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1 Introduction

Ayant une masse volumique de 4,5 g/cm?, le titane est situé a la frontiere entre les
métaux légers et lourds. Il a trouvé de nombreuses applications dans des domaines
industriels différents (aéronautique, construction mécanique, médecine) ceci grace a
ses propriétés mécaniques intéressantes couplées a sa faible masse volumique.

Une catégorie d’alliages de titane, qui a connu un vif intérét au cours des der-
nieres années, est celle des alliages du titane 3. Ces alliages offrent des propriétés
mécaniques tres intéressantes. Ils possédent le rapport résistance mécanique / poids
le plus élevé et I'écrouissage le plus importante de toutes les classes des alliages du
titane [1].

Les propriétés mecaniques de ces alliages sont fortement influencées par la compositi-
on chimique exacte de 1’ alliage et la réponse de celui-ci aux traitements thermiques.

Un état 100% 3 peut étre obtenu lors d’une trempe rapide (par exemple trempe
eau) apres un traitement thermique dans le domaine 3. Au cours des traitements
ultérieurs a des températures plus basses, la phase a précipite. La quantité ainsi
que la morphologie et la distribution de cette phase sont controlées par les condi-
tions précises des traitements thermiques ou thermomécaniques. En faisant varier
les parametres de ces traitements, une vaste gamme de microstructures peut étre
obtenue. La microstructure influe fortement sur les propriétés mécaniques grace
aux possibilités d’activation des différentes mécanismes de déformation (glissement
cristallographique, maclage, transformation de phase martensitique). En fonction
de la microstructure, 'activation de chacun de ces mécanismes peut étre favorisée
ou défavorisée. Les différents mécanismes de déformation conduisent finalement
des propriétés mécaniques tres différentes.

En effet, une déformation par glissement cristallographique seul donne une limite
d’élasticité élevée mais une ductilité basse [2]. Si le maclage ou la transformation
martensitique sont également activés pendant la déformation, la limite d’élasticité
est plus basse mais la ductilité est plus importante [3,4]. Une activation de la
transformation martensitique comme mécanisme de déformation peut également
améliorer la. ténacité [5-7]. Le maclage joue un rdle important surtout dans les
alliages du titane 3 binaires (par exemple Ti - Mo, Ti - V) tandis que dans les allia-
ges plus complexes, la transformation martensitique se produit préférentiellement.
Compte tenu de cette aptitude au traitement thermique et de la possibilité de faire
varier de fagon notable les propriétés mécaniques (du simple au triple la limite
d’élasticité et /ou la ductilité) les alliages de titane 8 sont des alliages intéressants
mals encore trop méconnus pour toutes les applications industrielles que I’on peut
imaginer.
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C’est la composition chimique et donc la stabilité chimique et mécanique de la phase
3, qui influence fortement ’activation des mécanismes de déformation. Plus la phase
3 est instable, plus le maclage et la transformation martensitique sont favorisés.

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

Nous avons donc choisi de travailler sur un alliage produit industriellement qui
presente toutes les possibilités de transformations ou modifications microstructurales
citées précédemment pour obtenir par traitement thermique toutes les microstruc-
tures souhaitées. Le matériau étudié au cours de cette étude est 'alliage de 3 - Cez.
Cet alliage fait partie de la catégorie des alliages du titane 3 et a été développé
et introduit sur la marché a la fin des annés 80 par la société frangaise CEZUS.
Les premieres études faites sur ce matériau [9, 10] laissaient présager la possibilité
d’obtenir par traitement thermique toute la palette des microstructures souhaitées
pour obtenir des mécanismes de déformation variés et donc une grande variété de
propriétés mécanique.

L’objectif de ce travail est donc de préciser les traitements thermiques adéquats pour
obtenir les microstructures recherchées, de préciser, de fagon fine, pour chaque type
de microstructure quels sont sous contrainte les différents mécanismes de déformation
actifs, leurs participations a la déformation plastique et les propriétés mécaniques
qui leur sont associées.

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

Ainsi dans un premier chapitre, les résultats d’une étude bibliographique sont donnés.
Les différentes microstructures (phases) caractéristiques des alliages du titane 3 et
les mécanismes de déformations activés sont décrits. A la fin de ce chapitre les in-
flunces des différentes microstructures sur les propriétés mécaniques dans les alliages
(3 sont détaillées.

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

Les résultats expérimentaux et leurs discussions font partie du troisieme chapitre.
Tenant comme base les résultaés d’une étude référencée sur trois états microstruc-
turaux différents, une nouvelle série des traitements thermiques est définie. En-
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suite, les mécanismes de déformation activés au cours des sollicitations statiques
dans ces microstructures optimisées et I’ influence de ceux-ci sur les caractéristiques
mécaniques des différents microstructures sont étudiés. Une analyse des systémes
de glissement activés dans la phase 3 au cours de la déformation appliquée est
réalisée. Une détermination expérimentale du plan d’accolement entre la matrice 3
et la phase martensitique est réalisée a I'aide de microstructures qui possedent de
la phase martensitique apres la déformation. Les résultats de cette détermination
expérimentale sont ensuite comparés avec ceux obtenus lors de calculs a aide de la
théorie phénoménologique de la transformation martensitique.

Enfin, dans le dernier chapitre, les résultats obtenus sont resumés et quelques per-
spectives pour des développements ultérieurs sont évoqués.
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2 Meétallurgie du titane et de ses alliages

2.1 Classification des alliages de titane

En fonction de la température. le titane pur peut exister en deux états différents.
La phase stable a température ambiante est la phase o possédant une structure
hexagonale compacte. Les parametres de maille de cette phase sont égaux a a =
0,295 nm et ¢ = 0,468 nm. Le rapport ¢ / a est égal a 1,388 et est donc inférieur au

rapport ideal qui est de /8 /3. A 883°C une transformation allotropique se produit
et la phase stable en-dessus de cette température (température 3-transus) est la
phase J de structure cristallographique cubique centrée. Le parametre de maille est
de a = 0,325 nm. Cette phase reste stable jusqu’a la température de fusion qui est de
1668°C. Les cristaux des deux phases allotropiques sont présentées schématiquement
dans la figure 1.

a) b)

Figure 1: Modele de spheres des structures cristallines des deux structures allotro-
piques du titane a) hexagonale compacte, b) cubique centrée

Etant un métal de transision, le titane peut former des solutions solides avec des
nombreux éléments d’addition. Ces éléments d’addition font varier le point (la
température) de transformation 3 — a et en fonction d’'une augmentation ou d’une
diminuation de ce point on distingue entre trois classes des éléments d’alliage. Une
premiere classe est représentée par des éléments, qui n’ influencent pratiquement
pas le point de transformation de ces deux phases mais qui améliorent les propriétés
mécaniques des alliages. Les éléments Zr et Sn font partie de cette classe. Ils sont
ajoutés pour améliorer la résistance au fluage des alliages [11].

Une deuxieme categorie est représentée par des éléments dits alphagenes, qui stabi-

Al E = WA T =y s o Lo | e o L ] | e Y o
ias€ €L Ui UgINEliveilt ai0rs 1€ POiiy a€ 1a Lraisiorimiavion &« — o.
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L’élément le plus important de cette categorie est 'aluminium, mais 'oxygene,
’azote ou le carbone font également partie de cette classe.

Finalement il y a un groupe d’éléments dits bétagenes, qui élargissent le domaine
d’ existence de la phase G et qui diminuent donc le point de transformation des
deux phases. Deux types d’éléments bétagenes sont encore distingués, les éléments
isomorphes comme par exemple le molybdene, le vanadium ou le tantale et les
éléments eutectoides comme le chrome, le fer, le cuivre ou le manganese. Figure
2 montre les différents diagrammes de phases pour les différents types d’éléments

d’addition.

Tableau lll. — Classification des éléments d'alliage
du titane.
: Solutions
Solutions
E16 Plur-mmu olid: solides
ments d"équilibre (') ay o on de substi-
‘\
Alphagdnes P ot o ms Al
phag 22°C / o B, C
X{ % masse)
[ ]
e
3
e Mo, V,
£ Nb, Ta
H e
[ 2
L3
-
$ N
L] 3 Mn, Fe,
‘e . Cr,Co. W,
$ Hz | Ni, Cu,
3 Au, Ag, Si
® X{ %, mosss)
2 P
Neutres Sn, Zr,
-]
X (% masse)
" Lee s complets des ali Ti-Al, Ti-O, Ti-Mo, Ti-Ni
m W': donnés dans r:nd."%:gr:mn'mn ﬂq.:mn"' nlll'?g::‘
bmuu.
X = §lément d’alliage du titane.

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

En ce qui concerne les éléments isomorphes, il sont nécessaires en grande quan-
tité pour stabiliser la phase 8, ils sont difficiles & ajouter en raison de leur haute
température de fusion, ils sont chers mais ils possédent 1’avantage de ne pas former
de composés avec le titane [1,13,14]. Les éléments eutectoides stabilisent la phase
3 et sont plus efficaces (quantités & ajouter plus faibles), ils sont moins chers, plus
faciles & ajouter mais ils peuvent former des composés avec le titane.

Le tableau 1 résume certains éléments bétagénes et indique leurs pourcentages mi-
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nimales 3. nécessaires pour avoir une structure complétement 3 a température am-
biante.

l Type I Elément I Be | % pds ]

isomorph | Mo 10,0
\Y% 15,0
W 22,5
Nb 36,0
Ta 7 450
eutectoid | Fe 3,5
oT 6,9
Cu 13,0
Ni 9,0
Co 7.0
Mn 6,5

Tableau 1: Eléments bétagenes [13]

La stabilité chimique de la phase (3 liée a la teneur en éléments bétagenes peut etre
estimée de la maniere suivante. On prenant comme base 10 % du poids de molybdene
nécessaire pour retenir une structure complétement béta métastable, un critere qui
s’appelle I’équivalent de molybdéne Moe, et qui exprime la proportion en éléments
bétagenes en équivalent du pourcentage de molybdéne peut étre défini [1,13]:

Moeq[% pds] = 1,0 %Mo + 0,67 %V + 0,44 %W + 0,28 %Nb 40 ,22 %Ta
+ 2,9 %Fe + 1,6 %Cr + 0,77 %Cu + 1,11 %Ni + 1,43 %Co + 1,54 %Mn -
1,0 %Al ‘

Pour obtenir un alliage 100 % 3 & température ambiante, il faut des valeurs de
10 environ. Le signe moins devant l’aluminium exprime le fait que cet élément
déstabilise la phase 3. '

Comme on voit, les microstructures des alliages du titane peuvent étre différentes
suivant les teneurs et les types des éléments d’ alliage. En fonction de la présence
/ absence et de la quantité précise de ces éléments on peut distinguer trois grandes
classes d’alliage de titane. La distinction se fait selon la microstructure (les phases)
qui est présente aprés un traitement dans le domaine 3 suivi d’un refroidissement
rapide. Les trois classes correspondent aux alliages du type « et quasi «, les alliages
du type a + 3 et les alliages 3 oli on distingue encore selon la stabilité de la phase
3 entre (3 - métastable et 3 - stable.
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Figure 3 montre schématiquement un diagramme de phase pseudo binaire du titane
avec un stabilisateur béta.

BETA ALLOYS

METASTABLE , STABLE

TEMPERATURE —»

B B

[ [
% BETA STABILIZER —»

Figure 3: Diagramme de phases pseudo- binaire du titane avec un stabilisateur 3

[10]

Les alliages «, surtout ceux, qui contiennent de I'aluminium, du zirconium et de
I’étain, .sont préférentiellement utilisés pour des applications a hautes températures
et aux températures crvogéniques puisqu’ils possédent par exemple une résistance
au fluage a haute température supérieure a celle des alliages o+ 3 et 3 - métastables
[15]). Les alliages de cette categorie, qui ne contiennent que tres peu des éléments
interstitiels possédent une bonne ductilité et tenacité aux températures cryogéniques.
Un exemple d’ un tel alliage est 1alliage Ti - 5Al - 2,5Sn - ELI [15].

Les alliages « ne peuvent pas étre durcis lors d’un traitement thermique par précipita-
tion d’une deuxieme phase. Le seul mécanisme pour augmenter la résistance mécanique
est de produire des structures a petits grains par exemple par une déformation a
froid et une recristallisation ultérieure.

Les alliages du type a + 3 contiennent une certaine quantité d’éléments alphagenes
et bétagenes. Les valeurs spécifiques des pourcentages des deux phases dépendent de
la teneur en éléments d’addition. Puisque les pourcentages volumiques des phases
« et 3 peuvent varier par traitements thermiques, ces alliages peuvent étre durcis
a différents niveaux en effectuant différents traitements thermiques. La réponse des
alliages est d’autant plus élevée que le pourcentage en éléments bétagénes et phase
3 est élevé [15].

L’alliage de titane le plus employé (Ti- 6Al - 4V) fait partie de cette classe d’alliages.
Il posséde un bon compromis entre résistance mécanique et tenacité et ceci, couplé
a une bonne résistance a la corrosion, rend cet alliage intéressant pour des applica-
tions aéronautiques ainsi que pour des disques de compresseur mais aussi pour des
implants médicaux.
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Puisque 'alliage étudié dans le cadre de ce travail rentre dans la classe des allia-
ges (3, ce type d’ alliage sera présenté plus présicement (différentes phases créées,
mécanismes de déformation, comportement mécanique) dans les paragraphes sui-
vants.

2.2 Les alliages du titane 3

D’apres BANIA [1,13] un alliage 5 est un alliage, qui contient un pourcentage en
éléments bétagenes assez élevé pour que la microstructure a température ambiante
aprés une trempe rapide depuis le domaine 3 soit 100 % 3. II est inclus dans
cette définition qu’il n’y a pas de la transformation martensitique lors de la trempe.
Comme il est montré dans la figure 3, ils existent deux types des alliages 3, les alliages
3 métastables et les alliages 3 stables. Les derniers contiennent une quantité tres
élevée en éléments bétagenes. Puisque la phase 3 de ces alliages est stable, aucune
précipitation d’une autre phase ne se produit au cours d’un traitement thermique.
Par conséquent, ces alliages ne sont pas durcissables par traitement thermique. Les
alliages 3 métastables contiennent moins des éléments bétagenes. La phase 3 apres
trempe rapide est donc métastable ce qui veut dire que lorsqu’on fait un traitement
thermique ultérieur au-dessous de la température de transus 3, cette phase va se
transformer partiellement en a. Ces alliages peuvent étre durcis considérablement
lors des traitements thermiques.

Les avantages des alliages J métastables sont entre autres leur bon rapport entre
résistance mécanique et masse volumique, des modules basses, la bonne combinaison
entre résistance mécanique et tenacité ou leur trés bonne formabilité a froid [14,186,
17]. Les inconvénients sont par exemple leurs hautes densités, les colits élevés pour
leur élaboration ou des instabilités des microstructures pour certains applications a
des températures élevées.

Les applications de ces alliages se trouvent dans le domaine aéronautique (par ex-
emple disques de compresseur, pieces des turbines) mais de plus en plus dans le
domaine médical. Puisque les modules élastiques basse de ces alliages sont proches
de ceux des os du corps humain, ces alliages remplacent de plus en plus les alliages
a + 3 dans le secteur des implants orthopédiques [14, 18]

2.2.1 Les phases principales des alliages 3 métastables

Un grand nombre de transformation de phases est possible dans les alliages [
métastables (voir p.e. [19-21,44,45]). A coté de la transformation 8 — «, il y a plu-
sieures phases martensitiques (a', ", w), qui peuvent se former sous différentes con-
ditions (trempes rapides apres traitement thermique dans le domaine 3, précipitation
au cours de traitement isotherme a certaines températures, déformation plastique
d’une structure [ assez métastable). L’objectif des paragraphes suivants est de
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décrire les principales phases observées dans les alliages 3 métastables ainsi que les
conditions de leur formation et de leur transformation.

2.2.1.1 Les phases «a, 3 et la transformation 8 — «

Les deux phases d’équilibre dans le titane (a et 3) ainsi que leurs structures cristal-
lines ont été déja décrites dans le chapitre précédent.

En ce qui concerne la transformation de la phase # dans la phase a, un mécanisme
a été proposé par BURGERS [22] en 1934 pour la transformation du réseau cubique
centré en réseau hexagonale dans le cas de la transformation allotropique du zirco-
nium. D’apres lui, cette transformation se fait par un cisaillement des plans {110}4
suivant une direction <111>4. La relation d’orientation entre les deux phases, qui
est aussi valable pour la transformation dans les alliages de titane [23,24] est la
sulvante: o

{110}5]1{0001},, < 111 >4 || < 1120 >,

La transformation 3 — o« montre des caractéristiques que 1’on trouve dans la trans-
formation du type martensitique [19]. Plus précisement c’est la germination de la
phase « qui se fait sous des conditions athermiques. Ensuite, la croissance de la
phase « se réalise par diffusion. Cette explication est confirmée par le fait, que 1’on
retrouve la relation d’orientation pour la phase o précipité au cours d’un revenu [25].
A coté de cette phase a ayant la relation de BURGERS avec la matrice 3, RHODES et
al. [26,27] reportent un deuxieme type de phase a dans des alliages Ti - 14Mo - 6Al
et Ti- 11,6Mo, qui ne possédent pas cette relation d’orientation. Ce deuxieme type
de phase a est observé a lq suite d'un long temps de maintien a des températures
comprises entre 650 et 400°C. Il posséde une orientation de macle 1012 ;1011; par
rapport a la phase « ayant la relation d’ orientation de BURGERS. D’apres les
auteurs, le mécanisme de la formation de ce deuxieme type «a est une germination et
croissance a partir de la phase du type 1 (BURGERS - ). Les deux types peuvent étre
distingués au microscope éléctronique a transmission par des clichés de diffraction,
puisque cette phase de type 2 « produit des spots en forme d’arches autour des spots
du type 1 a. L’existence de ces deux types de la phase a a été également mis en
evidence par HANADA et Izumi [28] dans des alliages Ti - 15Mo - 5Zr et Ti - 15Mo
-5Zr-3AL.

En fonction des conditions de traitement thermique et des sieges de germination (voir
figure 4), la phase a peut se présenter sous différentes morphologies [29-40,113].
Trois domaines peuvent étre distingués, qui correspondent a trois grands types de
germination différents de la phase a.

Un premier domaine se trouve entre la température de transus 3 et 700°C environ.
On voit que, si on passe en-dessous de la température de transus 3, la phase a com-
mence a se précipiter préférentiellement aux joints de grains 3 sous forme d’ une
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Figure 4: Diagramme schématique TTT (temps - température - transformation)
d’un alliage 3 métastable montrant les différents sieges de la germination [26]

couche continue (azp). Une couche discontinue (aussi appelée necklace structure)
autour des grains est obtenue en déformant simultanément le matériau pendant le
passage de la température de transus (3 [41,42]. Apres la précipitation aux joints
de grains, la phase o se précipite a I’ intérieur des grains (Qprimaire) S0it sous forme
des platelets (structure lamellaire) qui germent a la phase g, et qui croissent vers
le centre des grains; soit sous forme de nodules a (structure équiaxe). Ces derniers
se forment préférentiellemment si le matériau a subi une déformation importante
précédemment (forgeage, laminage) [16]. La structure lamellaire est aussi appelée
structure de WIDMANNSTATTEN (uwgp) [15]. Les platelets formés dans ce domaine
sont relativement longs. A coté de la température exacte du traitement thermi-
que, c’est la vitesse de refroidissement, qui influence la taille des précipités a [40].
Plus cette vitesse est lente, plus les platelets grossissent. Une déformation plastique
appliquée au cours du traitement thermique conduit a une augmentation du pour-
centage de la phase awg, puisque des nouveaux lieux de germination (par exemple
les sous-joints dans les grains béta) sont introduits dans la microstructure [42].

En descendant en température ( 700° < T < 500°C), des dislocations existantes
dans les grains ( servent comme lieux de germination. A coté de celles-ci, des
nouveaux platelets o peuvent précipiter aux platelets déja existants, mécanisme
appelé germination <<sympathétique>> [?]. Les platelets précipités dans cette
région de température sont beaucoup plus fins par rapport aux premiers platelets
précipités et grossissent pour des maintiens de longues durées, qui sont supérieurs
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ou égal a 10 heures pour l'alliage de 3 - Cez [37)

Pour des températures de 400°C et dessous, la phase a précipite pour des temps de
maintien longs en une phase métastable (wis,), qui est formée préalablement & ces
températures (voir paragraphe 2.2.1.3). Puisque cette phase omega est trés finement
dispersée dans la matrice 3, la phase « sera aussi tres finement dispersée.

Le pourcentage volumique de la phase a précipités au cours des traitements dans
les différents domaines est déterminé par la température, la durée et la vitesse de
refroidissement du traitement thermique. Les traitements thermiques possédants
une importance pratique dans |’ industrie du titane se trouvent dans les domaines

750°C < T < Ty (domaine de mise en solution dans le haut de la region biphasée)
et 650°C < T < 400°C (domaine de vieillissement).

2.2.1.2 Les phases martensitiques o et o”
Ces phases martensitiques peuvent se former de trois manieres différentes [44,45]:

e par décomposition de la phase 8 métastable au cours d’ une trempe rapide
apres traitement thermique dans le domaine 3

e par décomposition de la phase 3 residuelle lors d’un revenu aux températures
intermédiaires

e par transformation de la phase 3 sous ’action d’un champ de contraintes ex-
ternes dans des alliages ou la température M; est en-dessous de la température
ambiante

Lors d’une trempe rapide, les deux variants de martensite peuvent étre formés dans
les alliages dont la température de début de la formation de la martensite (M)
est au-dessus de la température finale de la trempe. La teneur en éléments d’alliage
- décide, quelle variante de martensite est formée. Pour des alliages qui ne contiennent
que peu d’éléments d’alliage bétagenes (phase § trés instable), la phase o d’une
structure cristallographique hexagonale est observée [46,47]. Pour des pourcentages
plus élévés, la martensite o, possédant une structure orthorhombique se forme.
Pour les alliages binaires du type Ti- Mo par exemple, la limite a partir de laquelle
o est formée, est de 4% en poids [47]. Puisque la structure orthorhombique de la
phase o ne-se distingue de celle de la phase o’ que par une certaine distortion, elle
est regardée comme une phase intermédiaire entre les phases 3 et o' [32], c’est-a-dire,
pour des structures ayant une phase (3 assez stable, la transformation martensitique
s’arréte & un certain niveau (création de la phase a') et ne va pas jusqu’au bout
(création de la phase o).

