Korrelation mit den
mikroskopischen Beobachtungen wird uns gestatten, einige Hypothesen aufzustellen.

10.1 Das athermische Plateau der Streckgrenze

Die Proben in WR und in 45°/WR besitzen drei unterschiedliche Verformungsbereiche. Man
schlieBt hieraus, daB eine Anderung der Verformungsmechanismen fiir diese beiden Orientierungen
auftritt, wihrend fiir die Proben in Querrichtung der Mechanismus von Raumtemperatur bis 500°C
der gleiche ist.

Ab 700°C verformen sich die drei Orientierungen auf die gleiche Weise : ab dieser Temperatur
findet Warmumformung statt (T > 0.4 Ts).

Die aus Einzelorientierungen berechnete lokale Textur ist représentativ fiir die rontgenographisch
ermittelte Globaltextur. Da die Textur der Legierung sehr markiert ist, kann die Zahl der
Einzelorientierungmessungen klein sein,um eine gute Korrelation zu erreichen. Da diese
Orientierungsmessungen an nur 5%- verformten Proben durchgefiihrt wurden, hat es fast
Texturverdnderungen gegeben.

10.2 Korrelation des athermischen Plateaus mit den Beobachtungen im TEM.
Wir haben diinne Folien fiir jeden der drei FlieBkurvenbereiche (bei Raumtemperatur, bei 350°C
und bei 800°C) entnommen. Die mikroskopischen Beobachtungen, die an den 5%-zug- oder
druckverformten Proben durchgefiihrt wurden, haben es erméglicht, die Verformungsmechanismen
zu bestimmen. Die ermittelten Gleitsysteme sind in einer zusammenfassenden Tabelle (Tabelle 15)
angegeben.

25°C 350°C
0° 45° 90° 0° 45° 90°
Systéme de P<a> B<a> | II,<cta> | IIj<ct+a> | IIj<ct+a>| IIj<cta>
glissement principal

Systémes de 1 | j<ct+a> | [Ij<c+a>| B<a> B<a> B<a> [<eta>
glissement

secondaires

(par ordre 2 II<a> I1<a> IIj<a> | I<cta>

Croissant) 3 B<a> P<a>

Tabelle 12 : Die ermittelten Gleitsysteme bei Raumtemperatur und bei 350°C

P<a>=(10T0)(1120) ;B<a>=(0001)(1120) ;T1<a>=(1011)(1120) ;
I1;<c+a>=(10T1)(1123) ;[<c+a>=(1122)(1123)

Bei Raumtemperatur findet man die erwarteten Verformungsmechanismen, d.h. P<a>in WR, B<a>
in 45°/WR und IT;<c+a> in 90°/WR. Diese Gleitsysteme wurden auch von Zaefferer im Rahmen
seiner Doktorarbeit beobachtet. Eine einfache Berechnung der Schmidfaktoren ergibt das gleiche
Ergebnis.
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Abbildung 10-1 a) Zunahme des Hinderniswiderstands mit der Temperatur. b) Zunahme der
Hiufigkeit der Hindernisse mit der Temperatur

Bei 350°C beobachtet man eine Anderung des Gleitsystems in den Proben in WR und 45°/WR, was
die Anderung des makroskopischen Verhaltens erklrt.
Es gilt jetzt zu verstehen, warum es zu dieser Anderung des Gleitsystems kommt.

10.3 Annahmen iiber das athermische Plateau der Streckgrenze

Unsere Hypothesen lassen sich in zwei Familien einteilen : entweder die Zahl der Hindernisse
nimmt zu, oder der Widerstand, den sie den Versetzungen entgegenstellen.

Wenn dieses athermische Plateau auf eine Zunahme mit der Temperatur der Zahl der Hindernisse
zuriickzufiihren ist, kommt es zu einer Erh6hung der Dichte von Hindernissen, die die Autoren als
entweder uniiberwindbar oder zumindest schwer passierbar betrachten. Dies fiihrt zu einer
Akkumulation von Versetzungen vor den Hindernissen und somit zu einer Zunahme der globalen
Versetzungsdichte.

Wenn das athermische Plateau an einer Zunahme mit der Temperatur des Hinderniswiderstands
liegt, wird das Uberwinden der Hindernisse zunehmend schwieriger, bleibt jedoch immer méglich.
In diesem Fall kann man erwarten, daB es zu keiner Steigerung der globalen Versetzungsdichte
kommt.