La martensite créée sous l'action d’un champ de contraintes externes posséde tou-
jours une structure orthorhombique et elle est donc toujours du type " [45,48].
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Les lieux de la germination des martensites sont surtout les joints de grains de la
phase 3, tandis que des dislocations existantes ne jouent pas un rdle important
comme lieux préférentiels de la germination [49].

Quellle que soit la structure cristallographique et la maniére dont elles se forment,
la martensite se présente dans une microstructure sous forme des platelets.
Puisque la martensite o’ peut intervenir dans le matériau étudié dans le cadre de
ce travail apres une déformation plastique, ces caractéristiques sont ensuite décrites
plus précisemment.

La structure cristallographique de la phase a” est orthorhombique. Les paramétres
de maille, déterminés par DUERIG et al. [50] dans le cas de 1’alliage Ti - 10V - 2Fe
- 3Al! sont:

a = 0.301 nm, b = 0.491 nm, ¢ = 0.463 nm

Il exite une correspondance entre le réseau cubique de la phase 3 et celui de la phase
o” qui s’ exprime par la relation d’orientation suivante [46,50]:

{110}8 || {001}ar et <111>4 || <110>4n

DUERIG et al. {46] ont illustré cette relation d’orientation en exprimant les réseaux
cubique centré de la phase [ et hexagonal de la phase o en réseaux équivalents
orthorhombiques de ces deux phases (voir figure 5).
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Figure 5: Représentation des phases a et 3 par des structures orthorhombiques [46]

On voit que pour obtenir la phase ", il faut réaliser les mémes déformations mais
avec des amplitudes différentes par rapport a la formation de la phase a.

'Les parametres de maille dépendent fortement de la composition chimique de 1’ alliage [45]
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Puisqu’il y a 6 plans différents du type {110} dans le réseau cubique centré et deux
possibilités de mettre en coincidence les directions cristallographiques impliquées
dans la relation d’orientation, il y a 12 variants cristallographiques différents possi-
bles pour la phase o”. PIONNIER [51], en étudiant les changements de texture des
phases 3 et " pendant la déformation statique a froid, a constaté une forte sélection
de variants. Les variants crées sont ceux pour lesquels le travail fourni par les forces
éxterieures est supérieur a un certain seuil.

Un autre aspect intéressant de la phase o est son comportement lors d’un revenu.
DUERIG et al. [46,52] et KOLLEROV et al. [53] en étudiant la réversion de la marten-
site o dans différents alliages du titane ont constaté un effet complet de mémoire
de forme en chauffant le plus rapidement possible (par exemple par immersion dans
un bain de sel) jusqu’a des températures de 350° des échantillons ayant subi un taux
de déformation maximal de 3 %. La température de chauffage depend fortement de
la composition chimique de |’ alliage étudié [53] et pour I’ alliage Ti - 10V - 2Fe - 3Al
elle est de 250°C. La martensite est totalement recisaillée en § (athermiquement)
pendant ce processus.

Si cette retransformation n’est pas complete (vitesse de chauffage insuffisament ra-
pide), la phase o encore présente dans la microstructure se transforme en o si
la température est augmentée. La réversion de cette martensite résiduelle en 3 se
fait par une démixion spinoidale de la phase o en deux structures, une qui est
appauvrie en éléments bétagenes (a;'pau) et l'autre, qui est enrichie en ces éléments
(Qoncicn) [46,47,54]. Comme la composition chimique de la premiére de ces structures
est proche de celle de la phase a, elle s’y transforme tandis que I'autre structure se
transforme en 3. La réaction se fait alors de la maniere suivante:

n "

"
a — aapau + Qenrich - ﬁ +a

En étudiant le comportement de la martensite o dans 1’ alliage Ti - 6Al - 2Sn
- 4Zr - 6Mo, YOUNG et al. [55] ont par contre constaté une précipitation de la
phase 3 a l'intérieur des platelets martensitiques pendant un revenu. D’apres eux,
la martensite se transforme d’abord en (3 et ultérieurement la phase « précipite a
partir de cette phase (3.

2.2.1.3 La phase martensitique omega (w)

Une autre phase martensitique, qui ne peut pas se former seulement dans les alliages
(# métastables mais qui a été observée aussi dans d’autres alliages avec des éléments
de transition de groupe IV (Zr et Hf) est la phase w. Cette phase se produit 4 partir
de la phase 3 et elle est toujours cohérente avec cette matrice. Depuis sa découverte
en 1954 par FROST et al. [36] un certain nombre d’études a été effectué (voir par
exemple [57-64]).



2 METALL URGIE DU TITANE ET DE SES ALLIAGES 20

La structure cristallographique de cette phase est hexagonale avec une corrélation
entre les parametres de maille de la phase 3 et w suivante [65-68|:

Cw:ﬁ GUJ:\/i(lB

2(157

Il existe également une relation d’orientation entre les deux phases:
{110} || {0001}, et <111>4 || <1120>,

Comme dans le cas des martensites o et ', la phase w peut se former de différentes
manieres. Une phase w dite athermique (w,eh) peut étre présente soit apres une
trempe rapide précédée d’un traitement thermique dans le domaine /3 soit pendant
une déformation plastique d'une microstructure 3 tres métastable. Cette derniere
possibilité est donc en concurrence avec la formation de la martensite induite sous
contrainte o' et a . Cette transformation sous contraite se produit si la teneur
en éléments stabilisant la phase 3 est juste a la limite pour retenir la phase 3 en
température ambiante lors d’une trempe rapide [65]. Une deuxiéme phase dite w
isotherm (wiso) peut étre observée lors d’un traitement thermique (vieillissement).
Dans le cas des alliages de titane 3 métastables les températures d’un tel traitement
thermique sont typiquement entre 200°C et 500°C [19]. Le résultat est une structure
B3 + w qui est en équilibre métastable par rapport a une structure composée de o +
3. Si le temps du traitement est prolongé, le pourcentage en w augmente dans un
premier temps mais a partir d’un certain temps-de maintien la structure biphasée
a + 3 se forme. On peut donc résumer les changements microstructuraux pendant
un tel vieillissement de la manieére suivante [19]:

ﬁ - (w +/3res) - ("“‘y +ﬁl‘es + a) - (/Bequ + a)

Le modele de la formation de la phase w, qui a été proposé par DE FONTAINE [69]
est brievement décrit ci-dessous. La figure 6 montre schématiquement une séquence
d’empilement ABCABC des plans (111) dans une structure cubique centrée.

Pour avoir la structure hexagonale de la phase w en respectant la relation d’orienta-
tion il suffit de rendre proche deux de ces trois plans de maniere que par exemple A
reste inchangé tandis que B et C se rapprochent. Lorsqu’il y a trois plans différents
A, Bet Cily a trois possibilités différentes pour réaliser ce mécanisme, ce qui conduit
alors a trois variantes différentes de cette phase. Puisqu’il y a quatre directions
différentes de type <111> dans les structures cubiques centrées, on peut trouver
encore une fois quatre possibilités différentes pour que les deux directions (voir
relation d’orientation) soient paralléles ce qui fait un total de 12 variants différents
possibles de cette phase w. D’apres [65], le mécanisme décrit est valable pour les
deux types de phase w (warh €t wiso). La seule différence est que pour faire apparaitre
Waeh 1l faut avoir un alliage qui a une composition chimique favorable tandis que la
phase wis, peut étre observée aussi dans certains alliages, qui, au niveau de leur
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Figure 6: Modele de la formation de la phase w [66]

composition chimique, initiallement ne sont pas favorables pour la formation de
cette phase car pendant le traitement de vieillissement il est possible de créer des
germes de la phase w par des fluctuations de la composition chimique, ce qui veut
dire que lors d’un tel traitement thermique il peut se former des petites zones ou
les conditions pour la formation de cette phase sont favorables. Une fois créées,
ces zones se transforment aussi par le mécanisme décrit précédemment. Des etudes
de cette phase wis, ont montré qu’on n’obtient pas immédiatement la composition
d’équilibre métastable de cette phase. La fraction volumique se stabilise tres vite et
il y a ensuite une ségrégation des éléments par diffusion. La formation de wis, n’est
pas donc une transformation classique controlée par germination et croissance mais
une transformation martensitique avec une initialisation et stabilisation due a des
processus thermiques.

La morphologie de la phase w dépend de l'énérgie élastique entre la matrice et
le précipité cohérentSi cette énérgie élastique n’est pas trop élevée (inférieure a 1
pourcent), la morphologie de la phase w est ellipsoidale tandis que pour des énérgies
élastiques plus impeortantes la morphologie est cuboidale {70] La présence de la phase
w n’est pas souhaitable, car elle rends le matériau fragile [71]. Par contre, les petites
paricules w représentent des lieux de germination pour la phase a lors des traitements

prolongées et offrent donc la possibilité de produire une fine dispersion de la phase
a dans une matrice 3.

2.2.2 Les mécanismes de déformation

Des déplacements coordonnés d’atomes, sous I’effet des contraintes externes, peuvent
se faire principalement par 'activation des différents mécanismes, tels que glissement
cristallographique, maclage ou transformation de phase martensitique. L’activation
ainsi que la contribution de chacun de ces mécanismes & la déformation totale sont
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influencées par la microstructure du matériau (orientation des grains, taille de grains,
présence d’une deuxieme phase) et par les conditions expérimentales (température
de déformation, vitesse de déformation). Le chapitre suivant a pour but de présenter
les différents mécanismes de déformation dans les alliages 3 - métastables ainsi que
des facteurs, qui influencent leurs activations.

2.2.2.1 Le glissement cristallographique

La déformation plastique se fait principalement par un glissement des couches d’at-
omes le long des plans et directions cristallographiques sous 1'effet des contraintes
de cisaillement externes. Ces plans et directions cristallographiques forment des
systemes de glissement. Les plans et directions de glissement sont souvent des plans
et directions denses des différentes structures cristallines. En ce qui concerne la
phase o, les plans de glissement principaux sont {1010} (plans prismatiques), {1011}
(plans pyrammidaux) et {0001} (plans basals) [72,73]. Les directions de glissement
sont <1120> (glissement <a>) et <1123> (glissement <c+a>). Puisque le titane
a posséde un rapport ¢/a inférieur au rapport ideal, les plans les plus denses sont
les plans prismatiques. Ceci fait que les systemes de glissement prismatiques sont
des systemes principaux dans cette phase tandis que pour des matériaux ayant un
rapport ¢/a supérieur ou égal au rapport ideal c’est le glissement basal, qui se met
en place principalement. Sur le plan basal seulement le glissement <a> est possible
tandis que sur les autres plans les glissements <a> et <c+a> peuvent intervenir.
Pour la structure cubique centrée de la phase 3, les plans de glissement (dans 1’ordre
de leur importance et de leur fréquence) sont des types {110}, {112} et {123} [74].
La direction de glissement est toujours la direction dense <111>. Les systemes de
glissement principaux des deux phases sont présentés dans les figures 7 et 8.

Figure 7: Systemes de glissement principaux dans la phase «
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Figure 8: Systemes de glissement principaux dans la phase 3

Pour qu’un systeme de glissement soit activé il faut franchir une certaine contrainte

seuil dans ce systeme, la contrainte critique de cisaillement.

La contrainte de ci-

saillement produit dans un plan {hkl} et d’ une direction <uvw> sous I’ effet de Ia
contrainte externe peut étre déterminée a |’ aide de la loi de SCHMID (voir figure 9)

de la maniere suivante:

7
Gleftrichtun,
[orw] g

L

[\

(A

L&\

T = 0-8in¢cos

Gleifebene
k)

(2.1)

Figure 9: Relation entre direction de traction, plan de glissement et direction de

glissement [72]
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Le facteur sin ¢ cos ¢ est appelé facteur d’orientation. Pour une contrainte de trac-
tion extérieure parallele ou perpendiculaire au plan de glissement, la contrainte 7
devient 0, tandis que dans le cas ¢ = ¥ = 45°, la contrainte passe a son maximum
(r=050).

Puisqu’ il v a plusieurs systemes de glissement possibles dans un grain, le loi de
SCHMID définit le systeme dans lequel le glissement commence pour un état de
contraintes extérieures donné. (‘e systeme est caractérisé par le facteur d’orientation
le plus élevé (qui peut étre en maximum 0,5).

On voit donc que 'activation des systemes de glissement dans des grains d’un po-
lycristal est fonction de l'orientation de chacun de ces grains par rapport aux con-
traintes locales.

2.2.2.2 Le maclage

Un deuxieme mécanisme de déformation est le maclage. Il est caractérisé par le
rabattement d'une certaine partie du cristal dans une orientation symétrique par
rapport a celle qu’il avait initialement, et ceci sous l'effet d’une contrainte de cisail-
lement externe. On peut modeliser cette déformation par la transformation d’une
sphere dans un ellipsoide (voir figure 10) [73,76].

Figure 10: Modele du maclage, conversion d’ une sphere dans un ellipsoide [73]

Le cristal est déformé le long du plan k; et la direction de la contrainte est 7;. Les
points dans le plan k; ne sont pas changés, ce plan reste une des sections spheriques
de 1" ellipsoide. Il y a une deuxiéme section spherique k,, qui se trouve symétrique
par rapport aux axes a et ¢ de |’ ellipsoide. L’axe b est normal au plan du dessin et
sa longueur est le rayon de la sphere. Le plan, qui coincide avec le plan du dessin est
appelé plan de cisaillement S. La trace de k; dans ce plan est notée n,. Le cisaillement
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est exprimé par la distance s, qui ramene le point F’ au point F. Le déplacement
subi par chaque atome lors du maclage est inférieur a une distance interatomique.
La quantité s est appelée cisaillement cristallographique et il se calcule de la maniere
suivante [76]:
2

"~ tan2-o
L’angle ¢ est 1’angle entre le plan de maclage et 'axe a de 'ellipsoide. Le maclage
est donc caractérisé par les éléments ky, ko, 11 et n,.
Le maclage joue un réle important dans les matériaux qui ne possédent pas un
grand nombre de systemes de glissement indépendants (par exemple les matériaux
hexagonaux) ou dans le cas des déformations a basses températures, si l'activation
du glissement cristallographique est rendu plus difficile.

Les figures 11 et 12 montrent les principaux systemes de maclage dans les phases «
et .

=a-—c (2.2)
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Figure 11: Systemes de maclage principaux dans la phase «

Les systémes de maclage principaux dans la phase o sont du type {1012} <1011 >,
{1121}<1126 > et {1122}<1013 > [72,73,77]. Dans la phase 3, le systeme de
maclage habituel est du type {112}<111>. A coté de ce systeme, un autre type
de macle a été identifié dans des alliages du titane 3 métastables. Il s’agit d’un
systeme du type {332} <113>. Ce systéme, inhabituel pour les structures cubiques
centrées, a été mis en evidence dans certains alliages du titane 3 binaires, tels que Ti
-V ou Ti - Mo [8,78-81]. Puisque ce systeme de maclage est souvent présent dans
des structures qui contiennent aussi de la phase phase w athermique, il est supposé,
que ce systeme de maclage est activé comme mécanisme de déformation dans les
structures pour lesquelles la phase w athermique est formée au cours d’une trempe
rapide apres traitement thermique [2,82,83]. Par contre, OKA et TANIGUCHI [34]
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Figure 12: Systemes de maclage principaux dans la phase 3

en étudiant les mécanismes de déformation dans les alliages Ti - Mo (9.3 % < % Mo
< 15 %) ont constaté ce systéme de maclage {332} <113> dans des structures dans
lesquelles la phase 3 ne contient pas de la phase w athermique.

2.2.2.3 La transformation martensitique induite sous contrainte

Puisque une transformation martensitique est caractérisee par une transistion d’une
phase initiale dans une phase martensitique par un cisaillement coopératif des ato-
mes (processus similaire au maclage), une telle transformation peut contribuer a
la déformation plastique parce qu’elle permet de cette maniere d’accomoder une
certaine partie de la déformation macroscopique.

Sous l'effet d'un champ de contraintes externes, une énérgie de distortion est ap-
portée a la matrice métastable, ce qui représente une force motrice pour la transfor-
mation martensitique. La température de début de la transformation martensitique
M; est augmentée par cette énérgie de distortion a une température My. Au-dessus
de cette température, aucune transformation martensitique n’est pas possible. Pour
des températures My < T < My, la transformation se fait sous 1’effet des contraintes
externes et en-dessous de la température M, elle est initialisée par des contraintes
internes créées par des refroidissements rapides apres traitement thermique.

2.2.2.4 Conditions d'activation des différents mécanismes de déformation

[1 y a plusieurs facteurs, qui influencent 1’activation de chacun des mécanismes de
déformation. Un facteur important est la composition chimique de l’alliage. Un
pourcentage ¢élevé en aluminium dans la phase o par exemple défavorise le maclage
et ce n'est que le glissement cristallographique, qui est actif, puisque la résistance
au cisaillement du réseau est augmentée [2,85].
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ISHIYAMA et al. [86] ont étudié I'influence des éléments Sn, Zr et Al sur le mécanisme
de déformation dominant dans deux alliages du titane binaires (Ti - 16V, Ti- 7Cr).
Ils ont constaté que le Zr n’influence pas les mécanismes de déformation activés.
Des additions de Sn et d’Al par contre conduisent & un changement du mécanisme
de déformation. Dans les alliages sans addition, le maclage {332} est dominant
tandis que des additions de moins de 4 % en Sn ou 1,5 % en Al sont suffisantes
pour supprimer Completement le maclage et pour mettre en place la transformation
martensitique @ comme mécanisme de déformation principal. Sn et Al conduisent
donc a une certaine stabilisation de la phase 3 vis - a - vis du maclage mais elle reste
suffisamment instable pour permettre la transformation martensitique 3 — a". Des
résultats similaires ont été reportés par d’autres auteurs [87-89], qui ne trouvent le
maclage {332} que dans des alliages binaires ayant une phase 3 tres instable.

Un autre facteur important est la taille de grains / précipités des phases a et 3. Une
grande taille de grains est favorable pour l'activation du maclage dans les phases
o et 3 et pour l'activation de la transformation 8 — o dans la phase 3 [9, 10].
Au contraire, de petites tailles de grains sont favorables pour activer le glissement
cristallographique seul comme mécanisme de déformation. Ceci est di au fait que
les contraintes liées au maclage ou & la transformation martensitique peuvent étre
accomodés plus facilement dans la matrice, si la taille de grains est grande.
Finalement, dans les alliages 3 métastables, la stabilité de la phase 3 influence le
comportement mécanique de ['alliage lors d’une déformation plastique. La stabilité
peut étre influencée par addition d’éléments d’alliage. Pour un alliage donné, elle
peut étre également controlée par les parametres du traitement thermique. Pen-
dant la précipitation de la phase «a, la phase 3 est enrichie en éléments bétagenes,
tandis que des éléments alphagenes se retrouvent surtout dans les précipités o.
Ceci conduit a une stabilisation chimique de la phase 3. Ces microstructures de-
viennent moins favorables pour la déformation par transformation de phases ou
maclage et présentent surtout le glissement cristallographique comme mécanisme de
déformation [46,50,90,91]. D’aprés WILLIAMS et al. [92], une composition chimique
de la phase 3 telle qu’elle contient un pourcentage en éléments bétagenes, légerement
supérieur 3 celui nécessaire pour obtenir 100% de phase 3 apres une trempe semble
idéal pour générer un maximum de phase martensitique par déformation.

A coté de ces parametres liés aux alliages étudiés, les conditions des essais mécaniques
(température de déformation, vitesse de déformation) influencent le choix du mécan-
isme de déformation. La contrainte de seuil d’initiation de la transformation mar-
tensitique dans les alliages 3 métastables par exemble, varie fortement en fonction
de la température [46] (voir figure 13).

Pour l'alliage Ti 10V - 2Fe - 3V, la contrainte minimum est obtenue pour des
températures proches de 0° et pour des températures inférieures ou supérieures elle
augmente rapidement. La transformation martensitique est également défavorisée
lors d’essais mécaniques a hautes vitesses. Le pourcentage en o aprés traction
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Figure 13: Variation de la contrainte de seuil de la transformation martensitique en
fonction de la température (alliage Ti 10V - 2Fe - 3V) [43]

dynamique est largement inférieur a celui, obtenu apres traction statique pour un
meéme état de traitement thermique dans 1’ alliage 3 - Cez [51].

2.2.3 Influence de la microstructure sur le comportement mécanique des
alliages du titane 3 - métastables

Il existe un grand nombre de travaux sur la relation microstructure / propriétés
mécaniques des différents alliages du titane 3, dans lesquels les changements mi-
crostructuraux sont directement liés aux changements des propriétés meécaniques
(voir par exemple [93-99,103]).

Les parametres microstructuraux importants sont la taille de grains 3, la taille, la
morphologie et la distribution des phases a primaire et « secondaire. En faisant
varier ces parametres, les propriétés mécaniques peuvent étre changées dans une
large mesure.

- Si on discute les possibilités d’augmenter la limite d’élasticité, trois aspects doivent
étre pris en compte, 'effet d’un durcissement par la précipitation de la phase «,
durcissement par solution solide de la matrice 3 par enrechissement en éléments
bétagénes et. le comportement de la décomposition de la phase 8 en fonction de sa
stabilité mécanique [100]. La précipitation de la phase o conduit & une augmen-
tation de la stabilité chimique et mécanique de la phase 3 par son enrichissement
en éléments bétagenes. Puisque la déformation est réalisée par glissement cristal-
lographique, seules, sous ces conditions, la taille, la morphologie et la distribution
des précipités a jouent un rdle important sur la limite d’élasticité. Les joints de
précipités a représentent des obstacles pour le mouvement des dislocations dans
la matrice 3. Ceci est di au fait, qu’il n’y a qu’un nombre limité des systémes
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de glissement, qui peuvent passer entre les deux phases (relation d’orientation de
BURGERS). Une augmentation du pourcentage ainsi que le changement d’une mor-
phologie globulaire vers une morphologie aciculaire (les deux effets provoquent une
augmentation de la surface des joints de précipités par unité de volume) sont donc
des facteurs favorables pour augmenter la résistance mécanique.

Les petits précipités a secondaires dus aux traitements de vieillissement ont un
effet encore plus fort en ce qui concerne ’augmentation de la limite d’élasticité. Le
pourcentage de la phase « secondaire est influencé par le pourcentage de la phase
« primaire de la maniere suivante: plus le pourcentage de la phase a primaire est
élevé, plus le pourcentage de la phase « secondaire est petit et finalement plus la
limite d’élasticité est basse pour une température de vieillissement donnée. A coté
du pourcentage de la phase a secondaire, sa taille influence également la limite
d’élasticité. Plus les précipités de cette phase sont petits, plus la limite d’élasticité
est augmentée [101].

BRESLAUER et ROSEN [102] ont étudié l'influence de la taille de grains 3 sur la
limite d’ élasticité dans 1’ alliage Ti - 15V - 3Cr - 35n - 3Al pour des structures 3
recristallisées et vieillies. Ils ont constaté un effet de la taille de grains 3 sur les
lieux de la précipitation de la phase a. Dans les structures a gros grains (140 gm),
la phase a commence a se précipiter aux joints de grains mais aussi a |’ intérieur de
ceux-ci. Dans les structures possédants des petits grains (30 um), se sont surtout
des joints de grains qui servent comme lieux de précipitation. Il en résulte alors une
densité par unité de volume plus élevée en précipités o dans des structures a gros
grains. Ces observations conduisent les auteurs a proposer un modele pour estimer
la limite d’élasticité. Deux facteurs contribuants ont été pris en compte, les joints
de grains dont la contribution peut étre exprimée par la relation de HALL et PETCH
et la contribution des précipités a 'intérieur des grains qui est représentée par une
équation d’OROWAN modifiée. La limite d’élasticité R, peut étre estimée alors par
la relation 2.3:

G-b
m-(D—2z)-InZ

avec 0p = la contrainte de PEYERLS pour le mouvement des dislocations, kq = une
constante, d = la taille de grains, G = le module de cisaillement, b = le vecteur de
BURGERS, 1o = 4b, D = la distance centre a centre entre deux précipités o et x =
la longueur des précipités.

Dans cette équation le second terme est regardé comme étant prépondérant. Donc,
une précipitation de la phase « a 'intérieur des grains 3 est supposée plus efficace
pour augmenter la limite d’élasticité par rapport a une diminution de la taille de
ces grains. :

La ductilité est aussi affectee par les facteurs mentionnés ci-dessus. Généralement
chaque amélioration de la résistance mécanique conduit a une diminution de la

Ry=o0o+ka-Vd+ (2.3)
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ductilité, c’est-a-dire que les deux caractéristiques mécaniques ont des variations
inverses, comme illustré dans la figure 14 pour l'alliage Ti - 10V - 2Fe - 3Al
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Figure 14: Elongation jusqu’a rupture vs. limite d’ élasticité pour des microstruc-

tures différentes de 1’ alliage Ti- 10V - 2Fe - 3Al [104]

La taille de grains 3 et la morphologie de la phase o jouent un role important pour
la ductilité. Dans le cas de gros grains 3 et d’une couche continue de phase a
aux joints de grains, une ductilité trés basse est observée [41,104-107]. Ceci est
lié au fait que la déformation est localisée dans cette couche molle de phase a et
il en résulte une fissuration facile aux joints de grains et conduisant a une fracture
intergranulaire. Plus la taille de grains 8 d’une telle microstructure est grande, plus
la ductilité est basse, car pour un taux de déformation donné, la longueur de la
propagation d’une fissure formée aux joints de grains augmente quand la taille de
grains [ augmentant [108].

Une ductilité beaucoup plus importante est obtenue pour la méme taille de grains 3
dans le cas ou la couche a est discontinue, comme dans une microstructure du type
necklace, parce que les fissures ne peuvent pas se propager aussi facilement le long
des joints de grains 3 [109].

Un changement de la morphologie de la phase o primaire (globulaire vers aciculaire)
ainsi qu’une_croissance de cette phase diminuent aussi la ductilité. Ceci est 1ié au
fait que le libre parcours moyen des dislocations dans la phase « est augmenté. Aux
interfaces des précipités avec la matrice, il y a des contraintes locales importantes
qui facilitent la formation de vides aux interfaces et ainsi la fissuration aux JOlIltS
de précipités [32,110,111}.

Dans les structures vieillies, la ductilité est plus basse par rapport aux structures
seulement mises en solution dans le haut du domaine a + (3. Cet effet est 1ié a
une différence importante des résistances mécaniques entre la matrice vieillie (3
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+ « secondaire) et les précipités a primaires. A partir d’un certain niveau de
contraintes externes il est possible, que les précipités de la phase "douce” «a primaire
se déforment déja plastiquement tandis que la matrice vieillie "dure” se déforme
encore élastiquement. De cet effet, les platelets o primaires fonctionnent comme des
entailles dans la matrice 8. Il en résulte une concentration locale des contraintes
dans la matrice 3. Par conséquent, des fissures peuvent déja se former pour des
valeurs de contraintes externes plus faibles [112]. Les ductilités les plus basses sont
observées dans le cas de fines dispersions de petits précipités a comme on peut les
obtenir apres des traitements de vieillissement, pour lesquels la phase o est précipitée
aux petits particules w.

La tenacité d'un alliage 3 - métastable est aussi influencée par sa microstructure.
Plus précisement, c’est la tortuosité de chemin de propagation des fissures qui-est
importante pour la tenacité et qui peut étre influencée par des changements mi-
crostructuraux.

- Figure 15 montre 1’ influence de la morphologie de la phase a aiusi que celle de la

taille de grains 3 sur la tenacité.

Une morphologie aciculaire de la phase a primaire conduit a une déviation du chemin
de propagation de fissures plus importantes par rapport a celle, provoqué par des
précipités globulaires (figures 15a, 15b) et augmente alors la tenacité [5,16,32,95,97].
Les tenacités les plus basses sont obtenues pour des structures possédant des petits
grains 3 avec des couches de phase a continue autour de ceux-ci et des précipités
globulaires de la phase a a 'intérieur de grains (figure 15c).

En ce qui concerne les microstructures ne contenant qu’une couche « continue aux
joints de grains (3, la taille de grains 3 doit étre prise en considération. Si la taille
de grains 3 est supérieure a la taille de la zone plastique (figure 15d), la fissure
créée démarre a I'intérieur du grain et la couche « n’a pas d’influence. Une fois
arrivée au joint de grains, la fissure va se propager le long de ces joints. Pour des
microstructures ayant des tailles de grains inférieures a celles de la zone plastique
(figure 15e), des fissures peuvent se former aux joints triples et elles se propagent
le long des joints de grains. Si les fissures prennent le chemin des joints de grains,
plus la taille de grains est large, plus la tenacité est élevée, car la fissure est plus
efficacement deviée.

Une augmentation du pourcentage de la phase a primaire ainsi que I'introduction
de la phase o secondaire lors d’un vieillissement conduisent a une diminution con-
sidérable de la tenacité pour un niveau de résistance mécanique donné {32,97,104].
Les conséquences des changements microstructuraux sur les propriétés mécaniques
(résistance mécanique, ductilité et tenacité) peuvent étre résumées comme indiqué
dans le tableau 2 [104].

En résumant on constate que les changements microstructuraux affectent les pro-
priétés mécaniques de manieére différente. Normalement, chaque amélioration de la
résistance mécanique conduit & une dégradation de la ductilité. En ce qui concerne
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la ductilité et la tenacité, les deux propriétés ne sont pas toujours influencées de
la méme maniere. L’introduction de la phase a secondaire dégrade les deux. Un
changement de la morphologie de la phase a primaire par contre améliore une de
ces deux propriétés et dégrade 1'autre.

void nucleation

plastic zone

cl
void  ‘“plastic zone void nucleation
nucleation
void
nucleation plastic zone

plastic void nucleation
zone

Figure 15: Hlustration schématique de la propagation de fissures
Illustration schématique de la propagation de fissures; a) « aciculaire (déviation
importante des fissures), b) « globulaire avec une couche a aux joints de grains
B non continue (chemin de fissuration a haute énergie mais faible déviation des
fissures), c) « globulaire avec une couche a aux joints de grains 3 continue (chemin
de fissuration a faible énergie et faible déviation des fissures), d) microstructure
sans a primaire et d’une zone plastique inférieure a la taille de grains 8 - I. chemin
de fissuration transgranulaire a haute énergie mais faible déviation des fissures, II.
chemin de fissuration a faible énergie mais déviation de fissures considérable, e) zone
plastique superieure a la taille de grains 3 - chemin de fissuration a faible énergie et
faible déviation de fissures [104]

Finalement il faut donc pour chaque alliage et application spécifique trouver une

“microstructure de la maniére & obtenir un bon compromis entre les différentes pro-
priétés mécaniques pour que l'alliage réponde le mieux possible aux demandes in-
dustrielles.
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Microstructure [ ductilité | tenacité |

alpha primaire:

pourcentage augmentant:
Rpo,2 = const. - -

Trait. vieillissement const. (Rpo2 |) + +
morphologie:
globulaire — aciculaire. - +

taille augmentante:
précipités alpha - 0
grains béta -
couche continue de la phase alpha: - 0(-)

alpha secondaire:

pourcentage augmentant: (Rpo2 1) ' i

taille de precipités diminuant: (Rpoz2 1) - -

Tableau 2: Effet des parametres microstructuraux sur les propriétés mécaniques; +:
amélioration, -: dégradation, 0: aucun effet [104]

2.2.4 Les caractéristiques de ’alliage étudié § - Cez

L’alliage du 3 - Cez, alliage étudié dans le cadre de ce travail, est un alliage du type
3 - métastable. Il était développé par la societé francaise CEZUS a la fin des années
80. Le but de son développement était d’obtenir un alliage ayant un bon rapport
entre resistance mécanique, tenacité et une excellente resistance au fluage pour des
températures modérées (jusqu’a 450°C environs) [11,114].

L’alliage contient 18 % en éléments d’alliage. Sa composition nominale est Ti - 5Al
- 25n - 47r - 4Mo - 2Cr - 1Fe [11]. 7

L’addition d’Al est nécessaire pour obtenir un durcissement maximal par la précipita-
tion de la phase a. Les éléments Sn et Zr provoquent une amélioration de la
résistance au fluage. La stabilité chimique de la phase 3 est augmentée par les
éléments Mo, Cr et Fe. Ces éléments d’alliage sont nécessaire pour permettre une
bonne réponse de l'alliage aux traitements thermiques. Le molybdéne améliore les
propriétés de traction et la résistance au fluage. Les additions de Cr et de Fe sont
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tres efficaces pour ce qui concerne la diminution de la température du transus 3
méme en petites quantités [113].

Grace a cette composition chimique, différentes microstructures peuvent étre obte-
nues par différents traitements thermiques ou thermomécaniques. Ces différents mi-
crostructures conduisent finalement a une vaste gamme de caractéristiques mécani-
ques. Des valeurs de limite d’élasticite de 1200 MPa et méme supérieures peuvent
étre obtenues ainsi qu’une bonne ductilité (> 10 %) et des tenacités de plus de 70
MPay/m [11].

L’ alliage 3 - Cez offre également des caractéristiques de formabilité excellentes. La
stabilité structurale au cours des procédés de mise en forme a hautes températures
est supérieure a celle de 1’ alliage Ti - 6Al - 4V. L’alliage est donc moins sensible
aux changements de température pendant ces procédés.

Grace a ses bonnes propriétés mécaniques, l'alliage de 3 - représente une bonne al-
ternative a 'alliage du Ti - 6Al - 4V pour certains applications. Il est utilisé par ex-
emple pour la fabrication des disques de compresseurs, comme moyens d’assemblage
ou pour réaliser aubes de pompes.

......
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3 Meéthodes d’analyse et études expérimentales

Ce chapitre a pour but de présenter les différentes méthodes d’analyse exploitées
dans le cadre des expériences pratiques. Ceciimplique ’explication des bases théoriques
des méthodes d’analyse et la description des conditions dans lesquelles les expériences
ont été réalisées.

3.1 Analyse de la composition chimique

La composition chimique de la téle initiale de I’alliage de 3 - Cez a été déterminée a
l’aide d’une microsonde et d’un microscope éléctronique a balayage (MEB) équipé
d’un systeme EDXA (Energy Dispersive X-ray Analysis).

3.1.1 Principe de fonctionnement de la microsonde et du systeme EDXA

Le principe général de ces méthodes d’analyse est, qu'un faisceau électronique foca-
lisé arrive a la surface d’un échantillon et que les électrons de ce faisceau interagissent
avec cette surface. Le résultat de cette interaction est la création de différents si-
gnaux qui permettent d’obtenir des renseignements sur I’échantillon. Les signaux les
plus importants sont présentés schématiquement sur la figure 16. Ce sont, entre au-
tres, la radiation caractéristique de rayons X, les électrons secondaires, les électrons
rétrodiffusés et les électrons AUGER [115].
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Fignure 16: Réaction et interaction d’un faiscean électroniaqne avec un matérian solide

[116]



3 METHODES D'ANALYSE ET ETUDES EXPERIMENTALES 36

Puisque tous ces signaux contiennent des renseignements spécifiques sur les éléments
présents dans I'échantillon. la détection et 'analyse de ces signaux permettent
d’obtenir, par exemple, des informations sur la composition chimique de I'échantillon.
Le signal exploité dans les cadre des mesures réalisées est la radiation caractéristique
de rayons X. (ette radiation est créée si, lors de I'interaction, un électron du faisceau
primaire expulse un électron qui se trouve dans le cortege électronique d’un atome
de l'échantillon. Le trou créé de cette maniere et caractéristique d’'un certain ni-
veau énergétique électrons de l'atome de 1’échantillon est comblé par le saut d'un
électron d’'un niveau énergétique plus élevé. L’énergie libérée lors de ce saut con-
duit a I'emission d’un quantum de la radiation de rayons X. Puisque la différence
des énergies entre les différents niveaux énergétiques des électrons dans le cortege
électronique est caractéristique pour chaque élément chimique, I’énergie de ce quan-
tum caractérise 'élément considéré.

La radiation de rayons X diffractés peut étre analysée de deux manieres différentes
(voir aussi figure 17). Premierement on peut analyser I'intensité de cette radiation
en fonction sa longueur d’onde A, méthode appelée WDXA (Wavelength Dispersive
X-ray Analysis). Une autre possibilité consiste a analyser 'intensité de la radiation
en fonction de I'énergie des quanta, méthode appelée EDXA (Energy Dispersive
X-ray Analysis).
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Figure 17: Principe schématique d’un systeme a) WDXA, b) EDXA [116]

La méthode EDXA permet 'aquisition de tous les signaux arrivant au detecteur
en meme temps et leur différenciation selon leurs énergies. En ce qui concerne la
methode WDXA, la mesure se fait point par point sur une certaine plage angulaire
ce qui augmente considérablement le temps de mesure. Par contre, I’avantage de la
meéthode WDXA consiste en une meilleure résolution de la mesure [115,116].

La détermination des pourcentages précises a la microsonde se fait par comparaison
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des résultats fournis par un échantillon étalon. Cet échantillon contient un pour-
centage bien connu de 'élément que 'on veut mesurer. [l faut donc mesurer les
intensités de ’étalon et de I'échantillon. Aprés une correction du bruid de fond le
rapport de ce deux intensités et la composition chimique connue de 1’étalon don-
ne le pourcentage de l'élément dans I’échantillon. En ce qui concerne le choix des
étalons on prend, si possible, un étalon qui se compose de 1’élément pur que l'on
veut mesurer.

3.1.2 Conditions de mesures pour ’analyse de la composition chimique

Puisqu’une surface bien polie des échantillons utilisés est nécessaire pour cette ana-
lyse, les échantillons ont été préparés en suivant des procédures métallographiques
indiqués dans le paragraphe 3.7.

A la microsonde, les pourcentages de Ti, de Fe et de O ont été déterminés. Le nombre
des points de mesure est égal a 80 et chacun a été mesuré pendant 20 secondes. Les
intensités des lignes K,, des trois éléments mesurés sur des cristaux standard ont été
prises comme référence.

En ce qui concerne I'analyse EDXA au MEB, une aire de 10 x 10 gm a été balayée
pendant 200 secondes. La procédure de mesure a été répétée deux fois pour améliorer
la fiabilité statistique des résultats.

3.2 Fabrication des éprouvettes et essais de traction

3.2.1 La fabrication des éprouvettes de traction

A partir de la tole initiale, des éprouvettes plates dont les dimensions sont présentées
dans la figure 18 ont été usinées. Les dimensions des éprouvettes ont été définies en

respectant les normes 1SO 6392 et DIN 50 125.
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Figure 18: Dimensions des éprouvettes de traction plates



3 METHODES D'ANALYSE ET ETUDES EXPERIMENTALES 38

Une flexion importante des éprouvettes de traction pendant l'usinage a été cons-
tatée. Cette flexion indique des contraintes internes énormes dans la tole initiale.
Pour minimiser cet effet, un traitment thermique a été effectué a 650°C pendant
15 minutes suivi d'un réfroidissement four. Les conditions de ce traitement ont été
choisies selon les conseils donnés par DONACHIE [15].

3.2.2 Reéalisation des essais de traction

Les essais de traction avait pour but de déterminer les caractéristiques mécaniques
des échantillons apres les différents traitements thermiques. Les caractéristiques
déterminées sont la limite d’élasticité Rpo,, la résistance maximale a la rupture Ry,
et 'allongement a la rupture A.

Les éprouvettes ont été tractionnées a I’aide d’une machine de traction ZWICK 1412.
L allongement a été mesuré a 'aide d’un extensiometre (longueur initiale de mesure
20,06 mm). La vitesse de traction était constante a 3 mm/min. Des essais de
traction jusqu’a rupture et des essais interrompus a certains taux de déformation
ont été réalises.

3.3 Les traitements thermiques

Pour la réalisation des différents traitements thermiques, deux types de four ont été
utilisés.

Dans un premier temps, une série de traitements a été réalisés sous atmosphere
controllé (Ar) dans un four de type LINN ELEKTRO THERM dans la société NRU
PRAZISIONSTECHNOLOGIE CHEMNITZ en Allemagne. Les échantillons ont été mis
dans un container en acier inoxydable rempli de gaz et fermé par un couvercle. Ce
container a été placé ensuite dans le four sous atmosphere air. Malgré toutes les
précautions prises, les éprouvettes traitées de cette maniere ont été malheureusement
oxidées (couche noire a la surface des éprouvettes).

Finalement, pour éviter toute contamination, les éprouvettes ont été mises sous vide
dans des ampoules en quartz ou verre de silice (voir figure 19).

Ceci a été réalisé a 'Institut fiir Chemie de TU Bergakademie Freiberg. La qualité
du vide dans les ampoules était de 107> mbar. Les traitements ultérieurs ont été
réalisés dans un four a mouffle du type CARBOLYTE sous atmosphere air. Cette
derniere méthode n’a pas seulement l'avantage d’éviter toute contamination des
échantillons, mais on peut également réaliser tres facilement des réfroidissements
a grandes vitesses apr'es brisure de 'ampoule (par exemple trempe eau) car la
récupération des échantillons est tres facile.

Puisque les différentes séries des traitements thermiques sont discutés séparemment,
les conditions précises de ces traitements de chaque série seront données aux para-
graphes correspondants au chapitre 4.
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Figure 19: Eprouvettes de traction encapsulées dans une ampoule de verre en silice

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

Puisque les éprouvettes de traction de la série des traitements thermiques sous atmo-
sphere gazeuse ont montré une couche d’ oxyde, la composition chimique de cette
couche a été analysée a l'aide de la méthode GDOES (Glow Discharge Optical
Emission Spectroscopy).

3.4.1 Présentation de la méthode GDOES

Lors de cette analyse, 1'échantillon se trouve dans un récipient rempli d’argon et il
porte une charge électrique négative (cathode) par rapport a une anode (voir figure
20) [117-119].

Une décharge lumineuse est réalisée entre les deux électrodes. Dans cette décharge
lumineuse, des ions d’argon sont crées. Ces ions sont ensuite accélerés vers la surface
de 1’échantillon (cathode). Ceci provoque une atomisation (couche par couche) de
la surface de ’échantillon. Les ions de ’échantillon créés de cette maniere peuvent
entrer en collision avec des ions d’argon. Ils sont alors excités et émettent de la
lumiere. Cette lumiere posséde un spectre caractéristique pour chaque élément
du systeme périodique. La lumiere est ensuite analysée dans un spectrometre par
diffraction par un réseau holographiquer-Un arrangement specifique de ce réseau
d’apres PASCHEN et RUNGE [117] permet la mesure simultanée de toutes les lignes
spectrales caractéristiques de tous les éléments contenus dans 1’échantillon. Si la
mesure est réalisée en fonction du temps, des profils de concentration sur une certaine
profondeur peuvent étre obtenus.