Erhohung des
Widerstandes des
Hindernisse
. '
Suzuki-Effekt
Intrinsisch
Anderung der

Variation der
Stapelfehlerenergie

i 4

Verbreiterung des | Interaktion mit

Versetzungsketns | einem anderen

aus der Gleitebene Gleitsystem
hinaus

Gleitwiderstinde

Abbildung 10-1 : Annahmen iiber das athermische Plateau der Streckgrenze
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10.3.1 Fall I: Zunahme des Hinderniswiderstands

Einige Autoren haben die athermische Anomalie in den Gleitsystemen der hexagonalen Metalle

aufgezeigt. Regnier hat als Erster die bemerkenswerte Anomalie der Streckegrenze auf den

Prismenebenen des Berylliums festgestellt. Die elektronenmikroskopische Untersuchungen zeigten

eine Verinderung der Gleitlinien bei verschiedenen Temperaturen. In Magnesium wies die Arbeit

von Stohr et al. die Zunahme der Streckegrenze auf den Prismenebene bei niedrigen Temperatur

(zwischen 4 und 77 K) nach.

Diese Autoren haben vorgeschlagen, daB diese Anomalie an der Zunahme der Kraft der Hindernisse

mit der Temperatur liegt. Die moglichen Ursachen dieser Zunahme sind :

e Effekt Suzuki (Segregation geloster Fremdatome in die Stapelfehlerebene),

e Anderung des Gitterwiderstands,

e Anderung der Stapelfehlerenergie; dieses Phinomen ist das einzige, das eine Verinderung der
Aufspaltungsbreite von Versetzungen in reinen Metallen erklidren kann.

10.3.1.1 Gitterwiderstandsénderungen.

Levine sowie Sastry und Vasu schlagen einen Peierls-Mechanismus vor [Levine 66, Sastry 72]. Bei
niedrigen Temperaturen werden Versetzungen am Grund der Peierlstéler aufgrund des
Gitterwiderstandes stabilisiert. Thre Fortbewegung erfordert die Uberwindung der Potentialberge
durch Ausbildung und Bewegung eines ,,Dipols“. Allerdings ist die Bildungsenergie eines solchen
Dipols niedriger als die fiir a-Titan gemessen Aktivierungsenergie.

10.3.1.2 Der Suzuki Effekt

Der Suzuki Effekt (Segregation geléster Fremdatome in die Stapelfehlerebene) ist ein Effekt, der
nur in sehr stark legierten Metallen und bei hohen Temperaturen auftreten kann, daer
Diffusionsprozesse bendtigt. Dieser Effekt diirfte zwischen 300 und 500°C keine nennenswerte
Rolle spielen.

10.3.1.3 EinfluB der Temperatur auf die Stapelfehlerenergie

Die Breite des Stapelfehlers ist umgekehrt proportional zur Stapelfehlerenergie (Ysre). Dann deutet
eine Zunahme der Breite des Stapelfehlers mit der Temperatur auf eine Verringerung seiner Energie
hin. Bei einer Temperaturerhdhung, nimmt die Stapelfehlerenergie der kubisch Metalle zu und
verringert sich in hexagonalen Metallen [Ericsson 66].
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Abbildung 10-1 Einflufi der Temperatur auf die Stapelfehlerenergie fiir Kobalt

Hitzenberger et al. zeigten in ihren Experimenten mit Kobalt [Hitzenberger 84], daB die
Stapelfehlerenergie in der Néhe der (hdp — kfz)-Umwandlungstemperatur sehr gering (nahezu
null) ist. Andere Autoren schlagen vor, da} die Phaseumwandlung in Kobalt eine Konsequenz der
Abnahme von yspg auf nahezu null ist [Couret 89).

10.3.2 Fall IT: Zunahme der Haufigkeit der Hindernisse

Es gibt zwei groe Familien von Hindernissen: intrinsische und extrinsische.

* Die intrinsischen Hindernisse basieren hauptsiichlich auf Modellen der Ausdehnung des Kerns
der Versetzungen heraus aus ihrer Gleitebene [Flinn, Poirier, Stohr, Kear, Takeuchi].

* Die extrinsischen Hindernisse resultieren entweder aus der Interaktion mit einem anderen
Gleitssystem [Beuers] oder mit Punktdefekten wie Mischkristallatomen [Welsch].

10.3.2.1 Ausdehnung des Versetzungskerns
Vitek schlug 1976 [Vitek 76] eine Erklarung fiir die Asymmetrie des Gleitens und den
Verhaltensunterschied zwischen Schrauben- und Stufenversetzungen in den kubisch raumzentriert

Metallen vor. Seine Erklirung, die auf einer numerischen Simulation des Kernstruktur der %(l 11)-

Schraubenversetzungen basiert, stellt die nicht-planare Ausdehnung des Kerns und seine
Unsymmetrie fest.

Von diesem brillanten Beweis fiir krz-Metalle ausgehend, versuchten einige Autoren [Naka 88 und
83, Sob 75], die Verhaltensdifferenz zwischen Schrauben- und Stufenversetzungen und den EinfluB
des Sauerstoffs in hdp-Metallen zu erkliren. Die Versetzungen bewegen sich durch einen thermisch
aktivierten Verformungsmechanismus fort (Abbildung 10-1). Es ist notwendig, den Kern iiber einer
kritischen Linge zu rekombinieren und das Segment bis zu einer Position der Instabilitit zu
kriimmen. Der ,,Dipol“ bewegt sich in einer irreversiblen Weise, da sich der Kern in der nichsten
kristallographischen Ebene wieder aufspaltet. Die Verfestigung durch die Verunreini gungen wird
dann wie eine chemische Bindungskraft gedeutet: Die Struktur des Versetzungskerns wird durch die
Verunreinigungen veréndert.

10.3.2.2 Interaktion mit einem anderen Gleitsystem.

Beuers et al. [Beuers 85] haben im TEM einen Beryllium-Einkristall bei 170 und 300 K verformt.
Bei 170 K haben sie beobachtet, daB die Gleitlinien gerade sind und daB die Versetzungen in den
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Prismenebenen gleiten. Bei Raumtemperatur beobachteten sie dagegen, daf die Versetzungen
haufig von der Basisebene in Prismenebenen und umgekehrt quergleiten. Die thermisch aktivierte
Bewegung der ,,Uberbleibsel* des Quergleitens muB in der Erkldrung der Anomalie der
Streckgrenze beriicksichtigt werden.

Abbildung 10-1 Durchgang einer Schraubenversetzung durch eine Peierlstal

10.3.2.3 Verunreinigungsgesteuerte Mechanismen.

Indem sie den EinfluB der interstitiellen Verunreinigungen auf die CRSS, das Aktivierungsvolumen
und die Aktivierungsenergie beriicksichtigten, wihlten einige Autoren [Tunaka 72 und Akthar 75]
einen Mechanismus, der durch die Verunreinigungen gesteuert wird. Die Bewegung von
Versetzungen ist dann durch das Uberwinden der interstitiellen Hindernisse thermisch gesteuert.
Die Zunahme der Hiufigkeit der Hindernisse besteht dann in einer Zunahme der Interaktionen
zwischen den gleitenden Versetzungen und den Mischkristallatomen, die mit steigender Temperatur
immer schneller diffundieren. Man denkt insbesondere an die interstitiellen Verunreinigungsatome
wie Sauerstoff, Stickstoff und Kohlenstoff. Sauerstoff bewirkt eine bedeutende
Festigkeitssteigerung in den Umwandlungsmetallen, besonders in den Titanlegierungen wegen
seiner sehr groBen Affinitéit zu ihnen.

Churchman prisentierte in einer Untersuchung iiber die Verformungsmechanismen in o—Titan ein
Modell harter Kugeln, das den Effekt interstitieller Verunreinigungen auf das Gleiten erklért. Das
Modell sagt voraus, daB die Sauerstoff- oder Stickstoffatome in Oktaederliicken die <a>-
Versetzungen in der Basisebene und den Prismenebenen stirker behindern als in den

; . ; ; | e
Pyramidenebenen. In Abbildung 10-1 kann man die méglichen Gleitsysteme von 5[1 21 0] -

Versetzungen , sowie die Positionen der interstitiellen Atomen in bezug auf diese Ebenen sehen.
In Abbildung 10-2 kann man sehen, daB die interstiticllen Atome weder mit der (0001)-Basisebene

noch mit den {IOTO}-Prismenebenen koplanar sind, aber dennoch die <a>-Versetzungsbewegung
behindem. Sie sind koplanar mit einer der zwei méglichen Pyramidenebenen fiir diesen Typ von

Versetzung; d.h. die Atome in E 2 l] sind koplanar mit der (TOI 1) -Ebene aber nicht mit der
4

3 3

(10T1)-Ebene, und diejenigen in [l 2 %] sind koplanar mit der (101 1)-Ebene aber nicht mit

(TOI 1) (siche Abbildung 10-1). Fiir eine zufillige Atomverteilung sagt Churchmans Modell voraus,
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dal die interstitiellen Atome in jeder der beiden Oktaederliicken die Versetzungsbewegung in der
Basisebene und den Pyramidenebenen, aber nur einer der beiden Pyramidenebenen behindern.