Puisque la méthode GDOES est une méthode comparative, il faut faire initialement



3 METHODES D'’ANALYSE ET ETUDES EXPERIMENTALES 40

. o joint o Echantilion
L L : Rl : (Kathode)

e vers la pompe a vide

\\\\\E\\\\\

Plasma
€« OLH-CT oty (—c’
oLy "" -
b .t*i‘,' L ol &«
3 ®
Spectromeétre o~ ot

SN ANAA~S i

® = atome d' argone
et = atome d' argone ionisé
= atome de [' échantillon
7 = atome de I' échantillon ionisé
¢ = atome de I' échantillon excité

F igure 20: Représentation schematique des processus de 1’ atomisation et de I’
excitation dans un systeme de GDOES [117]

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

3.4.2 Réalisation des mesures

Les mesures ont été réalisées a 1’Université de Chemnitz - Zwickau. La plage de
la surface étudiée était de 4 mm en diametre. Les concentrations des éléments Ti,
Mo, N, C, O et H ont été déterminées simultanément. Deux échantillons, qui ont
subi deux traitements thermiques différents, ont été mésurés. Ceci avait pour but
d’étudier 'uniformité de la composition chimique de la couche de surface pour des
parametres de traitements thermiques différents, c’est-a-dire observer, s’il y a un
changement prononcé des concentrations des éléments dans la couche de surface en
fonction du traitement thermique.

La tension d’accéleration (pour I’excitation des atomes ionisés de 1’échantillon) était
de 700V, le courant était de 17 mA. L’érosion était de 1,6 um environ.
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3.5 La radiocristallographie

L’utilisation de la radiocristallographie avait plusieurs buts. D’une part, elle a per-
mis la détermination qualitative des phases créées dans les échantillons, soit lors des
réfroidissements a grandes vitesses, soit lors de la déformation. Les positions angu-
laires de pics des différentes phases observables dans ’alliage étudié sont présentées
sous forme d’un tableau dans I’appendice A.

D’autre part, une détermination des parametres de maille des phases détectées est
réalisable et les changements de ces parametres de maille en fonction des différents
traitements thermiques peuvent étre suivis.

3.5.1 Le principe général de la radiocristallographie

La diffraction des rayons X a son origine dans l'interaction des photons incidents avec
les atomes du réseau cristallin. Plus précisement ils sont élastiquement diffractés
[115,120].

D’apres le modele de BRAGG (voir aussi figure 21), on peut considerer la diffraction
des rayons X comme une reflection du faisceau incident sur des plans cristallogra-
phiques {hkl} d’un matériau cristallin.

Figure 21: Reflection d’un faisceau incident de rayons X sur des plans cristallogra-
phiques d’un matériau cristallin

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

n-A=2-d-sin@® (3.1)

avec A = longueur d’onde du rayonnement, d = distance interréticulaire de la famille
des plans cristallographiques considerée et © = angle d’incidence du faisceau initial.
Puisque la diffraction des rayons X par le réseau cristallin est liée au paramétre
cristallographique d (qui est lié lui-méme aux parametres de maille de la structure

e
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considérée), chaque structure cristalline produit son diffractogramme typique. Ceci
permet d’identifier au moins qualitativement les phases présentes dans un matériau
multiphasé, parce que le diffractogramme de I’ensemble correspond a une superpo-
sition des diffractogrammes des phases individuelles. Il suffit donc de déterminer les
valeurs d correspondant aux pics du diffractogramme et de les comparer, soit avec
des valeurs théoriques calculées (si 'on connait les phases formées dans le matériau
et leurs structures cristallines), soit avec des valeurs listées dans des tableaux de
données cristallographiques comme par exemple les fiches ASTM (si les phases et
leurs structures cristallines sont inconnues).

3.5.2 Conditions de mesures

Les diffractogrammes ont été enregistrées a 1’aide d'un goniometre SIEMENS D 5000
équipé d'une anticathode de cuivre (A = 0.154177 nm) et d’un monochromateur en
graphite. La plage angulaire était de 33° < 20 < 73°. D’aprés des calculs théoriques
des diffractogrammes, tenant compte de toutes les phases possibles dans le matériau
étudié, c’est dans cette plage angulaire que devraient apparaitre des pics bien isolés
des différentes phases.

Le temps de mesure était de 20 secondes par pas avec des pas angulaires de A =
0,025°.

Pour tenir compte de I'effet des gros grains de la phase 3, un balayage de ’échantillon -
de 8 mm a été réalisé.

En ce qui concerne les erreurs de la détermination des parametres de mailles la
précision maximale de cette détermination est estimée & une valeur inférieure ou
égale a 1072, Ceci s’explique par le fait que les pics de diffraction ayant des angles
de BRAGG plutét petits ont été utilisés dans cette détermination. La relation 3.2
illustre cet effet en négligeant I'incertitude sur la longueur d’onde de la radiation de
rayons X utilisée sur la précision de détermination de parametre du maille [121]:

% = —cotf-Af (3.2)

Cette rélation montre que pour une variation fixe de I’angle de BRAGG la précision de
d est augmentée par I’augmentation de I’angle 8. Cependant on a renoncé a utiliser
les pics de diffraction aux angles plus élevés en raison de leurs faibles intensités.
Les autres effets limitant la précision de la détermination des parametres de maille
sont I'erreur de la détermination de I'angle de BRAGG A#, la divergence verticale dur
faisceau primaire, le manque de planéité de la surface de ’échantillon ou le décalage
de I’échantillon par rapport a ’axe du goniometre.
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3.6 Les mesures des orientations individuelles par EBSD
3.6.1 La méthode de ’'EBSD
La méthode de ’EBSD (Electron Back Scattered Diffraction) [116,122], installée sur

un microscope éléctronique a balayage a été utilisée pour déterminer les orientations
individuelles des grains 3 d’ un échantillon.
Le principe de cette méthode de mesure est illustrée sur la figure 22.
Un faisceau électronique arrive avec un petit angle d’incidence (tilt de I’échantillon
de 70°) sur la surface de I’échantillon. Les électrons diffractés sont détectés sur un
écran. Par diffraction inélastique, les quantités de mouvement des électrons sont dis-
tribuées dans toutes les directions. Ces électrons peuvent ensuite étre réfléchis par
les plans cristallographiques. Lorsqu’ils satisfont a le loi de BRAGG pour un plan cri-
stallographique donné, ils sont réfléchis sous forme de cones de KOSSEL. Puisque les
angles de BRAGG des électrons sont petits et la distance entre ’échantillon et I’écran
de détection est grande, 'intersection de ces cones avec le plan d’enregistrement don-
ne deux lignes droites. Ces lignes sont appelées bandes de KIKUCHI. Une ligne est
claire tandis que ’autre est plus sombre. La ligne claire est formée par les électrons,
qui n'ont perdu que tres peu de leur énergie pendant la diffraction inélastique. Pour
-les lignes plus sombres, cette perte est plus élevée. L’intensité entre les deux lignes
est due a une diffraction diffuse ultérieure des électrons diffractés et une contribution
des électrons secondaires [123].
Chaque bande de KIKUCHI représente alors un plan cristallographique. A Paide de
la position et de la largueur des bandes, 'orientation du grain peut étre déterminée.

3.6.2 Les conditions de mesures

Les mesures ont été réalisées a 1’aide d’un microscope éléctronique a balayage du ty-
pe LEICA S 440 equipé du systeme EBSD commercial OXFORD. La préparation de
I’échantillon était la méme que celle des échantillons utilisés pour 1’analyse métallo-
graphique quantitative. Apres ’enregistrement du diagramme, 'indexation est au-
tomatiquement réalisée par le logiciel.

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

3.7.1 Meétallographie quantitative par MO et MEB

La microscopie optique (MO) et la microscopie électronique a balayage (MEB) ont
été exploitées pour caractériser les différentes microstructures des échantillons et
pour faire une analyse métallographique quantitative (détermination des tailles de
grains / précipités etc.).
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Figure 22: Géometrie de la formation des lignes de KIKUCHI par diffraction des
électrons [116]

Le MEB a été utilisé pour compléter la microscopie optique, parce qu’il permet de
travailler avec des plus grands agrandissements. Ceci est important pour ’étude des
- petits précipités et pour obtenir des images suffisamment grandes pour effectuer une
analyse d’image manuelle.

Pour cette analyse, des images du MEB avec un agrandissement de 13000x ont
été exploitées. La méthode des intersections [115] a été appliquée.- Le nombre des
lignes exploitées a été identique pour chaque image. Les distances ont été mesurées
manuellement . L’erreur sur les mesures est de + 0,5 mm pour chaque distance. En
tenant compte de I’échelle de I'image, ceci correspond a une erreur de + 0,06 pum
pour chaque distance mesurée. Puisque cette erreur est importante, on obtient des
valeurs élev’ees pour |’écart type. Malgré cela, les valeurs moyennes déterminées sont
représentatives pour les différentes microstructures parce que plusieurs centaines de

distances? ont été mesurées. Les parametres microstructuraux déterminés sont la

?Puisque la taille de I'image exploitée est identique pour les différentes microstructures toutefois la
taille des précipités varie en fonction des conditions précises des différents traitements thermiques
les nombres de mesures changent pour chaque microstructure
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taille de grains / domaines 3° ainsi que les longueurs et largeurs des précipités a.
La préparation des échantillons pour le MO et le MEB est identique. Aprés avoir
enrobés les échantillons dans une résine conductrice (STRUERS Demotec 70) ils
ont été polis avec du papier abrasif d’ une gradation de 180 jusqu’a 4000. Pour le
polissage final un drap OP-CHEM de STRUERS avec une solution composée de 70
% de la suspension OPS (Struers) et 30 % de I’eau oxygéné a é1é utilisé. L’attaque
chimique a été réalisée a 1’aide d’une solution contenant 50ml d’cau, 40ml de ’eau
oxygéné, d5ml d’acide fluorique et 5ml d’acide nitrique. Un temps de 10 secondes a
été suffisant pour bien développer les microstructures.

3.7.2 Analyses des structures et des mécanismes de déformation par
MET

La microscopie électronique a transmission est utilisée pour éludier les précipités
martensitiques métastables créés au cours de la sollicitation i des systémes de
glissement des dislocations.

3.7.2.1 Détermination des systemes de glissement

Pour la détermination des systemes de glissement dans la phase 8, un procédé
developpé a 1'Université de Clausthal [124] a été utilisé, qui sera cusuite brievement
présenté.

Toute d’ abord il faut déterminer 'orientation du grain dans lequel on travaille par
enregistrement et indexation d’un diagramme de KIKUCHI (voir paragraph EBSD)
par ordinateur. Ceci donne la direction du faisceau incident g. Les vecteurs de
Burgers b sont ensuite déterminés en utilisant le critere g- b =0 [116]. Pour un
vecteur de Burgers choisi, le logiciel donne les reflexions, pour lesquels le critere
est satisfait et on otient également les angles de tilt grace a un support de double
tilt pour amener I’échantillon de son position actuelle sur la position de reflexion.
Si la dislocation a disparue apres un tel tilt, il faut tilter sur une autre reflexion,
pour laquelle la dislocation devrait aussi disparaitre. Il est conscillé de vérifier la
disparition des dislocations par la réalisation d’un fond noir. Si la dislocation ne
disparait pas, il faut tester un autre vecteur de Burgers.

La ligne de dislocation U est déterminée par la réalisation de deux mesures de la
direction de la ligne de la dislocation sous deux angles différents. qui doivent étre
assez éloingnés I'un de 'autre (> 30°), pour minimiser les errenrs de mesures. A
I'aide de ces deux directions mesurées et de 'orientation connue du faisceau incident,
un plan contenant la ligne de dislocation est calculé pour chacune de ces deux
mesures. La ligne d’intersection de ces deux plans est la ligne de dislocation.

30n appele un domaine 3 la distance entre deux précipités a dans les structures a + 3
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A l’aide de la ligne de dislocation, le plan de glissement i1 peut étre obtenu en faisant
le produit vectorielle i = b x 1.

3.7.2.2 Réalisation des études et préparation des lames minces

Les études ont été réalisées sur un MET Philips CM 200 équip¢ d’un support de
double tilt piloté par ordinateur.

En ce qui concerne la préparation des lames minces, des tranches minces d’environ
200 pm ont été découpées a I'aide d’'une microtrongonneuse. Ces tranches ont été
ensuite amincies manuellement avec du papier abrasif 1200 jusqu’a une épaisseur de
100 pm environ. Apres avoir découpé les disques de 3 millimetres de diametre, il
sont amincis électrolytiquement & ’aide d’une polisseuse TENUPOL de STRUERS en
utilisant un électrolyte contenant 236ml de méthanol, 140ml d’ester monobutylique
d’éthylenglycol et 24ml d’acide perchlorique. Les meilleurs résultats ont été obtenus
en travaillant a une température de - 35°C et en choisisant une tension de 22 V et
une vitesse du faisceau électrolytrique (flowrate) de 6.
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4 Analyse des résultats et discussion

4.1 Etude initiale sur trois traitements thermiques différents
réalisés dans des conditions industrielles

Dans un premier temps, les caractéristiques mécaniques (propriétés de traction et
tenacité) d’ une série de trois échantillons, ayant subi trois traitements différents,
ont été étudiées. L’étude de ces trois nuances s’a inscrit dans un projet de recherche
commun du labroratoire LETAM et de la société CEZUS. Les parametres de ces
trois traitements ont été définis en tenant compte et des résultats déja obtenus au
laboratoire [9,10] et des résultats des études menées par CEzUs [113,125] sur la
relation entre la microstructure et le comportement mécanique de¢ ’alliage 8 - Cez.
Les parametres des traitements thermiques sont présentés dans l¢ tableau 3:

| Echantillon [ traitement thermique 7 I

El 800°C/1h/TE
E2 800°C/1h/TE + 600°C/8h/TA
E3 920°C/Th/TA + 800°C/1h/TE + 600°C/Sh/TA

Tableau 3: traitements thermiques des 3 nuances du ;3 - Cez

L’abréviation TE signifie une trempe a I’eau comme refroidissemcut tandis que TA
signifie une trempe a 1’air.

Le traitement thermique choisi pour I’échantillon E1 avait pour but de créér une
microstructure qui se compose d’une quantité pas trop élevée de précipités o (surtout
sous forme de platelets) dans une matrice 3. Pour cette microstructure, une stabilité
mécanique? de la phase 3 plutot faible et des tailles de domaines 8 de ’ordre de
grandeur de plusieurs micrometres sont attendus, ceci en raison de la précipitation
limitée de la phase a. Compte tenu de cela, deux mécanismes de déformation
(glissement cristallographique et transformation martensitique) devraient intervenir
lors de la déformation par traction. Ceci devrait permettre d’obtenir une résistance
mécanique (R, et R,02) qui n’est pas trop élevée et une ductilité¢ assez importante.
La microstructure de I’échantillon E2 devrait posséder une résistance mécanique plus
élevée et une ductilité plus basse en comparaison avec I’échantillon I'1, ceci étant di &
la précipitation d’une certaine quantité de la phase a secondaire sous forme des petits
platelets lors du vieillissement. En augmentant la stabilité mécanique de la phase 8
par cette précipitation et en réduisant la taille des domaines (3, le seul mécanisme
de déformation dans la phase 3 devrait étre le glissement cristallographique.

4Par la suite, ”stabilité mécanique” de la phase 3 signifie la résistance & la transformation mar-
tensitique de phase lors d’une déformation, ceci est déterminée par la composition chimique
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Finalement, le troisiéme traitement thermique a été choisi pour ¢tudier 'influence
d’une récristallisation 3 précédente sur les propriétés mécaniques d’un échantillon
ultérieurement mis en solution dans le domaine (a + §) et vieilli.

Les traitements thermiques ont été effectués par le centre de recherche de la société
CEZUS dans des conditions industrielles sur des larges toles d’une épaisseur de 25
mm.

4.1.1 Essais de traction et de ténacité

La fabrication des éprouvettes ainsi que la réalisation des essais mécaniques a été
également faite par CEZUS. Pour les essais de traction, des échantillons cylindriques
avec un diametre de 5 mm et une longueur de 25 mm ont ét¢ usinés. L’axe de
traction a été parallele a la direction de laminage de la tole initiale. En ce qui
concerne les éprouvettes de tenacité CT 20, ’entaille a été paralléle a la direction
de laminage de la tole initiale et perpendiculaire a la direction de sollicitation.

La vitesse de traction lors des essais de traction était de 10 MPa/s dans le domaine
élastique tandis que dans le domaine plastique la vitesse de déformation était de 15
% par minute. La vitesse de chargement des essais de tenacité élait de 45 N / s.
Les résultats de ces essais sont résumés dans le tableau 4. Les valeurs représentent
les moyennes de trois mesures individuelles.

| Echantillon | R,/MPa [ R,,,/MPa [ A/% | Kjc / MP’a /m |

1 1100 1049 8,25 78.53
2 1294 1218 4,25 36,77
3 1224 1136 4,73 50,88

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

L’échantillon E1 montre la contrainte maximale a la rupture (R,,) et la limite d’
élasticité (Rpo2) la plus basse pour les trois échantillons étudiés. ln ce qui concerne
les valeurs correspondantes de 1’échantillon E2, une augmentation considérable de
169 MPa pour la limite d’élasticité et de 194 MPa pour la contrainte maximale &
la rupture peut étre constatée. Les valeurs respectives de ’état récristallisé dans le
domaine 3 (échantillon E3) sont situées entre celles des deux échantillons discutés
précédemment.

Par contre, la ductilité est la plus élevée pour ’échantillon E1. Apres vieillissement,
elle baisse de 50 % environ. Pour les échantillons E2 et E3, les ductilités sont
pratiquement identiques.

Finalement un seul traitement de mise en solution dans le haut de la domaine o+ 8
conduit a la meilleure tenacité. Elle chute condidérablement apres le vieillissement
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mais cette réduction est encore plus prononcée dans le cas d’une recristallisation
initiale dans le domaine 3.

4.1.2 Etude microstructurale

4.1.2.1 Les microstructures observées par MEB

Les microstructures des trois états différents observées par MEB sont montrées dans

les figures 23-25.

S

Figure 23: Microstructure par MEB de I’ échantillon E1

Figure 24: Microstructure par MEB de I’ échantillon E2

Généralement, des précipités « sont présents dans les trois microstructures. La
phase o est précipitée aux joints de grains 3 et sous forme de platelets a Pintérieur
de ces grains. Ces derniers possédent des longueurs et des orientations différentes.
Ils couvrent pratiquement tout 'intérieur des grains 4. Dans la microstructure de
I’échantillon E1 on trouve également quelques précipités nodulaires de la phase a.

Le plus grand nombre de platelets a est présent dans la microstructure de ’échantil-
lon E3. Les platelets de cet échantillon sont également les plus fins. Les longueurs
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Figure 25: Microstructure par MEB de I’ échantillon E3

des platelets varient fortement dans les trois microstructures. Les platelets les plus
longs possédent des longueurs de 20 pm environ. Dans toutes les microstructures,
les largeurs des platelets « sont inférieures a 1 ym. Quant a la précipitation de la
phase o aux joints de grains §, elle forme une couche non continuc autour des grains
dans les microstructures des échantillons E1 et E2 tandis qu’elle est continue dans
I’échantillon E3.

La taille de domaines (3 a été déterminée a ’aide de la méthode ’analyse d’image
précisée au chapitre 3.7.1. Le tableau 5 résume les moyennes des tailles de domaines
3 obtenus. Les distributions de la taille 8 pour les trois échantillons sont présentées
dans la figure 26.

| Echantillon | points de mesure | <d> / pm ]
1 313 0,88 + 0,29
2 359 0,65 £ 0,20

3 501 0,33 £ 0,12

Tableau 5: Taille moyenne des domaines 3 dans les 3 nuances du 3 - Cez

Pour tous les trois traitements thermiques, la taille moyenne des domaines 3 est
inférieure a I um. Le traitement de ’échantillon E1 conduit anx domaines 8 les
plus grands. Les domaines sont plus petits pour I’échantillon E2 ot les domaines les
plus petits sont observés dans la microstructure de I’échantillon I53. Les distributions
des tailles de domaines peuvent étre caractérisées par une distribution du type log
normale. C’est la distribution habituelle pour la taille de grains ou domaines d'un
matériau [126], parce que ces tailles ne sont pas indépendantes 'une de I'autre.
C’est-a-dire, qu'un grain ne peut croitre qu’au dépens de ses voisins.

Pour I’échantillon E3 la distribution est plus étroite que celles des deux autres
échantillons. Les domaines les plus grands dans la microstructure de cet échantillon
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Figure 26: Distributions des tailles de domaines 8: a) El, 1) E2, ¢) E3

sont de l'ordre de grandeur de 2 pm, tandis que les domaines les plus grands des
échantillons E1 et E2 possédent des tailles de 3um environ.
4.1.2.2 Identification des phases

Des diffractogrammes des rayons X des trois microstructures apres traction sont
]
présentées dans les ﬁgures 27-29.
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Figure 27: Diffractogramme de rayons X de ’échantillon E1

Les diffractogrammes montrent des pics qui peuvent étre identifics comme des pics
des phases a et 3. Il n’y a pas d’autres pics. Ceci indique que les trois microstruc-
tures ne contiennent probablement que ces deux phases.
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Figure 28: Diffractogramme de rayons X de I’échantillon E2
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Figure 29: Diffractogramme de rayons X de ’échantillon E3

4.1.2.3 Les microstructures observées par MET

Les microstructures des trois nuances observées au MET sont montrées dans les
figures 30-32.