(10-10) ¢

N

(10-11)

a; «
(0001)

az

Abbildung 10-1 die méglichen Gleitsysteme von <a>-Versetzung und die Positionen der
interstiellen Atomen

Der durchschnittliche frei Lénge einer Versetzung ist folglich in der (T011)-Ebene gréBer als in

den (0001)- oder (1 01 0) -Ebenen. Churchman schlug vor, daB die kritischen Schubspannungen der
verschiedenen Gleitsystemen mit dem Gehalt an interstitiellen Verunreinigungen erklirt werden
konnten.

Abbildung 10-2 Mittels eines Modells Harter Kugeln hat Churchman die Interaktion zwischen <a>-
Versetzungen und die Punkifehlern erkléirt

In einer Untersuchung der Legierung TiAl6V4, beobachtete Medina Perilla (95) eine groBe
Streuung der Messungen des Lankford-Koeffizienten r(a) zwischen 350 und 500°C. Zusitzlich hat
er die Verfestigungskoeffizienten n gemessen, die sich fiir 0° und 45° erhohen, aber fiir 90°
verringern. Diese Messungen bestitigen ein Plateau zwischen 350°C und 500°C:

Es gibt ein Verfestigung der Gleitsysteme in den verformten Proben mit 0°/WR-Orientierung (in
denen P<a> bei 25°C das Hauptgleitsystem ist) und 45 °/WR-Orientierung (Hauptgleitsystem B<a>
bei 25°C).
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Abbildung 10-3 Einfluf3 der Temperatur auf die Lankford-Koeffizient R(a) [Medina 96].

Der Koeffizient r(c) in den verformten Proben mit 90°/WR-Orientierung (das Hauptgleitsystem ist
IT; <c+a>) verdndert sich deutlich, was eine starke Aktivitéit der 12 Pyramidenebenen beweist.

156



11 ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK.

Das Ziel dieser Arbeit war es, die Rolle der Temperatur auf die Aktivierung der
Verformungsmechanismen in einer kommerziellen Titanlegierung TiAl6V4, die Verunreinigungen
wie Sauerstoff, Kohlenstoff usw. enthiilt.
Die Verformungsmechanismen wurden im Temperaturbereich von 25 bis 800°C studiert. Die
makroskopischen Kurven, z.B. der Streckegrenze, zeigen drei ziemlich eindeutige Bereiche, in
denen die Mechanismen nicht dieselben sind:

e ein Bereich zwischen 25°C und 350°C,

¢ ein Bereich zwischen 350°C und 500°C,

e schlieBlich ein Bereich zwischen 500°C und 800°C.
Diese drei Bereiche entsprechen der Aktivierung unterschiedlicher Verformungssysteme.
In Bereich 1 ist das Hauptgleitsystem <a>-Versetzungen in Prismenebenen, die Nebengleitsysteme
<a>-Versetzungen in der Basis- und den Pyramidenebenen.
In Bereich 2 beobachtet man eine Verfestigung der Gleitsysteme mit einem <a>-Burgersvektor.
Diese Verfestigung bestimmter Verformungsmechanismen, die in dem Zwischengebiet (350°C -
500°C) aufiritt, scheint auf die interstitiellen Verunreinigungen zuriickzufiihren zu sein, besonders
auf Sauerstoff, der bei diesen Temperaturen diffundiert. Er behindert die <a>-
Versetzungsbewegung besonders in den B-und P-Ebenen.
In Bereich 3 beobachteten wir Prismengleiten. Die Versetzungen sind hauptsichlich vom <a>-Typ.
Die Versetzungen sind entweder in den Polygonationszellen oder in den Gleitbindern angeordnet.
Es wiire interessant, diese Arbeit durch Zugversuche im TEM und Simulationen der Entwicklung
der Kernstruktur von Versetzungen mit der Temperatur zu ergénzen, um die Verfestigung der
verschiedenen aktivierten Gleitsysteme zu analysieren, und damit das Verstindnis des Einflusses
der Verunreinigungen, die eine Hauptrolle in der Aktivierung der Verformungsmechanismen
spielen, zu verbessern. Es ist schwierig, genaue Daten beziiglich der Rolle der Verunreinigungen zu
erhalten, besonders da sie in so geringen Mengen im TiAl6V4 enthalten sind. Indirekte Messungen
sollten es ermdglichen, sich eine Vorstellung von ihrer Rolle zu machen.
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L'alliage de titane (a+f), TABV, est le mieux connu et le plus répandu de tous les