Des nombreuses dislocations sont visibles dans les deux phascs. Elles s’arretent
aux joints de phases. Des dislocations passant l'interface des deux phases n’ont pas
été trouvées lors les observations. A certains joints de phase des franges du type
MOIRE sont présentes. Ces franges peuvent se former, entre autre, si le faisceau
électronique incident tombe simultanément sur deux cristaux, qui sont superposés
et qui présentent un plan cristallographique diffractant paralléle mais des parametres
de maille différents [127]. Dans ce cas, ces franges se forment si le faisceau diffracté
de chaque cristal peut se récombiner avec le faisceau incident pour former 1'image
finale. Donc, une double diffraction est nécessaire pour la formation de ces franges.
Compte tenue du fait, qu'un plan parallele entre les deux cristaux est nécessaire,
I’observation de ces franges prouve alors ’existence d’une relation d orientation entre
ces deux cristaux et leur apparition indique dans notre cas I’existence de la relation
d’orientation de BURGERS entre les phases « et 3.
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Figure 30: Microstructure par MET de 'échantillon E1

|

. & &)
Figure 32: Microstructure par MET de I’échantillon E3



4 ANALYSE DES RESULTATS ET DISCUSSION 54

A coté du glissement cristallographique, aucun autre mécanisme de déformation ne

peut étre observé. Aucune indication, ni pour 'activation du maclage ni pour la
. v . " A ’

transformation martensitique de la phase o, n’a pas pu étre ohscrvée.

4.1.3 Conclusion

Les résultats de cette étude initiale montrent clairement la dépendance des pro-
priétés mécaniques en fonction de la microstructure apres différents traitements
thermiques. Le pourcentage de la phase a, ainsi que sa morphologie et sa distribu-
tion sont des parametres importants. Un pourcentage augmenté de la phase «, di a
un deuxieme traitement thermique (vieillissement), augmente considérablement la
résistance mécanique du matériau mais baisse simultanément la ductilité. L’augmen-
tation de la résistance mécanique est due a un nombre d’interfaces o / 3 plus
élevé qui représentent des obstacles au mouvement des dislocations pendant la
déformation. Par contre, cette précipitation supplémentaire de la phase o conduit
a un durcissement de la matrice 8 vis-a-vis des platelets de la phase a primaire. Le
résultat de cela est une augmentation de la différence des résistances mécaniques
entre les deux phases. Le platelet & primaire commence a se d¢former plastique-
ment plus tot et fonctionne de cette manieére comme une entaille interne dans la
matrice 3. Il y a alors une concentration locale des contraintes & la pointe de ces
entailles internes ce qui facilite finalement la fissuration et la fracture. Les valeurs
de la ductilité des échantillons E2 et E3 sont pratiquement idcntiques. Il semble
alors que les platelets a plus fins et plus nombreux dans la microstructure aprés une
recristallisation 3, ne provoquent pas une baisse marquée de la ductilité par rapport
a celle d’une microstructure qui n’a subi qu’un traitement de misc en solution suivie
d’un vieillissement.

Par contre, cette recristallisation initiale a un effet prononcé sur la tenacité. L’échan-
tillon E3 présente la tenacité la plus basse. Puisque la géométric du chemin de la
propagation d’une fissure influence surtout la tenacité, la microstructure de cet
échantillon, avec la couche a continue autour des grains 3 et la haute densité de
fins platelets o a l'intérieur de ces grains est néfaste a la tenacité. En raison de
la présence de la couche « continue autour de grains 3, une fissure, préférablement
créée dans cette couche, peut se propager tres facilement. Une fissure a 'intérieur des
grains se propage le long de ceux-ci et son chemin de propagation est relativement
droit, parce que les nombreux platelets fins ne sont pas efficaces pour dévier la fissure
(voir chapitre 2.2.3). Grace a leurs couches o discontinues, les échantillons E1 et E2
présentent des tenacités plus élevées. La tenacité la plus élevée est observée pour la
microstructure ayant été traitée 1 heure & 800°C trempée eau, qui contient la plus
petite quantité des platelets o, parce que cette microstructure peut le mieux dévier
des fissures.

L’analyse des mécanismes de déformation montre que ce n’est que du glissement
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cristallographique qui est activé au cours de la déformation. Aucune indication
pour Dinitialisation de la transformation martensitique o ne peut. étre observée.
Ceci peut étre expliqué par le fait que les microstructures obtenues ne présentent pas
des parametres microstructuraux favorables a 1’activation de cetie transformation
de phases. Les tailles de domaines 8 qui sont inférieures & 1 jun pour toutes les
microstructures sont trop petites. De plus, les quantités relativement élevées de
la phase o précipitée dans les microstructures donnent des stahilités mécaniques
élevées de la phase 3. Ceci réduit aussi la tendance de cette phase & se transformer
en martensite au cours de la déformation plastique.

En résumé, il faut constater, que les microstructures obtenues apres les trois différents
traitements thermiques, ne correspondent pas tout a fait a celles envisagées initiale-
ment. Cette différence peut s’expliquer par le fait que les parametres des traitements
réalisés ont été définis suivant des résultats obtenus sur de petits ¢chantillons au la-
boratoire, les traitements thermiques par contre, ont été réalisés sur des larges toles
dans des conditions industrielles. Dans ce cas, pour le méme cvcle de traitement
thermique, les vitesses de chauffage et de refroidissement peuvent étre différentes
pour un petit échantillon ot pour une large tole industrielle. P’ar conséquent, la
microstructure résultante montre elle aussi des différences. Si on prend par exem-
ple la vitesse de refroidissement pour une trempe eau, toute la section d’un petit
échantillon est refroidie de fagon homogéne tandis que dans la tole industrielle, il
est bien possible d’avoir un gradient de la vitesse de refroidissement. Cela veut dire,
que le bord de la tole est rapidement refroidi mais le coeur refroidit plus lentement
et, par cet effet, une précipitation de la phase a supplémentaire peut se produire
dans cette zone. Le résultat est une microstructure, qui est hétérogene et différente
de celle, qu'on obtiendrait pour le méme traitement thermique dans des conditions
de laboratoire.

Tenant compte de ces effet, une nouvelle série de traitements thermiques a été définie
et réalisée au laboratoire. Les résultats sur 'interaction entre la microstructure, les
mécanismes de déformation activés et le comportement mécanique résultant de cette
série font I’'objet du chapitre suivant.
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4.2 La nouvelle série de traitements thermiques

Les échantillons de cette série proviennent de la méme coulée que les échantillons
étudiés précédemment. L’histoire du matériau (conditions d’élahoration) est donc
identique. Une tole brute de laminage a chaud a été fournie par la société CEZUS.
Le laminage a chaud a été effectué en plusieurs séquences. L’épaisseur de la tdle
initiale était de 81 mm, son épaisseur finale est de 26 mm. Ceei fait un taux de
reduction d’environ 68 %. Les températures de laminage étaient, situées entre 880°
et 850° dans le haut de la domaine o 4+ 3. Aprés laminage, la tole a été refroidie a
Pair.

4.2.1 La composition chimique de la téle initiale

La composition chimique de la tole initiale venant de la coulée 202334 de CEZUS,
analysée a l’aide des procédés décrits au paragraph 3.1, est donnde dans le tableau

6:

Ti / Al/ | Fe/ | Ct/ | Zr/ | Mo/ | Sn/ | O/
% pds | % pds | % pds | % pds | % pds | % pds | % pds | % pds
[balance | 592 | 0,96 | 2,13 | 3,80 | 338 | 1,75 | <01

Tableau 6: Composition chimique de la téle initiale de I’alliage du 3-Cez

4.2.2 La microstructure de la tole initiale

La microstructure initiale de la tole fournie ainsi que le diffractogramme par rayons
X sont montrés dans la figure 33.

La microstructure se compose des deux phases a et 3. Trois morphologies de la
phase o peuvent étre distinguées, la phase a aux joints de grains, la phase a sous
forme de nodules et, en majorité, la phase a aciculaire. Ces platclets fins possedent
des longueurs variables. Les platelets les plus longs peuvent étre cstimés pour avoir
environ 20 ym. La taille moyenne des nodules « est de 3 m environ.

La taille moyenne des domaines 3 est égale a 0,33.

4.2.3 Les propriétés mécaniques de 1’état initial

Les propriétés mécaniques ont été déterminées a I’aide d’essais de traction; la figure
34 montre un exemple de courbe de traction.

Apres le domaine élastique, la courbe de traction est caractériscée par une légere
augmentation linéaire de la tension dans le domaine plastique juqu’a la rupture.
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Figure 33: a) Micrographie par MEB de I’état initial avant déformation, b) diffrac-
togramme de rayons X correspondant
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Figure 34: Courbe de traction de 1’état initial
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La résistance mécanique (R,,), la limite d’élasticité (Rpo2) ainsi ¢ue 1’allongement
(A) sont donnés au tableau 7.

R,. / MPa | Ryo; / MPa | A / % |
1339 1167 6,7 |

Tableau 7: Valeurs des caractéristiques mécaniques de |'¢tat initial

4.2.4 Choix de nouveaux parameétres des traitements thermiques

Les conditions des nouveaux traitements thermiques effectués sont. résumées dans le
tableau 8.

‘ échantillon l Teat / °C | t/h ‘ refroidissement | Ty / °C [ t/h | refroidissement [
T1920 920 1 trempe eau - - .
TI870 870 1 trempe eau - - -
TI870A 870 1 trempe eau 600 8 trempe air
TI860 860 1 trempe eau - - -
TIS60A 860 1 trempe eau 600 8 trempe air
TI850 850 1 trempe eau - " -
TI850A 850 1 trempe eau 600 8 trempe air

Tableau 8: Traitements thermiques de la deuxieme série d'¢chantillons

Tso1 représente la température de mise en solution, tandis que T\;.; signifie la tempéra-
ture de vieillissement apres une mise en solution.

En ce qui concerne les traitements des échantillons TI870, TISGO et TI850, leurs
microstructures composées de peu de platelets o dans une matrice 8 devraient étre
favorables a l'activation et du glissement cristallographique et de la transforma-
tion martensitique de phase o comme mécanismes de déformation. Puisque les
traitements thermiques sont réalisés a une température proche du transus 3, des
tailles de domaines 8 de quelques micrometres sont attendus ainsi qu’une faible
stabilité mécanique de la phase 3. En faisant varier la température entre 870°C et
850°C, I'influence des petites variations de la microstructure sur les mécanismes de
déformation et sur le comportement mécanique peut étre établie. 1.’étude est étendu
a un état (3 recuit (T1920). Cet échantillon, traité a 30°C au-dessus de la température
du transus 8 et trempé a ’eau, devrait étre monophasé avec des gros grains 8 de
l'ordre de grandeur de 200 & 300 ym. En raison de la la stabilité mécanique plus
faible de tous les échantillons (tous les éléments alphagenes sont dissolus dans cette
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phase), cet état devrait présenter la microstructure la plus favorable a I'initialisation
de la transformation martensitique.

Finalement, trois états vieillis (TI870A - TI850A) compleétent cette série. Ces trois
états devrait avoir des résistances mécaniques plus élevéés et des ductulités plus
faibles par rapport aux autres échantillons. Leurs microstructures contiennent une
quantité plus importante de platelets a en raison du deuxiéme traitement thermi-
que et ils permettent donc d’étudier I'influence d’un traitement. de vieillissement
ultérieur sur les mécanismes de déformation activés et le comporiement mécanique
qui en résulte. Un état 3 recuit et vieilli n’a pas été réalisé parce que les propriétés
mécaniques d’une telle microstructure sont connues pour étre médiocres [9,10].

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

Puisque les échantillons, traités dans un premier temps sous atmosphere contrdlée
(Ar), ont tous présenté une couche noire a la surface; la nature de cette couche a
été etudiée.

Une analyse chimique de cette couche a été effectuée & I'aide de la inethode GDOES,
dont le principe est présenté au chapitre 3.4.

Figure 35 montre les concentrations des éléments Ti, N, C, H, O ¢t Mo en fonction
de la profondeur pour un échantillon traité a 870°C pendant unc heure et trempé a
I'eau.
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Figure 35: Concentrations des éléments Ti, N, C, H, O et Mo en fonction de la
profondeur de la couche surfacique



4 ANALYSE DES RESULTATS ET DISCUSSION 60

Les plages de concentrations mésurées (1’axe des coordonnées y) varient pour les
différents éléments mésurés. Pour les éléments Ti, C et O, les concentrations en
pourcents massiques ont été déterminées entre 0 et 100% tandis que celles des
éléments N et Mo varient entre 0 et 10%. Finalement la concentration en H est
donnée entre 0 et 1%.

Les mesures montrent une forte concentration des éléments H, O, et C juste 3 la
surface. On trouve comme concentrations maximales environ 1 % H, 58 % C et 41
% O. Ces teneurs diminuent rapidement avec la profondeur. La couche noire i la
surface des échantillons est donc une couche du type carbo-oxyde. Figure 36 montre
la micrographie du méme échantillon.

Figure 36: Micrographie par MEB d’un échantillon traité a 870°C pendant une
heure avec la couche d’oxyde a gauche

La couche sous-jacente est caractérisée par de nombreux platelets fins de la phase
a. La quantité de ces platelets est beaucoup plus élevée que celle que 1'on ob-
serve habituellement apres un tel traitement thermique. Puisque 1'oxygene est un
stabilisateur de la phase « [1,12], une précipitation plus accentuce de platelets de
cette phase peut étre observée dans cette zone. La quantité des platelets diminue
avec la profondeur et on obtient la structure typique du traitement vers le coeur
de I'échantillon (a droite dans 'image). L’épaisseur de cette couche, qui est aussi
appelée "alpha case” [15], est de 30 & 40 ym environ.

La couche formée influence fortement le comportement mécanique du matériau, elle
le rend fragile. Dans les figures 37 et 38, les courbes de traction d’un méme état
métallurgique (traitement thermique identique a 870°C pendant | heure et trempe
eau) avec et sans couche d’oxyde sont comparées.

La propriété la plus affectée par la couche d’oxyde est la ductilité. Elle baisse
considérablement par rapport & un échantillon sans couche d’oxvde. Cette baisse
de la ductilité est liée a la précipitation accentuée de la phase a dans la zone dans
laquelle I'oxygene a diffusé. Les nombreux précipités a représentent de nombreux
lieux de la fissuration et il y a un grand nombre de petites fissures qui se forment
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Figure 37: Courbe de traction d’un échantillon traité a 870°C pendant une heure,
avec couche d’ oxyde
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Figure 38: Courbe de traction d'un échantillon traité a 870°C' pendant une heure,
sans couche d’oxyde
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aux interfaces de ces précipités avec la phase 3 déja pendant le refroidissement
rapide [128]. Ces derniers sont créés par des contraintes thermiques qui peuvent
intervenir en raison d’une différence entre les coefficients de dilatation thermique de
la couche et du substrat.

La baisse de la contrainte maximale & la rupture est provoquée par la présence
d’entailles de fissures dans la couche, ce qui conduit & une défaillance de la section
restante.

La limite d’élasticité par contre, reste pratiquement inchangée. Ceci peut s’éxpliquer
par le fait que les fissures formées dans la couche n’influencent pas le mouvement de
dislocations au coeur de I’éprouvette. Une autre raison est que |'aire de la couche
d’oxyde ne fait que 1/40 environ de la section totale de I’éprouvette et qu'une aug-
mentation de la limite d’élasticité dans la zone de la couche ne change pas fortement
la limite d’élasticité de ’éprouvette entiere.

4.2.6 Les microstructures avant traction
4.2.6.1 L’état O récristallisé

La microstructure de I’échantillon TI920 avant déformation est montrée dans la
figure 39 ainsi que le diffractogramme de rayons X correspondant.
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Figure 39: Microstructure par MO de ’échantillon TI920 avant traction, —» = DL,
b) diffractogramme correspondant

La microstructure est caractérisée par des gros grains 3. La taille moyenne de ces
grains est de 220 ym environ. Comme on peut voir sur le diffractogramme, aucune
autre phase ne peut étre détectée. Le parametre de maille, calculé a partir du
diffractogramme est égal 3 0,327nm.

Puisque la phase w athermique est signalée pour un tel état microstructural de
I'alliage 3-Cez [9,10], une étude a été faite au MET. La microstructure observée au
MET ainsi qu’un cliché de spots (011)s sont présentés dans la figure 40.
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Figure 40: Micrographie par MET de I’échantillon T1920 avant traction en champ
clair, b) cliché de spots (011)g

Malgré la recristallisation, qui a eu lieu pendant le traitement thermique, les grains
B présentent une densité des dislocations importante. Cette densité de dislocations
élevée empéche une analyse de systemes de glissements activés lors d’une traction
ultérieure car une différentiation entre les dislocations déja présentes et celles créées
lors de la traction n’est pratiquement pas réalisable. Sur le cliché on constate des
spots tres faibles sous forme de croix entre des spots clairs de la phase 8. Une com-
paraison du cliché obtenu avec ceux de la littérature (par exemple [59,127]) montre
que ces spots sont caractéristiques de la phase w. La microstructure de ’échantillon
TI920 avant traction se compose alors en tres grande majorité de phase 8 et d’un
petit pourcentage de la phase w athermique (créée pendant le refroidissement rapi-
de de la trempe a ’eau). Le pourcentage est si faible qu’il n’est. pas possible ni de
faire un image de cette phase en champ noir par MET, ni de la détecter dans un
diffractogramme de rayons X.

4.2.6.2 Les états mis en solution dans le domaine (o + f)

Les microstructures des échantillons TI870, TI860 et TI850, mis ¢n solution dans le
haut du domaine biphasé a des températures de 870°C, 860°C ¢t 850°C respective-
ment, ainsi que les diffractogrammes correspondants, sont donncés dans les figures
41, 42 et 43.

Les trois échantillons présentent des microstructures biphasées o et 3. Ceci est
confirmé par les diffractogrammes et les observations au MET, qui ne mettent en
évidence aucune phase supplémentaire. La phase a est présente sous forme d’une
couche discontinue autour des grains 3 ainsi que sous forme de platelets et de nodules
dans I'intérieur des grains.

Les parametres de maille des phases a et 8 de ces microstructures sont donnés dans
le tableau 9.
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Figure 42: a) Micrographie par MEB de I’ échantillon TI860, — = DL, b) diffrac-
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Figure 43: a) micrographie par MEB de |’ échantillon TI850, — = DL, b) diffrac-

togramme correspondant
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[ échantillon | ag / nm | a, / nm \ Co / nm | c/ a,—l
TI870 0,3254 0,2931 0,4757 | 1,6229
TI860 0,3256 0,2930 0,4754 | 1,6225
TI850 0,3252 0,2928 0,4751 | 1,6226

Tableau 9: Parametres de maille des échantillons TI870, TI860 ¢t TI850 non trac-

tionnés

En ce qui concerne les parametres de maille de la phase 8 des trois échantillons, ils
sont légerement inférieurs a celui de I’échantillon T1920. Quant anx parameétres de
maille de la phase o, surtout les parametres ¢ et de ce fait les rapports c/a sont
nettement superieurs a ceux du titane pur. Le rapport c¢/a de la phase o de ces trois
échantillons est proche du rapport c/a idéal. Entre les trois microstructures, les
parametres de mailles de phases a et 3 sont identiques dans le domaine de précision
de leur détermination discutée au chapitre 3.5.2.

Une étude microstructurale supplémentaire sur ’échantillon TI8T0 avait pour but
d’analyser la morphologie des précipités a, c’est-d-dire d’essaycr de repondre a la
question: ces précipités présentent-ils une morphologie en platelets ou en aiguilles?
Pour obtenir une réponse, la microstructure a été étudiée au MEI sur deux surfaces
perpendiculaires voisines. La figure 44 montre la microstructure observée (la ligne
blanche indique le coin entre les deux surfaces perpendiculaires).

Figure 44: Micrographie par MEB de I’échantillon TI870 montrant deux surfaces
perpendiculaires voisines

Les traces des précipités a passent (légérement courbées) continiiment d’une surface
al’autre. Cette observation conduit a la conclusion, que la phase o primaire présente
une morphologie en platelets. Il y a donc deux morphologies de la phase o primaire
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dans les microstructures - des nodules et des platelets.

4.2.6.3 Les états mis en solution dans le domaine (a + 3) et vicillis

Les figures 45-47 montrent les microstructures des échantillons qui, aprés avoir subi
le méme traitement initial que ceux décrits dans le paragraphe précédent, ont été
vieillis a 600°C pendant 8 heures et refroidis a lair. Les diffractogrammes des rayons
X de ces échantillons sont également montrés dans ces figures.
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Figure 45: a) micrographie par MEB de 1'échantillon TI870A, — = DL, b) diffrac-

togramme par rayons X correspondant
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Figure 46: a) micrographie par MEB de ’échantillon TI860A, — = DL, b) diffrac-

togramme par rayons X correspondant

Les microstructures observées ne se distinguent de celles des ¢hantillons TIS70 -
TI850 que par un nombre plus élevé de platelets o dans les grains 8. L’analyse au
rayons X et ’observations au MET ne mettent en évidence que la présence des deux
phases « et 3 dans les microstructures.
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Les parametres de maille des phases a et 3 de ces microstructures vieillies sont
donnés dans le tableau 25.

Quant aux parametres de maille de la phase (3, une légére diminution peut étre
constatée apres le traitement de vieillissement par rapport au parametre de maille
correspondant a des échantillons qui n’ont pas subi un tel traitement thermique
supplémentaire. Le parametre de maille le plus petit de la phase (3 est observé pour
la microstructure de 1’échantillon TI870A tandis que les parametres correspondants
aux échantillons TI860A et TI850A sont de méme ordre de grandeur. Par rapport
aux échantillons non vieillis, les parametres de maille de la phasc « changent eux
aussi. Surtout une considérable baisse du parametre de I’axe ¢ peut étre constatée
tandis que les valeurs du parametre de maille a sont du méme ordre de grandeur que
ceux observés dans la phase o pour les microstructures non vicillies. Il en résulte
apres vieillissement un rapport c/a de la phase a plus proche de cclui du titane pur.

| échantillon | ag / nm | ao / nm | ¢o / nm ‘ (:/u,j
TI870A 0,3215 0,2928 | 0,4673 | 1,5963
TI860A 0,3228 | 0,2936 | 0,4694 | 1,598
TI850A 0,3230 0,2936 | 0,4697 | 1,5997

Tableau 10: Parametres de maille des échantillons TI870A, TI860A et TI850A non

tractionnés

4.2.6.4 Analyse métallographique quantitative

Une étude métallographique quantitative sur des échantillons biphasés a et 3 par
analyse d’image manuelle avait pour but de déterminer la taille moyenne des domai-
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nes 3 ainsi que les longueurs et largeurs moyennes des platelets «v. L’analyse a été
fait sur des images obtenues au MEB avec un agrandissement 13.000x.

Les mesures des intersections ont été faits parallelement et perpendiculairement a la
direction de laminage. Les distributions des mesures sont données dans les figures 48
et 49. Le tableau 11 résume les résultats obtenus. Les valeurs indiquées représentent
la moyenne de ces deux directions de mesure.

| échantillon | Bmin/pm | Bmax/pm | <8 >/pm |
TI850A 0,19 10,69 233 £ 0,75
TI850 0,38 13,88 2,75 + 0,80
TI860A 0,19 11,63 2,59 £+ 0,88
TI860 0,38 20,25 3,55 £ 1,10
TI870A 0,17 15,17 2,88 £+ 1,01
TI870 0,38 27 4,35 + 1,41

Tableau 11: Tailles moyennes des domaines 3 pour les différentes microstructures
biphasées

Les distributions des tailles de domaines [ présentent des caractéristiques d’une
distribution logarithmique normale ce qui est en accord avec les resultats obtenus
lors de la méme analyse sur les microstructures de I’étude initiale. Le petit nombre
de grandes valeurs a 870°C ne peut plus étre observé dans les distributions des
structures traitées a 850°C. Plus la température est basse, moins les distributions
sont dispersées.

Avec une baisse de la température de mise solution, la taille moycnne des domaines
B diminue (voir aussi figure 50).

Cette diminution est pratiquement linéaire. Pour une diminution de la température
de mise en solution de 10°C, la taille moyenne des domaines .7 baisse pour les
échantillons non vieillis de 0,8 pm, tandis que pour des structures ultérieurement
vieillies, cette baisse est de 0,3 ym environ. Si on compare les tailles de domaines 3
des échantillons mis en solution a la méme température avec et sans vieillissement
ultérieur, on constate que, plus la température de mise en solution est élevée, plus
la différence entre les deux valeurs est grande.

En ce qui concerne les longueurs et largeurs des platelets a, les valeurs déterminées
sont dans le tableau 12.

Les distributions sont du méme type que celles des tailles des domaines 8. Un plus
grand nombre de platelets trés longs peut étre observé dans la structure traitée a
850°C que dans celle traitée a 870°C (cette observation est aussi valable pour les
échantillons vieillis). En comparant les distributions correspondant aux échantillons
vieillis et non vieillis on constate que les fréquences rélatives des trés petits valeurs
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échantillons TI870, TI860 et TI850
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Figure 50: Taille moyenne des domaines 3 en fonction de la tempdérature de mise en
solution

Ech. oa,min/ | loa,maz/ <lo>,/ lag,min/ | laa,mar/ <la>,/
Jm pm pm pum pm pm
TI8S50A 1,88 50,25 | 8,13 £+ 2,92 0,38 1,50 0,88 + 0,25
TIS50 | 1,13 | 4425 |6,42 £ 1,86 038 | 169 |0,63 £0,19
TI860A 1,13 53,25 | 7,94 £ 2,93 0,38 1,69 0,77 £ 0,27
TI860 1,13 44,25 | 6,09 £+ 1,90 0,38 1,13 0,67 £ 0,18
TIS70A 1,13 51,75 | 7,71 £ 2,54 0,38 1,69 0,67 £ 0,23
TI870 0,94 38,25 | 5,68 £ 1,70 0,19 1,69 0,74 + 0,27

Tableau 12: Longueurs et largeurs moyennes des platelets a pour différentes mi-
crostructures biphasées



4 ANALYSE DES RESULTATS ET DISCUSSION _ (i

augmentent dans les distributions des échantillons vieillis. Ceci mmontre 1’existence
de la phase a secondaire dans les structures vieillies. Le caractere de la distribution
par contre, reste inchangé.

Comme il est montré dans la figure 51, généralement, les platelets sont généralement
plus longs pour les températures de mise en solution plus basses.
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Figure 51: Influence de la température de mise en solution sur les longueurs et
largeurs des précipiés a

Les platelets les plus longs sont observés dans les structures vieillies. Il y a donc au
cours du vieillissement a coté de la précipitation de la phase alpha secondaire une
croissance de platelets déja existants. En ce qui concerne les largeurs des platelets,
elles restent dans le méme ordre de grandeur pour les différents traitements et il n’y
a pas de grande différence entre les valeurs des structures vieillics et non vieillies.
Cect indique alors que la croissance des platelets se fait préférenticllement dans leur
direction longitudinale.

4.2.7 Les essais de traction

Les résultats des essais de traction, réalisés dans les conditions pricisées au chapitre
3.2.2, sont montrés dans le tableau 13.
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| échantillon | Ry / MPa | Rpoz / MPa [ A / % |
T1920 1159 722 9,9
TI870 1200 862 8,5
T1860 1180 881 7,9
T1850 1198 1008 6,9
TI870A 1495 1389 4,9
TI860A 1481 1331 5,3
T1850A 1403 1273 6,1

Tableau 13: Reésultats des essais de traction de la nouvelle série de traitements
thermiques
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Figure 52: Courbe de traction rationnelle de I’ échantillon T1920
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Figure 54: Courbe de traction rationnelle de 1’ échantillon TI860
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Figure 55: Courbe de traction rationnelle de I’ échantillon TI850
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Figure 58: Courbe de traction rationnelle de I’ échantillon TI850A

Les courbes de traction sont présentées dans les figures 52 - 58. Les courbes des
échantillons TI1920, TI870 et TI860 présentent un effet de ”double yielding”. Cet
effet est caractéristique de la transformation de phases induite sous contrainte pen-
dant la déformation. Un changement marqué des courbes de traction (perte de cet
effet de "double yielding”) est observé dans les courbes de traction des échantillons
TI850 et TIS70A - TI850A.

L’échantillon TI1920 présente la ductilité la plus élevée parmi tous les échantillons
mais aussi la limite d’élasticité la plus basse. Ceci est 1ié 3 ’apparition de la transfor-
mation de phase martensitique pendant la déformation qui, pour cette microstruc-
ture initiale, est activée plus facilement.

En comparant les caractéristiques mécaniques des échantillons TI870, TI860 et
TI850, on trouve que, plus la température de mise en solution dans le domaine
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a + (3 est élevée, plus la ductilité est élevée et plus la limité d’¢lasticité est bas-
se. La contrainte maximale a la rupture par contre est peu sensible a ces petits
changements de la température; elle reste pratiquement au méme niveau. Figure 59
montre I’évolution des propriétés mécaniques en fonction de la température de mise
en solution.
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Figure 59: Contrainte maximale a la rupture R,,, limite d'¢lasticité Rpo. et
élongation a la rupture A en fonction de la température de mise en solution des

échantillons TI870, TI860 et TI850

En ce qui concerne les trois états vieillis, on trouve des valeurs de Ry, et de Ryo2
plus élevées et des ductilités plus basses. La ductilité la plus élevée de ces trois états
est celle de I’échantillon TI850A. Celui-ci présente également les valeurs de R, et de
Ry0,2 les plus basses. Il est donc évident, que les propriétés mécaniques de ces trois
échantillons vieillis dans les mémes conditions dépendent de la température de mise
en solution du traitement thermique précédent. Plus la température de ce traitement
est élevée, plus la quantité de phase o primaire est faible. Au cours d’un traitement
de vieillissement cette microstructure possede une forte tendance a précipiter la
phase a secondaire. La quantité précipitée de cette phase est autant plus élevée que
celle de la phase a primaire est faible. Puisque cette phase a sccondaire provoque
un durcissement important, I’échantillon TI870A présente la résistance mécanique
la plus élevée et la ductilité la plus basse de ces trois états vieillis.

Les caractéristiques mécaniques des trois échantillons vieillis sont présentées en fonc-
tion de la température de mis en solution dans la figure 60.
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Figure 60: Contrainte maximale a la rupture R, limite d’¢lasticité Rpo2 et

¢élongation a la rupture A en fonction de la température de mise en solution des

échantillons TI870A, TI860A et TIS50A

4.2.8 Les microstructures apreés traction
4.2.8.1 L’état 3 récristallisé

La microstructure de ’échantillon TI920 apres traction et le diffractogramme corre-

spondant sont montrés dans la figure 61.
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Figure 61: a) Micrographie par MO de I’ échantillon TI920A, — = Dir. de traction,
b) diffractogramme de rayons X correspondant

Dans les gros grains 3 il y a des platelets de la phase martensitique «”. Dans certains
grains il n y a qu’une variante de martensite et dans ce cas, les platelets traversent
pratiquement tout le grain. A coté de ces grains, il y en a d’autves qui présentent
plusieurs variantes. Dans ces cas, les différentes variantes ne traversent pas toujours
completement le grain mais occupent plutét chacune une certaine zone du grain.
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Dans le diffractogramme de rayons X, des pics de la phase martcnsitique peuvent
étre detectés. Un formalisme d’une détermination semiquantitative par rayons X de
la phase martensitique, établi par PIONNIER [51] pour une telle microstructure a été
appliqué. Le pourcentage de la martensite o, estimé de cette maniére, est de ’ordre
de 18%. De plus, les parametres de maille de la martensite ont été déterminés a
partir du diffractogramme. Les parametres sont alors a = 0,301 nm, b = 0,491 nm
et ¢ = 0,463 nm. Ces parametres sont pratiquement identiques & ceux déterminés
par DUERIG et col. [46] pour Dalliage Ti - 10V - 2Fe - 3Al.

La figure 62 montre des platelets tres fins de martensite, d’une épaisseur de 40 a 50
nm environ et le cliché montrant des spots de la phase 3 et de la martensite.

a) b)

Figure 62: a) Micrographie par MET des platelets de la martensite o, formée sous
contrainte dans I’échantillon TI920, champ noir (111)_», b) cliché de diffraction
correspondant

Quant a la diffraction de la phase martensitique, seules les reflexions les plus intenses
{111} sont visibles dans le cliché.

4.2.8.2 Les états mise en solution dans le domaine (a + 3)

Les micrographies par MEB des échantillons TI870, TI860 et TIN50 déformés (voir
figures 63 - 65 avec les diffractogrammes correspondants) ne se distinguent pas de
celles de ces échantillons avant traction.

Iln’y a que des précipités a dans la matrice 3. Les diffractogrammes des échantillons
TI870 et TI860 montrent des pics supplémentaires qui correspondent i la phase
martensitique o . Dans les micrographies par contre, cette phase n’est pas visible.
Dans la microstructure de I’échantillon TI850, la phase martensitique o ne peut
pas étre détectée.

Les microstructures de ces échantillons ont ensuite été étudiées au MET. Les figures
66 - 68 montrent ces microstructures avec les clichés de diffraction correspondants.
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Figure 63: a) Micrographie par MEB de 1’échantillon TI870, — = Dir. de traction,
b) diffractogramme correspondant
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Figure 64: a) Micrographie par MEB de I’ échantillon TI860, — = Dir. de traction,
b) diffractogramme correspondant
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Figure 65: a) Micrographie par MEB de |’ échantillon TI850, — = Dir. de traction,
b) diffractogramme correspondant
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a) b)
Figure 66: a) Micrographie par MET de I’ échantillon TI870, b) cliché de diffraction

correspondant

a) b)
Figure 67: a) Micrographie par MET de I’ échantillon TI860, b) cliché de diffraction

correspondant

a) b)

Figure 68: a) Micrographie par MET de I’ échantillon TI850, b) cliché de diffraction
correspondant
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Les micrographies présentent un platelet de la phase a dans la mairice 3. Les clichés
de spots montrent des superpositions des spots des phases a et 3. L’indexation des
clichés a été faite en suivant la procédure de EDINGTON [127].

Dans les micrographies, des nombreuses dislocations sont présentes dans les deux
phases; elles s’arretent a I'interface. La phase martensitique, détectée par rayons
X dans les échantillons TI870 et TI860, ne peut pas étre obscrvée, ni dans les
micrographies, ni dans les clichés de spots. Ceci peut étre dii au fait que la quantité
de la martensite formée dans les échantillons TI870 et TI860 est plutot faible et que
I’étude de la martensite au MET et généralement difficile a cause d’une relaxation
de la martensite pendant la préparation des lames minces [32]. Il est donc possible,
que la martensite ait disparu pendant la préparation des échantillons pour le MET.
De plus, les observations au MET ne donnent aucune évidence du maclage comme
mécanisme de déformation dans les échantillons étudiés.

Par contre, une autre chose interessante a été trouvé au cours des études au MET.
Apres I'indexation des clichés de spots et apres avoir tenu en compte de la rotation
entre la photo et le cliché de spots correspondant au MET, on trouve que c’est
la direction @ du repere hexagonal de la phase «, qui est paralltle a la direction
longue du platelet. Ceci semble de confirmer I’hypothése déja dtablie & partir des
observations au MEB, que la morphologie de cette phase a est en platelets.

4.2.8.3 Les états mis en solution dans le domaine (a + 8) et vicillis

Les microstructures par MEB des échantillons TI870A - TI8S50A tractionnés sont
présentées dans les figures 69 - 71 avec les diffractogrammes de rayons X correspon-
dants.
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a) b)
Figure 69: a) Micrographie par MEB de 1’échantillon TI870A, — - Dir. de traction,
b) diffractogramme par rayons X correspondant

Les structures sont biphaseés a + 3 et ne se distinguent pas de celles des échantillons
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avant traction. Les diffractogrammes n’indiquent aucune trace dc¢ la phase marten-
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Figure 70: a) Micrographie par MEB de I’échantillon TI860A, — = Dir. de traction,

b) diffractogramme par rayons X correspondant
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Figure 71: a) Micrographie par MEB de ’échantillon TI850A, — = Dir. de traction,
b) diffractogramme par rayons X correspondant

Dans les micrographies par MET de ces échantillons (voir figures 72 - 74), des
platelets de la phase a secondaire sont visibles & coté des longs platelets de la phase
a primaire.

Des nombreuses dislocations dans les phases « et 8 sont également observables. Un

autre mécanisme de déformation hormis le glissement cristallographique ne peut pas
étre détecté.
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Figure 73: micrographie par MET de I’échantillon 'I'IS60A

Figure 74: micrographie par MET de ’échantillon TI1850V
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4.2.9 Conclusions

En utilisant les résultats de I’étude initiale, le comportement mdécanique lors d’une
sollicitation statique par traction a été étudié sur une nouvelle série d’échantillons
correspondant a sept traitements thermiques différents.

Les échantillons avec traitements thermiques réalisés sous atimosphére controlée
présentaient une couche noire a la surface. Une analyse par GDOES a montrée,
que cette couche est une couche du type carbo-oxyde. De plus, |'cffet fragilisant de
cette couche a été prouvé.

Par la suite, les traitements thermiques ont été réalisés en mettant les échantillons
dans des ampoules en silice et sous vide. De cette maniére la contamination par
Les microstructures ont été caractérisées avant déformation par es parametres de
maille des phases, les tailles des domaines 3 ainsi que par les tailles et la morphologie
des précipités a.

L’analyse au MEB a permit de montrer que la morphologie des précipités o est
constituée de platelets. L’indexation des clichés de spots réalisés au MET sur de
tels platelets confirme cette observation: c’est ’axe @ du repere hexagonal qui est
parallele a la direction longue du platelet.

La diminution du parameétre de maille de la phase 3 en fonction de ’augmentation
de la précipitation de la phase a (comparaison des microstructnres vieillies et non
vieillies) est liée au fait que cette précipitation conduit & un appauvrissement en
éléments alphagenes de la phase 3. En ce qui concerne les parametres de maille
de la phase a, des valeurs du parametre ¢ nettement supérieures & celle du titane
pur sont observées dans les échantillons recuits pendant une heure dans le haut de
la domaine o + 3. On peut sans doubt expliquer ceci par le fait que le titane o
peut dissoudre des quantités plus importantes d’éléments alphagines a ces hautes
températures qu’a des températures plus basses. Ces éléments « addition dilatent,
semble-t-il, surtout I’axe c.

Apres vieillissement, les parametres de la maille o sont proches de ceux, du titane
pur.

Les parametres microstructuraux, tels que la taille de domaines /3 ainsi que longueurs
et largeurs de platelets a ont été déterminées par analyse d’image. En diminuant
la température de mise en solution ou par un vieillissement ultérieur les tailles de
domaines # diminuent.

Simultanément, les longueurs de platelets des précipités o augmentent. Plus la
température de mise en solution est basse, plus les platelets sont longs. Au cours
d’un vieillissement ultérieur, deux processus sont présents: la précipitation de la
phase « secondaire et la croissance de platelets de la phase « primaire déja existants.
Quant aux propriétés mécaniques, la résistance mécanique la plus basse et la ducti-
lité la plus élevée parmi tous les échantillons sont obtenues pour I'échantillon recuit
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dans le domaine 3 et trempé a I’eau. En reduisant la température de mise en
solution en-dessous de la température de transus 3, la présence d¢ précipités a pri-
maires provoque un durcissement de la microstructure et ces échantillons présentent
des résistances mécaniques plus élevées mais des ductilités plus basses. Les va-
leurs des limites d’élasticité et des ductilités de ces échantillons sont influencées
par la température de mise en solution. Plus cette température est proche du
transus 3, plus la ductilité est élevée et plus la limite d’élasticité est basse. Ce-
ci est lié au pourcentage de phase a primaire précipitée. Plus la quantité de cette
phase est élevée, plus la structure est durcie et donc plus la limite d’élasticité est
élevée. Cet effet est encore plus prononcé pour les échantillons vieillis ultérieurement.
En raison de la présence de la phase a secondaire, une augmentation de la limite
d’élasticité d’environ 200 MPa peut étre observée par rapport anx valeurs mesurées
sur les échantillons seulement mise en solution. Néanmoins, cctte augmentation
de résistance mécanique dans les structures vieillies est accompagnée d’une bajsse
considérable de la ductilité.

Si I'on regarde le comportement mécanique des différentes microstructures en fonc-
tion des mécanismes de déformation activés, on constate que les ductilités les plus
élevées sont observées pour des échantillons, dans lesquels la déformation est ac-
commodée et par la transformation martensitique de phase a” et par du glissement
cristallographique. La formation de la martensite est le mécanisme dominant au
début de la déformation. Puisque la contrainte nécessaire pour initialiser cette
transformation n’est que de 700 MPa environ, des limites d’élasticité modérées sont
observées pour ces échantillons. Plus la contribution de la transformation marten-
sitique a la déformation est importante, plus la ductilité est éleviée. La proportion
de martensite la plus grande (environ 18 %) est présente dans la microstructure 8
pure. La formation de la martensite dans cette microstructure est favorisée par la
faible stabilité mécanique de la phase 8 aprés la trempe et par la taille importante
de grains § (environ 220 pm).

Les échantillons TI870 et TI860 accomodent également une certaine quantité de
déformation imposée par transformation martensitique. Pour ces deux échantillons
correspondant a deux traitements thermiques différents, les tailles de domaines 3 de
4,35 pm (TI870) et de 3,55 um (TI860) semblent étre suffisamment grandes pour
permettre I'activation de cette transformation de phase. Par ailleurs, la quantité de
phase a précipitée dans ces microstructures semble suffisamment faible pour que la
phase 3 possede une stabilité mécanique réduite permettant ainsi cette transforma-
tion de phase.

Pour une température de mise en solution a 850°C ainsi que pour les échantillons
vieillis, la transformation martensitique ne peut plus étre observée. Dans ces cas, la
déformation se fait essentiellement par glissement cristallographique ce qui conduit
a une augmentation de la résistance mécanique et une diminution de la ductilité.
Plus le pourcentage de la phase « est élevé, plus cet effet est marqué.
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Si on cherche un critére microstructural pour l'initialisation de la transformation
martensitique de phase, seule la taille de grains / domaines 8 peut étre prise en
compte directement parce que la stabilité mécanique de cette phase ne peut pas
étre déterminée expérimentalement. Les résultats obtenus montrent que des tailles
de domaines de 4 pum environ sont suffisants pour permettre nune accomodation
partielle de la déformation imposée par la transformation martensitique dans des
microstructures biphasées.

Pour les échantillons de la coulée étudiée, ces tailles sont obtenues avec des tempéra-
tures de mise en solution de 20°C a 30°C en-dessous de la tempdérature de transus
B. Puisque la réponse de |’alliage au traitement thermique depend de P'histoire de
I’élaboration du matériau, ces parametres peuvent varier d’une coulée a ’autre et
ne peuvent pas étre généralisées facilement.

Quelle que soit I'histoire du matériau, les microstructures apres vieillissement sont
toujours défavorables a l’activation de la transformation de phase martensitique
pendant la déformation.

Aucune évidence pour ’activation du maclage n’a pas pu étre trouvée dans les
microstructures étudiées. Pour ’alliage # - Cez, le maclage semble ne jouer aucun
role important en tant que mécanisme de déformation.

Comme I’a montré I’étude microstructurale au MET et notannmnent pour la mi-
crostructure de I’échantillon recristallisé dans le domaine 3, une densité importante
de dislocations avant traction a pl étre mise en évidence (figure -10). De ce fait une
analyse des systémes de glissement (détermination des vecteurs (e BURGERS et des
directions des lignes de glissement des dislocations au MET) n'¢tait pas réalisable.
Ceci est 1ié au fait que d’une part une differentiation au MET cntre des dislocati-
ons déja présentes avant la traction et celles créées au cours de cette déformation
est pratiquement impossible. D’autre part, il devient de plus en plus difficile pour
des densités de dislocations importantes d’obtenir de diagrammes de KIKUCHI ex-
ploitables pour déterminer 'orientation du grain dans lequel on veut déterminer
des systemes de glissement. En effet, des contraintes locales importantes liées aux
densités élevées de dislocations rendent les bandes de KIKUCHI plus floues, rendant
I'indexation de tels diagrammes plus difficile. Car la détermination du systéme de
glissement nécessite ’observation d’une ligne de dislocation isolée des autres lignes,
ce qui est trés difficile en présence de densités importantes de dislocations.