alliages de titane commerciaux. Selon le traitement thermomécanique subi, il est
possible d’obtenir cet alliage dans une large gamme de microstructures et
d’orientations cristallographiques différentes. En particulier, lorsque le produit plat a
été laminé, il présente toujours de fortes textures cristallographiques. La déformation
plastique du TABV étant trés fortement influencée par la température, la vitesse de
déformation et le sens de la contrainte.

Dans cette étude, la déformation plastique du TABV a été étudiée dans un domaine
de température s’'étalant de 25°C a 800°C, en traction et en compression pour
différentes orientations de la téle (0°, 45° et 90° par rapport a la Direction de
Laminage). Les résultats des essais macroscopiques montrent que les courbes
d'écoulement présentent un plateau entre 300°C et 500°C, et qu'il existe une
différence entre la traction et la compression surtout pour les éprouvettes a 90°/DL.
C'est deux phénomeénes sont interprétés comme: un vieillissement dynamique et une
asymétrie de la limite élastique associée au mouvement des dislocations <c+a>.
Pour le comprendre, nous avons étudié les mécanismes de déformation mis en place
sur les différents échantillons déformés en traction ou en compression par
microscopie électronique a transmission. Les résultats de nos observations
microscopiques dans les éprouvettes a 300°C montrent une activité anormale des
dislocations <c+a> glissant dans les plans {101} et voire méme {1122}

Dans cette région, les mécanismes intervenant dans I'écoulement plastique sont
difficilement identifiables. Ils pourraient s'agir de mécanismes athermiques dus a des
dislocations. Toutefois, la présence du vieillissement complique l'interprétation ; en
effet, il apparait qu'a cette température, les impuretés sont suffisamment mobiles
pour produire le vieillissement dynamique. Nous discutons de I'effet des impuretés
interstitielles sur I'activité des dislocations <c+a> entre 300°C et 500°C et I'effet de la
non-centrosymeétrie des plans {1T01} sur 'asymétrie directionnelle de la limite

élastique associée aux mouvements des dislocations <c+a>.



Ti-6%Al-4%V is the most current commercial (o+p) titanium alloy and the best known
of all the titanium alloys. This alloy shows interesting industrial properties : low
density, high mechanical characteristics, biocompatibility, corrosion resistance,...
Depending on different thermomechanical treatments, it is possible to obtain this
alloy with a variety of microstructures and textures. In particular, since flat products
made of titanium alloys have been rolled, they are always associated with relatively
sharp textures.

The deformation behaviour of Ti-6%Al-4%V with a sharp texture is influenced by the
temperature, the strain rate and the direction of the stress. In this study the plastic
deformation of (a+B)-Ti is investigated in the temperature range from 25°C to 800°C
in compression and tension along various directions of the sheet plane (0°, 45° and
90° to the Rolling Direction). For this temperature range two phenomena are
observed : a dynamic strain ageing and a asymmetry of the yield stress associated
with the movement of <c+a> dislocations.

The flow stress shows a plateau between 300°C and 500°C. In the plateau region,
the components of the flow stress are difficult to identify. There must be an athermal
component of the flow stress due to the presence of dislocations. However, the
presence of strain ageing complicates the interpretation.

It appears that the interstitial impurities are sufficiently mobile at this temperature to
produce dynamic strain ageing.

Electron microscopy of specimens strained in uniaxial tension or compression at
300°C shows an anomalous activity of <c+a> dislocations gliding on {ITOI} and

{1152} planes. We discuss the effect of interstitial solutes on the activity of the <c+a>
dislocations between 300°C and 500°C and the effect of the non-centrosymetry of
the {I 101} planes on the directional asymmetry of the yield stress associated with the
<c+a> gliding.