Pour pouvoir étudier les caractéristiques des mécanismes de déformation activés
dans l'alliage de 3 - Cez de fagon plus détaillée, des traitements thermiques sup-
plémentaires ont été effectués. Ces traitements thermiques avaient pour but de
créer des microstructures qui se déforment par glissement cristallographique et par
transformation martensitique o”. Les parameétres des traitements ont été choisis de
maniere que la densité des dislocations présentes dans les échantillons avant trac-
tion soit inférieure a celle des échantillons étudiés jusqu’a présent. Ceci permet de
mieux analyser les systemes de glissement activés pendant la traction. De plus, le
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comportement de la martensite a” lors des essais de traction interrompus & certains
taux de déformation peut étre étudié. Les résultats de cette étude sont 'objet du
chapitre suivant.
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4.3 Etude des mécanismes de déformation

Le but des études, dont les résultats sont présentés dans ce chapitre était d’analyser
les mécanismes de déformation activés pendant la sollicitation. Puisque les mi-
crostructures analysées jusqu’ici n’ont pas permis une telle étude, il fallait d’abord
réaliser de nouveaux traitements thermiques qui permettent d¢ produire des mi-
crostructures contenant en particulier moins de perturbations (surtout nettement
moins de dislocations), donc plus adaptées a ce genre d’analyse.

4.3.1 Parameétres des traitements thermiques

Comme on a vu au cours de 1’étude précédente, la microstructure de I’échantillon
T1920, recristallisé pendant 1 heure a 920°C, montre de nombreuses dislocations
avant traction qui rendent difficile ’analyse des systemes de glisscment activés pen-
dant la déformation dans la phase 3. En augmentant la température de recristalli-
sation dans le domaine (3, on a essayé de diminuer la densité de ces dislocations. En
effet, la vitesse de déplacement des joints de grains § au cours de cette recristalli-
sation est autant plus élevée que la température de recristallisation est importante.
Ceci conduit a une élimination plus importante de dislocations.

Pourtant une augmentation de la température de recristallisation provoque une crois-
sance rapide des grains 8. Par exemple, un traitement a 1200°C’ pendant une heure,
suivi d’une trempe a ’eau a donné une taille moyenne de grains § de 1500 pm
environ. Des grains aussi larges conduisent dans un matériau monophasé a la fois
a une baisse de la résistance mécanique et de la ductilité du matériau. Cet effet
doit alors aussi étre pris en compte pour le choix de la nouvelle température de
recristallisation.

Finalement une température de traitement de 1000°C a été choisic. Les échantillons
correspondant aux trois états étudiés ont donc été recristallisés a cette température.
Un échantillon a été trempé ensuite a ’eau. Deux autres échantillons ont été refroi-
dis au four a différentes températures dans le domaine (a + (3) pour permettre la
précipitation d’'une certaine quantité de phase a.

Les différents traitements thermiques sont résumés dans le tablean 14.

‘ Echantillon | traitement thermique |

TN1000 1000°C / 1h / TE
TN870 1000°C / 1h / refroid. four a 870°C / 1h / TE
TN850 1000°C / 1h / refroid. four a 850°C / |h / TE

Tableau 14: Conditions des traitements thermiques des échantillons prévus pour
I’étude des mécanismes de déformation
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4.3.2 Les microstructures avant traction

Les microstructures des échantillons TN1000, TN870 et TN850 non tractionnés et
les diffractogrammes de rayons X correspondants sont présentés dans les figures 75
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Figure 75: a) Micrographie par MO de ’échantillon TN1000 avant traction, b)

diffractogramme de rayons X correspondant

a) b)

Figure 76: a) Micrographie par MET de I’échantillon TN100( avant tarction,
b) cliché de spots (011) correspondant

Les microstructures des trois échantillons présentent des grains équiaxes d’une taille
moyenne de 343 um. Les observations par MET de la microstructure de I’échantillon
TN1000 (voir figure 76) donnent 1'impression qu’il y a moins de dislocations dans
cette microstructure que pour I’échantillon TI920. Malgré cela. un certain nom-
bre de dislocations est bien visible. Dans le cliché de diffraction, de faibles spots
correspondant a la phase w athermique sont présents.
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Figure 77: a) Micrographie par MO de I’ échantillon TN87( avant traction, b)
diffractogramme de rayons X correspondant
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Figure 78: a) Micrographie par MO de I’ échantillon TN85( avant traction, b)
diffractogramme de rayons X correspondant

Quant a la microstructure de I’échantillon TN870, la phase o a précipité au contours
de certains joints de grains 3 pendant le deuxiéme traitement & 870°C. Cette phase
o précipite sous forme de petits platelets paralleles les uns par rapport aux autres
(voir micrographie dans la figure 77). Cette morphologie est aussi appelée "allotrio-
morph” [33]. A l'intérieur des grains 3 il n’y a pas de précipit¢és a. L’échantillon
TN850 finalement présente aussi ces précipitations a aux joints dc¢ grains. En raison
de la température plus basse du deuxiéme traitement thermique, un nombre plus
important de joints de grains est décoré par ces précipitations. e plus, cette baisse
de température de mise en solution provoque la précipitation d'une certaine quan-
tité de platelets « aux joints de grains, qui croissent ensuite sous forme de platelets
paralleles vers I'intérieur des grains (voir figure 78). La précipitation de ces platelets
ne se fait que sur les joints de grains qui ont été décorés précédemment par la phase
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a. L’occupation de I'intérieur des grains  par des précipités a coinmence avant que
tous les joints de grains 3 présentent des précipités o.

Généralement on constate des faibles quantités de phase a précipitée dans les mi-
crostructures des échantillons TN870 et TN850. De ce fait, il n'y a pas de pics
prononceés de cette phase dans les diffractogrammes de rayons X. De plus, aucune
trace de la phase w athermique observée au MET ne peut pas étre détectée dans les
diffractogrammes.

4.3.3 Les essals de traction

En raison de leurs microstructures, les trois échantillons devraient, accomoder un cer-
tain taux de la déformation imposée par transformation martensitique induite sous
contrainte. Toutes les courbes de traction devraient alors présenter ’effet de ” dou-
ble yielding ”. Pour pouvoir étudier ensuite les mécanismes de d¢formation, il faut
réaliser des taux de déformation, qui permettent ’accomodation de la déformation
imposée par les différents mécanisme de déformation. Puisqu’au début de la déforma-
tion c’est surtout la transformation martensitique qui accomode la déformation, il
faut réaliser des taux de déformation permettant d’atteindre la deuxieme partie de la
courbe de traction dont la pente indique une contribution importante du glissement
cristallographique dans 1’accomodation de la déformation imposde.

Apres avoir réalisé un tel taux de déformation, les essais de traction seront inte-
rompus. Cette déeharge va - par un relachement partiel de coniraintes internes -
conduire & une reversion partielle de la martensite o en 8. (‘ctte décharge peut
étre étudiée pour chacun des échantillons.

Pour déterminer le taux de déformation a réaliser, une courhe de traction ” de
référence 7 a été enregistrée en tractionnant un échantillon TN87( jusqu’a rupture.
A partir de cette courbe, un taux de 8% a été choisi ’étude des autres échantillons.
Pour ’état TN870, un échantillon supplémentaire a été tractionné a seulement 5%.
Pour ce taux de déformation, on se trouve pratiquement au milicu du premier palier
de la courbe de traction et le mécanisme de déformation dominant est siirement
la transformation martensitique. Cet échantillon nous permet de comparer pour
une microstructure identique le comportement de la martensite lors de sa reversion
partielle pour différents taux de déformation imposés.

Les caractéristiques mécaniques obtenues dans ces essais sont données dans le ta-
bleau 15 et les figures 79 - 83 montrent les courbes de traction ohtenues.

Toutes les courbes de traction montrent ’effet de "double yiclding”. Pour les
échantillons TN870 et TN850, il est legérement plus marqué que pour I’échantillon
TN1000, possédant une structure monophasée 3. Pour toutes les éprouvettes, les
valeurs de la limite d’élasticité sont de 'ordre de 700MPa. En comparant les con-
traintes maximales avant décharge et les élongations résiduelles des trois éprouvettes
tractionnés a 8%, on trouve des valeurs pratiquement identiques. Pour I’éprouvette
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Ech. Omax / Rp;0,2 / Erel,el / Erel,tot / Erel,el~Ereal Lot / Oi,mart /
MPa | MPa % % % MPa

TN1000(8%) 1011 719 5,9 4,6 1,4 460

TN8701(rupt) | 1079 | 700 8,9

TN8702(8%) | 1024 | 700 5,9 43 1,6 480

TN8703(5%) 886 703 3 1,4 1,6 570

TN850(8%) 1021 693 5,8 4,3 1,5 470

Tableau 15: Caractéristiques mécaniques lors des essais de traction interompus des
différents échantillons

TN8701 tractionnée jusqu’a rupture, une élongation de 8,9% est ohtenue, ce qui est
de l'ordre de grandeur de ’élongation de 1’échantillon T1920 étudié¢ dans le chapitre
précédent.

Au début de la décharge, la contrainte diminue linéairement. Cettc baisse est due a la
relaxation élastique de I’éprouvette. A partir d’une certaine contrainte, la suite de la
courbe de la décharge n’est plus linéaire. Ce comportement est li¢ & une relaxation
(reversion) partielle de la martensite formée au cours de la sollicitation, c’est-a-
dire une retransformation de la martensite o en 8 en relachant les contraintes.
Les contraintes o;mart & partir desquelles cette relaxation est initialisée dans les
différentes éprouvettes sont données dans le tableau 15. La contrainte la plus élevée
est observée pour I’échantillon TN8703, qui n’a subi qu’un taux de déformation de
5 %. Pour les autres échantillons tractionnés jusqu’a 8%, cette contrainte est plus
faible et du méme ’ordre de grandeur pour les trois éprouvettes.
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Figure 79: Courbe de traction de I’ échantillon TN1000, tractionné a2 8 %
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Figure 80: Courbe de traction de I’ échantillon TN870, tractionn¢ jusqu’a rupture
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Figure 81: Courbe de traction de I’ échantillon TN870, tractionné a 8 %
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Figure 82: Courbe de traction de I’ échantillon TN870, tractionné & 5 %
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Figure 83: Courbe de traction de 1’ échantillon TN850, tractionné a 8 %

4.3.4 Les microstructures apres traction

Les microstructures des différents échantillons apres traction et les diffractogrammes
de rayons X sont présentés dans les figures 84 - 88.

Généralement, dans toutes les microstructures analysées des platelets de la phase
martensitique " peuvent étre observés. En ce qui concerne les microstructures des
échantillons tractionnés jusqu’a rupture et jusqu’a 8%, les platclets sont présents
dans pratiquement tous les grains et ils les occupent pratiquemecnt completement.
Par contre, dans la micrographie de 1’échantillon TN8703, il y des grains 3 qui ne
présentent pas de martensite ou qui n’en possedent que tres peu dans certaines zones
des grains.

La détection de la martensite par diffraction de rayons X est difficile. Dans certains
diffractogrammes (par exemple TN1000), de faibles pics de cette phase peuvent étre
observés tandis que pour d’autres échantillons c’est seulement une asymmetrie du
pics (110) de la phase 8 qui peut indiquer la présence de la martensite dans la
microstructure. Puisque le pic le plus intense (111) de la phase " est trés proche de
ce pic, il peut étre couvert par celui-ci et ne peut pas étre séparé. Dans ce contexte
il faut aussi noter que dans les diffractogrammes des échantillons 'I'N870 et TN850
qui contiennent un faible poucentage de phase «, I’élargissement. u pic (110) de la
phase 3 ne peut pas étre attribué seulement a la présence de la martensite mais il
se pourrait aussi que ce pic soit élargi par des pics (00.2) et (10.1) de la phase «
(ces pics sont aussi proches du pic (110) de la phase 8). La quantité de martensite
présente dans la microstructure de I’échantillon TN1000 peut étre estimé a 9 % en
utilisant la méthode semi - quantitative établie par PIONNIER [51].
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Figure 84: Micrographie par MO de I’échantillon TN1000 tractionné a 8 %, b)
diffractogramme de rayons X correspondant /  / REFROD. FOWR
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Figure 85: Micrographie par MO de I’échantillon TN8701 tractionn¢ jusqu’a rupture,

b) diffractogramme de rayons X correspondant gggec / th / REFROD. FOUR A
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Figure 86: Micrographie par MO de I’échantillon TN8702 tractionné a 8 %, b)
diffractogramme de rayons X correspondant



4 ANALYSE DES RESULTATS ET DISCUSSION 96

1000°C / th / REFROID. FOUR A
|/eps 870°C / th / TE,
100 . TRACTIONNE A 5%
o
071 8
60 -
401
201
8- 20/°

35 40 45 S50 55 60 65 70
Figure 87: Micrographie par MO de I’échantillon TN8703 tractionné a 5 %, b)
diffractogramme de rayons X correspondant 1000°C / th / REFROD. FOUR A
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Figure 88: Micrographie par MO de 1’échantillon TN850 tractionné a 8 %, b) dif-
fractogramme de rayons X correspondant

4.3.5 Analyse de systémes de glissement dans la phase .3

Une analyse des systémes de glissement présents dans les grains 3 de ’échantillon
TNB8703 a été effectuée en appliquant la methode précicée au chapitre 3.7.2.1. Cet
échantillon a été choisi pour son faible taux de déformation, et présente le plus grand
nombre des dislocations isolées observables au microscope. Bien que le mécanisme
de déformation majoritaire 3 ce faible taux de déformation est la transformation
martensitique, il y a aussi une faible contribution du glissement cristallographique
pour I'accomodation de la déformation imposée et ceci des le d¢but de la traction.
On a essayé de déterminer les systémes de glissement activés dans ce domaine de
déformation.

Les micrographies par MET en champ clair montrant les dislocations étudiées ainsi
que les diagrammes de KIKUCHI indiquant ’orientation du grain dans lequels elles
se trouvent, sont présentés dans les figures 89 - 96.
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Figure 89: a) Dislocations dans la phase 3, 1: (101)[111], 2: (112)[t11], b) diagram-

me de Kikuchi correspondant

Figure 90: a) Dislocations dans la phase 3, 3: (110)[111}, b) diagramme de Kikuchi
correspondant

Figure 91: a) Dislocations dans la phase 8, 4: (211)[111], b) diagramme de Kikuchi
correspondant
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Figure 92: a) Dislocations dans la phase 8, 5: (211)[111], 6: (101)[L11], b) diagram-
me de Kikuchi correspondant

Figure 93: a) Dislocations dans la phase 8, 7: (110)[111], b) diagramme de Kikuchi
correspondant
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\ \ / //// N

\\\\\ \.// // // = "/l 627
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Figure 94: a) Dislocations dans la phase 3, 8: (211)[111], b) diagramme de Kikuchi
correspondant



4 ANALYSE DES RESULTATS ET DISCUSSION 99

/f/ N s A . Q{\ ya B
| X RS
AEXSNEN
"/,- & |,|/;'r'n . P, ‘\‘ \-.

ol

Kyt ~1\\_\\\"

o s

Figure 95: a) Dislocations dans la phase 8, 9: (101)[111], 10: (211)[111], b) dia-
gramme de Kikuchi correspondant

Figure 96: a) Dislocations dans la phase 3, 11: (110)[111], 12: (112)[111], b) dia-
gramme de Kikuchi correspondant

Le tableau 16 résume les différentes dislocations déterminées et donne également les
facteurs de SCHMID correspondant a ces dislocations.

Généralement, les deux types des systémes de glissement {110} <111> et {112} <111>
peuvent étre identifiés. Cette observation est en accord avec des ¢tudes comparables
menees sur les mécanismes de déformation dans 1’alliage de Ti20V [8,80]. En con-
sidérant les facteurs de SCHMID, on trouve pour certains systémes de glissement (par
exemple dislocations 2 et 3) des valeurs élevées, tandis que pour d'autre dislocations
elles sont plus faibles.

Les systemes de glissement ayant des facteurs de SCHMID élevés ont une forte pro-
babilité d’avoir été activés lors de la sollicitation par traction appliquée. Dans le cas
des autres systémes, des dislocations pourrajent étre présentes avant la déformation
par traction. Mais par ailleurs certains autres systémes de glisscment peuvent étre
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[ numeéro I systeme du glissement ‘ 1Schmid
1 (101)[111] -0,12
) (112)[111] 0,47
3 (110)[111 0,41
4 (211)[111] 0,36
5 (211)[111] -0,27
6 (101)[111 -0,42
7 (110)[111 0,20
8 (211)[111] 0,26
9 (101)[111 0,38
10 (211)[111 -0,43
11 (110)[111] 0,13
12 (112)[111] 0,25

Tableau 16: Systemes de glissement déterminés dans la phase 3 de 1’échantillon
TN8&703 avec les facteurs de SCHMID correspondants

activés méme si leurs facteurs de SCHMID calculés avec la contrainte macroscopique
ne sont pas favorables. En effet il faudrait calculer les facteurs de SCHMID corre-
spondants a 1’aide des contraintes locales qui peuvent étre différentes des contraintes
macroscopiques (par exemple en raison d’une densité importante de dislocations).
Les résultats de cette analyse montrent que les 2 systémes de glissement ({11a}<111>
et {112} <111>) sont activés mais le nombre de grains étudiés est, faible et il faudrait
completer cette étude par une analyse statistiquement plus représentative. De ce
fait, il est difficile également de conclure sur I'importance relative de chacun de ces 2
systemes de glissement sur I’accomodation de la déformation imposée. Ceci pourra
étre fait a I’avenir en étudiant un nombre de grains plus important.

4.3.6 Etude de la transformation de phase martensitique a”

Le but de cette étude était de déterminer les charactéristiques cristallographiques de
la phase martensitique a” formée dans les grains 8. Plus particulierement Pintérét
a porté sur ’étude des caractéristiques cristallographiques des plans d’accolement
entre les deux phases.

4.3.6.1 Détermination des plans d’accolement a partir des traces des platelets mar-
tensitiques sur deux surfaces perpendiculaires

Dans un premier temps, les plans d’accolement des platelets martensitiques ont été
cherchés. Dans ce but, les orientations individuelles de 22 grains situés sur le bord
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d’un échantillon TN1000 ont été déterminées. Ensuite, les angles des traces des
platelets martensitiques arrivant sur le bord de ’échantillon dans chacun des grains
ont été mésurés par rapport a un repere macroscopique défini sur les deux surfaces
perpendiculaires voisines. Ceci est illustré schématiquement dans la figure 97.

- /// surface 2

\\\\ o edge

ND surface 1

Figure 97: Représentation schématique de I’analyse des traces des platelets marten-
sitiques sur deux surfaces perpendiculaires de 1’échantillon

La figure 98 montre un grain sur les deux cotés du coin avec les traces martensitiques
arrivant au bord. Les angles é et ( déterminés sur les deux surfaces par rapport aux
axes du repere macroscopique sont également présentés.

Figure 98: Micrographie du méme grain sur deux surfaces perpendiculaires d’un
échantillon TN1000 avec des traces des platelets martensitiques arrivant sur le bord
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Les résultats obtenus (le detail des calcul des plans d’accolement sont. présentées dans
I’appendice B) sont illustrés dans la figure 99 ou les péles des plans d’accolement
sont présentés dans le triangle standard. Les numéros indiquent les grains dans
lesquels le plan d’accolement correspondant a été déterminé.

[/1 00] [1 1l 0]

Figure 99: Les positions des plans d’accolement déterminés, représentés dans le
triangle standard

Bien qu’on puisse constater une certaine dispersion des pdles, il y a un grand nombre
de ceux-ci (voir par exemple grains 3, 8, 9, 11, 12, 14, 16, 17, 19) qui sont proches
les uns des autres. Certains autres poles s’écartent un peu plus de ce groupe comme
par exemple ceux des grains 6, 7, 15 et 22.

Plusieurs raisons peuvent étre  ’origine de la dispersion des résultats. Premieérement,
I'inexactitude de la détermination des angles est d’autant plus importante, que la
trace du platelet est courte. Ceci est dii au fait que la direction effective d’une
trace courte est plus difficile a identifier sur la micrographie par rapport a une trace
longue. Cet effet est renforcé par le fait que ’intersection entre les deux surfaces de-
vient légerement courbée pendant la préparation métallographique de ’échantillon.
L’erreur angulaire de détermination est de ’ordre de 3 & 5° selon la longueur de la
trace du platelet.

Deuxiement une certaine dispersion peut étre attribuée au fait (ue la matrice et
le platelet ne sont pas parfaitement cohérents, en raison de contraintes a leur in-
terface [129]. Ces contraintes peuvent conduire i de petites variations des plans
d’accolement. Comme I'ont montrées des études sur un acier avec 1,78(%poids)
C [129], de faibles contraintes a l'interface peuvent déja conduire & des variations
importantes du plan d’accolement par rapport au cas ol il n'y a pas ces contraintes
supplémentaires.

Malgré la dispersion des résultats, on trouve qu’un bon nombre de platelets marten-
sitiques ont des plans d’accolement d’indices assez proches. Ces plans sont proches
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d’un plan de la famille {234}. Ceci est montré dans le tablean 17 qui donne les
écarts angulaires 7 entre les plans d’accolement déterminés expdrimentalement et
le plan le plus proche de la famille {234}. Les indices (hkl); représentent les plans
d’accolement expérimentaux tandis que (hkl), représentent les indices d’un plan de

la famille {234}.

l grain I hy l k, l 1 hy | ko | 15 ] v/ °
2 -0,74019 | 0,26599 | -0,61756 | 4 | 2 |3 | 7,0
3 0,53314 | -0,76416 | -0,36308 | 3 | 4 | 2| L9
6 0,79790 | -0,56521 | 0,20950 | 4 [ 3 | 2| 9,8
7 |-0,79895 | 0,20753 | -0,56495 | 4 [ 2 | 3 | 10,0
8 |-0,75936 | -0,59576 | 0,26162 | 4 | 3 | 2| 6,6
9 |-0,34798 | 0,52918 | -0,77387 | 2 | 3 | 4 | 2,7
1 -0,79223 | -0,29512 | 0,53218 | 4 | 2 [ 3 | 4,7
12 | 0,32236 | 0,55371 | -0,77369 | 2 | 3 |4 | 6,4
14 |-0,77447 [ -0,31439 | 0,54937 [ 4 | 2 [ 3 | 3,9
15 |-0,75660 | 0,62567 |-0,19000 | 4 [ 3 |2 | I1,1
16 | 0,33045 | 0,54367 | -0,76726 | 2 | 3 |4 | 2,4
17 | 0,76863 |-0,53590 | 0,34711 | 4 | 3 |2 | 08
19 | 0,75863 | 0,52193 [-0,38995 | 4 | 3 | 2| 2,5
20 |-0,57262 [ -0,77065 [ -0,27965 | 3 [ 4 [ 2| 5.5
22 ] 0,17766 | 0,53809 |-0,82395 | 2 | 3 |4 | 12,1

Tableau 17: Plans d’accolement déterminés a 1’aide des traces des platelets mar-
tensitiques de ’échantillon TN1000 et comparaison avec un plan correspondant a la

famille {234}

Les plan d’accolement des platelets martensitiques déterminés dans les grains 3, 9,
11, 14, 16, 17 et 19 font un écart angulaire inférieur & 5° avec un plan {234}. Pour
le plan d’accolement déterminé dans le grain 17, cet écart est mdéme inférieur a 1°.
Les plus grandes différences angulaires constatées sont de l'ordre de grandeur de
10 a 12°. Elles correspondent aux traces des platelets martensitiques des grains
pour lesquels les poles des plans d’accolement dans le triangle standard sont les plus
éloignés par rapport a la moyenne.

4.3.6.2 Calcul de la normale au plan d’accolement par la théoric phénoménologique

Par ailleurs, la théorie phénoménologique a été utilisée pour calculer la normale
au plan d’accolement de platelets martensitiques a”. Cette théorie ainsi que les
résultats obtenus sont présentés dans ce paragraphe.
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La théorie a été developpée indépendamment par BOWLES et MACKENSIE [130,131]
et LIEBERMAN et al. [132] dans les années 50.

Cette théorie essaie de rendre compte des observations expérimentales de la trans-
formation martensitique telles que changement du réseau cristallin, existence d’une
relation d’orientation entre les phases et existence d’un plan d’accolement.

Pour la transformation de phase martensitique 3 — «”, une correspondance possible
entre les deux réseaux cristallographiques est représentée dans la ligure 100.

011 4
[ = lf V2 a,, b, o,
-
© \\\
= ¥4 |
® ~__
\\\ [110],.
[100]'3 “ﬁlﬂ

Figure 100: Correspondance possible entre les réseaux cubiques ¢t orthorhombiques

Tout d’abord, pour passer d’un réseau cristallin & I’autre, on peut réaliser une
déformation pure de BAIN qui conduit & une contraction d’un des axes principaux
et d’une dilatation des deux autres. Cette déformation conduit aux déplacements
d’atomes les plus courts. En tenant compte de la correspondance entre les deux
réseaux et les parametres de maille, cette déformation est définic dans un repere Kj,
(€%, Ub, 2] = [100]5[011]4[011]4 de la phase mere par la matrice:

m 0 0
Bk, =1 0 m2 0 (4.1)
0 0 ns
avec = 32 = 0,920, 7, = 71’2—/3 = 1,062 et 73 = 22— = 1,001.

Schématiquement, cette déformation pure de BAIN transforme une sphere unitaire
de la phase mere 3 décrit par ’équation:

4yl 42t =1 (4.2)

. . o, " ’ . ’ .
en un ellipsoide de la phase martenitique " décrit par ’équation:
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(2 (2) =
m 2 n3

Cet effet est illustré dans la figure 101.

{011, |J {020] -

s “"i. >[100}, || [200],-

Figure 101: Déformation d’une sphére unitaire en une ellipsoide due a la déformation
pure de BAIN

D’une maniere générale la distortion de BAIN ne permet pas de laisser un plan non
distordu. Il est donc nécessaire d’adjoindre un cisaillement supplémentaire S, qui
ne change pas la structure cristallographique de la maille mais qui rend le plan
d’accolement non distordu dans cette structure. Un tel cisaillement, aussi appelé
déformation a reseau invariant, peut étre réalisé soit par glissement cristallographi-
que, soit par maclage, soit par les deux mécanismes ensemble. Apres ce cisaillement
supplémentaire, un plan devenu non distordu est encore tourné. Puisque le plan
d’accolement reste par définition non distordu et non tourné pendant la transforma-
tion, une rotation rigide exprimée par une matrice R supplémentaire est également
nécessaire.

La déformation macroscopique de la transformation P, peut alors étre caractérisée
par la relation (4.4):

P, = RSB (4.4)

Comme on peut le constater en regardant la matrice de BAIN. il v a pour la trans-
formation 8 — o une composante principale de cette matrice qui est pratiquement
égale a 1. Ceci veut dire que dans une direction principale du repere Ky, la dimension
de la maille ne change pratiquement pas pendant la transformation. Dans le cas ou
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cet effet est observé et ou les deux autres directions subissent une contraction et une
dilatation, la déformation de BAIN permet la présence de plans non distordus [51].
Dans ce cas la déformation a reseau invariant S n’est pas utile et la relation (4.4) se
simplifie en:

Dans la suite, le calcul du plan d’accolement est présenté a) en tenant en compte
cette simplification et b) en appliquant la théorie phénoménologiue compléte - cas
du glissement cristallographique - et c) en introduisant le maclage comme mécanisme
activé pour obtenir un plan non distordu apres transformation. Dans le cas du calcul
avec la théorie phénoménologique simplifiée, le calcul compleét des éléments B et R
et de ce fait de la déformation macroscopique P; est également présenté.

a) Calcul du plan d’accolement a Uaide de la théorie phénoménologique simplifiée

Le plan contenant les vecteurs 0A et 0Z (voir ﬁgure 101) devient. aprés transforma-
tion le plan qui contient OA’ et OZ. Puisque I0A] = |[0A/]| et que 0A * 0Z = 0A/

* 07" le plan considéré est non distordu par la transformation. Le¢ vecteur OA doit
conserver sa longueur aprés la déformation de BAIN, donc:

" ] — 2
Pyt = (o) + (ny) - f =\ _”; = 1.096 (4.6)
' 2

L’angle ¥ que forme la direction 7 avec OA est alors égal a:

¥ = tan~! (2> — 47,62° (4.7)

X

Apres la déformation de BAIN, la trace du plan d’accolement cst représentée par
OA’. Ce vecteur est de module 1 et A’ appartient a Dellipse:

2 2 y' 2 y'
(_'_) + (_> =1 — == (4.8)
T 72 x
L’angle ¥ que forme la direction 7 avec O A’ est alors égal a:
yl
¥ = tan™! (—,) = 51,68° (4.9)
x

La rotation R nécessaire pour conserver un plan non tourné pendant la transforma-
tion de phase est définie de la maniére suivante:
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cosa —sina 0
Rk, = | sina cosa O (4.10)
0 0 1

aveca = U - ¥ = 4,06°.
Tenant en compte de cela, ’équation (4.5) a la forme:

mcosa —msina 0
RBk, = | msina mcosa 0 (4.11)
0 0 3

Finalement, la déformation macroscopique homogene observée peut étre exprimée
dans le repere défini par les axes principaux de la symétrie cubique K.

/73 n2
y S (04
. 771 COS ¢ ﬁsma 7-2 sin
- 1 o 2 n3 M2 A ns
RBgx, = MK,M™ = /5 sina Zcosa+ % 2 cos v + & (4.12)
M o 2 3 72 . n3
ﬁsma B COSCY+ 2 2 COS(V+ )

Pour faire ceci, on utilise la matrice de changement de base M, qui permet de passer
du repere Ky, [1, 5, k] = [100]5[011]5[011]5 au repere K. [,{,m] = [100]5[010]5[001]5
et qui a la forme suivante:

1 0 0
M=|0 ‘721 % (4.13)
0 -Z% »
Y

Quant au plan d’accolement, il fait un angle de 47,62° avec la direction [100]s et il
contient la direction [011]g = k. La normale n du plan d’accolement est donc définie
par le produit vectoriel entre k et OA dans le repere Ky,:

. . 0 cos U —sinW¥
ik, =kANOA=| 1 |A] sin¥ | =| cosV¥ (4.14)
1 0 0

Dans le repere K., les composantes de la normale au plan d’accolement sont obtenues
en tenant en compte la matrice de changement de base M entre les deux systemes
de coordonnées. En tenant également en compte ’angle ¥ déterminé ci-dessus, on
obtient alors:
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—sin ¥ —0,738
ik, = "'\‘}g"w =| 0,477 (4.15)
o —0,477

A 0,88° pres, le plan d’accolement calculé par la théorie phénoménologique simplifiée
peut étre indexé comme un plan du type (322).

b) Calcul du plan d’accolement a laide de la théorie phénoménologique compléte -
cas du glissement cristallographique

Dans le cas ou une des quantités 7; de Bk, n’est pas égale & 1, il faut introduire
une déformation a réseau invariant S, c’est - a - dire une déformation, qui ne change
pas les dimensions de la maille orthorhombique obtenues apres la déformation de
BAIN, pour obtenir un plan non distordu. Cette déformation & rcseau invariant est
considerée dans un premier temps comme un glissement cristallographique. En con-
sidérant les parametres de maille de la phase orthorhombique o (structure Cmcm)
on trouve que le plan le plus dense de cette structure est le plan (010) et que la
direction la plus dense dans ce plan est la direction [101]. Puisque les systémes de
glissement les plus faciles & activer sont normalement ceux qui contiennent les plans
et directions les plus denses d’une structure donnée, le systeme de glissement utilisé
dans les calculs est le systeme (010), [101],°. La déformation & reseau invariant
exprimeée par la matrice S peut étre décrite dans le repere K, [x,, ¥g, 2¢] = [101],,
[010], A [101],, [010],. Le cisaillement S s’exprime alors:

1 0 ¢
Sk, = 0 10 (4.16)
0 01

La matrice B peut également étre exprimée dans ce nouveau repere dans la forme:

a 0 m 0 0 a ¢ 0
Bi,=| ¢ 0 —a |- 0 o [0 01 (4.17)
01 0 0 0 ns d —a 0
avec:
' T u r_ c o

0 = P-t =
- = -

a utey a? " +c? "
V a a \/ a a

En faisant le produit F = SB on obtient;:

°L’index o signifie que ce systéme de glissement est defini dans la structure orthorhombique
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gD
(4.18)

A C
Fx,=| C E 0

0 0 D
avec:

27 C = 771a'C' = 7]30'6', D= 2, E = TII("2 + 773‘1'2,

A =ma* + nsc
Puisqu’un plan doit étre non distordu apres ’opération de B et de S, la matrice
F exprime une déformation a plan invariant. Pour ce type de déformation, tout
vecteur dans le plan non distordu ne change pas de longueur lors e I’op’eration de
F. Ceci s’exprime par:

9]l = F - ||<] (4.19)
avec ||g]l = |IZll, IZ]l = /IIZ]I? et ||Z]|* = Z*Z, ce qui conduit & I'cxpression:
B (FTF-1)-Z=0 (4.20)

Une condition nécessaire et suffissante pour avoir une déformation a plan invariant
est qu’une de valeurs propre de FTF soit égale a 1 ce qui revient trouver les valeurs
de g qui soient telles que:

det (FTF — 1) =0 (4.21)

Deux solutions sont alors obtenues pour g:

y:id(D2~1)~(AZ-[E'Z—1]—2-A-C2-E—E2+((,'2'l)) i)

D% (E?4+C?2-1)
Les deux solutions calculées g; » = + 1,965738 10~2 sont ensuite reinjectées dans le
produit FTF et les deux autres valeurs propres de FTF peuvent ¢tre obtenues. Pour

g1 et g3 on calcule les mémes valeurs propres, telles que A2 = 0,92028 et A\2 = 1,0633.
La diagonalisation de FTF permet d’obtenir la matrice de passage Po.

FTF=P,-A*. P! (4.23)

Les vecteurs colonnes de P, définissent un nouveau repere Kp [xp, ¥D, zp] dans
lequel FTF est diagonal:

X200
(FTF)KD=A2: 010 (4.24)
0 0 A
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La deuxieme valeur propre qui est égale a 1 signifie que yp reste invariant au cours
de I'opération de F. De ce fait, yp est contenue dans un plan non distordu.

La connaissance des deux autres valeurs propres permet de déterminer un autre
vecteur unitaire non déformé par 'opération de F dans le plan x, - zp:

(M-1)22+ (X -1)22=0 (4.25)

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

z ‘ 1— X

Apres la transformation, x et z deviennent x’ et z’ et on obtient:

z' Mz 1—A2 ,
7 B 51 . —_ 1 _ 4.27
Az - A2 —1 i (4:27)

Pour calculer la déformation macroscopique P; a l’aide de la théorie phénoménolo
gique complete il faut considérer maintenant la rotation R. Cetie rotation est une
rotation d’angle x - x” autour de ’axe ¢ dans le repere Kp

Dans le repere Kp deux vecteurs non déformés ijp = (0, 1, 0) et ii = (cos x;, 0, sin x)
se trouvent alors dans le plan d’accolement. L’angle y peut étre calculé a Paide
de la relation (4.26). La normale au plan d’accolement dans le repere Kp est alors
obtenue en faisant le produit vectoriel entre les deux vecteurs:

0 Cos sin
Mk, =yp Au=| 1 | A 0 = 0 (4.28)
0 sin x —cos \

En enjectant la valeur de x calculée, on obtient pour les deux différentes valeurs de
g le méme plan d’accolement dans le repere Kp:

0,73472
ik, = 0 (4.29)
—0,67837

On peut exprimer la normale 77 dans le repére cubique K, par la relation:

ik, = M, - Myg - Mgp - ik, (4.30)

Ici Mgp est la matrice de changement de base, qui permet de passer du repere K,
dans le repere Kp, My, est la matrice de changement de base entre K, et K, et M,
est la matrice de changement de base entre K. et K.
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On obtient deux possibilités pour les plans d’accolement dans le repere K. corre-
spondant aux deux valeurs de g (négative et positive):

0, 7590263 0, 7093585
ik (g1) = | —0, 3883085 et 7k (g2) = | —0,5071831
0, 5225856 0,4316915

Les deux solutions différentes correspondent au fait que le changement de signe de g
implique un changement de signe de certains éléments de matrices de changement de
base. Lors des calculs des changements de repere, ceci conduit & ces deux solutions
différentes.

Dans le tableau 18 sont donnés les écarts angulaires v; et v, entre les différentes plan
d’accolement déterminés expérimentalement et les deux solutions calculées. Dans
ces calculs, les signes des plans ont été négligés. De plus, les indices ont été ordonnés.
L’angle vy est ’angle entre le plan d’accolement expérimental et l¢ plan calculé pour
g1, tandis que v, correspond a I'angle entre la plan d’accolement, cxpérimental et le
plan calculé pour g,.

[ numéro de grain | v; / ° ‘ vy [° I
2 8,9 10,3
3 2,9 5,2
6 10,8 | 13,7
W 10,9 | 13,7
8 8,4 10,4
9 2,5 6,26
11 5,1 8,9
12 6,9 9,1
14 4.6 7,8
15 12,8 | 14,7
16 1,9 6,1
17 1.2 | 56
19 2,2 5,9
20 6,9 9.4
22 12,7 | 16

Tableau 18: Différence angulaire entre les plans d’accolement. cxpérimentalement
déterminés et les deux plans d’accolement calculés

Pour tous les plans d’accolement determinés une meilleure correspondance est ob-
tenue avec le plan calculé par g,.
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Aucune explication n’a pas pii étre trouvée pour ce fait. Par aillcurs, il est avancé
dans plusieurs travaux [129-131], que les deux solutions de g donnent des plans
d’accolement cristallographiquement équivalent. Il semble que cc ne soit pas le cas.
Seuls LIEBERMAN et al. rapportent aussi deux solutions différentes par des calculs
similaires. Puisqu’ils n’observent dans leurs expériences que de plans d’accolement
correspondant a une de leurs solutions, ils concluent que la solution la plus en accord
avec |’expérience est probablement énergétiquement plus favorahle que l'autre.

Par contre, si on essaie de trouver des plans ayant des indices cntiers proche des
deux solutions calculées, on constate que pour g; le plan d’accolcment calculé peut
étre identifié & 2,6° pres comme un plan (4 2 3), tandis que celui de g; est a 3,95°
d’un plan (4 3 2). De ce fait, les calculs & 1’aide de la théorie phénoménologique
complete fournissent un plan d’accolement, qui appartient a la famille {234}, ce qui
est en accord avec les observations expérimentales.

a) Calcul du plan d’accolement a laide de la théorie phénoménologique en introdui-
sant le maclage comme mécanisme activé pour obtenir un plan non distordu aprés
transformation

En plus des calculs décrits ci-dessus, la normale au plan d’accolement a été calculée
en utilisant le maclage pour réaliser la déformation a plan invariant S. Les calculs
ont été faits conformement a ceux detaillés par LIEBERMAN ot al. [132]. Ils se
basent sur ’hypotheése que la transformation martensitique d’une structure cubique
centrée donne de domains orthorhombiques en relation de macles. Le plan de macle
introduit dans les calculs est le plan (111) dans la structure orthorhombique; c’est
un plan qui a été également observé expérimentalement [45].

Comme dans le cas du glissement cristallographique, la premiere opération nécessaire
pour la modélisation de la transformation martensitique est la déformation de BAIN.
Cette déformation est illustrée pour les régions 1 et 2 dans la figure 102.

Les déformations de BAIN dans les reperes orthorhombiques des deux regions peu-
vent étre exprimées par les matrices:

h b
NE (0
B) = 0 == 0 éd Bf= 0 = (.1 (4.31)
0 0 = 0 0 T

La transformation de ces deux matrices dans le repere cubique conduit a:

\fi{h-kc) V2(=bte) 0 ﬁ“"“‘! 0 Vi =bte)

_Adng d4ag 4a Aag

B¢ = \/'2[1—I‘J+r) \/54(6-1-.?} 0 et BS = {JG % 0 (4.32)
0 v - V2(bte) g VAlb+e)

g 4ag dap



4 ANALYSE DES RESULTATS ET DISCUSSION 113

xi
x
=

a)

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

Apres cette déformation de BAIN les deux régions ne sont pas encore en relation de
macles cohérentes. Pour faire ceci une rotation supplémentaire R; est nécessaire et
la déformation résultante dans chaque région est alors:

P1 = RIBI et P2 = R2B2 (433)

Dans la figure 103, une coupe de la phase orthorhombique est présentée.

NN
2 M
A e U._"V.'
. ] * \'_/
N : \\\ W _K.V
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\ \ \ ><_\. . N
'.\2\ . /\ \ /
NN / 4“:.-\" .
2 533%3
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Figure 103: Coupe de la phase orthorhombique montrant la structure lamellaire
d’un volume relatif x pour la macle 2 et d’un volume relativ de (1-x) pour la macle
1. La ligne brisée 0A'B’...V' provient de la ligne droite 0V dans la structure cubique
de depart

Un volume de la phase cubique est transformé dans une structure lamellaire orthor-
hombique avec des domaines en relation de macle avec un volume relatif de x pour
la macle 2 et un volume relatif de (1-x) pour la macle 1. Une ligne ¥ = 0V qui était
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initiallement une ligne droite dans la phase cubique devient apris transformation
une ligne brisée 0A'B’...V'. Seule la distortion moyenne sur les regions maclées doit
étre considerée et il est alors suffisant de traiter la somme vectorielle V' =r =0A'
+ A'B' + ... + U'V' comme la transformée de 7. De ce fait on pent écrire:

r=(1—-2)Pr+zPr=[(1-2)P,+zBr=E.7 (4.34)

avec

La matrice E est la matrice qui décrit la distortion totale de la transformation. Elle
décrit alors dans le repére cubique de ce qui se passe avec un vecteur initial r dans
la phase cubique qui devient aprés transformation un vecteur r’

Les deux rotations R; et R, ne peuvent pas étre determinées (ln(-ctement a 'aide
du formalisme décrit jusqu’ici. La rotation relative R entre les denx regions maclées
est obtenue en imposant que les vecteurs OR et 05" dans la figure 102 a) doivent

coincider avec les vecteurs 0R” et 05" dans la figure b) pour assurer des macles
cohérentes. Ceci signifie que la rotation relative R doit mettre en coincidence les
plans R"0S" et R'0S’. Initialement ces deux plans étaient des plans (011) dans la
structure cubique et de ce fait la normale @ de ce plan a les mémes indices que ce
plan. Les deux normales de ces plans apres transformation, exprimees dans le repére
cubique, sont:

n.=B{-ii et n =B (4.36)

Finalement apres normalisation on obtient les deux normales telles que:

_ V2(=bte) V2(=btc)
) A—‘irlgN 4u.§N
n, = ‘/EG;’K;" et nl = —;'élw (4.37)
0
a \/j(b—i—cr
N -

avec:

20—=b+ ¢ : 2(b+ ¢ : « 2
N = J (—-——\/_(4“;_ )) + (%) - (a_ﬁ) (4.38)

L’axe de rotation Z = (21,22,23) est obtenu par le produit vectoriel de ces deux

normales et ’angle de rotation ¢ par leur produit scalaire. Ceci permet le calcul de
la matrice R.
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1 — 2z} cost + 22 z122(1 — cost) + z3sine  zy23(1 — cost) + zpsine
R = z2(l —cost) — z3sin¢ 1 — 22 cost + 22 z223(1 — cost) + z;sine
z123(1 —cost) + zpsint  z923(1 — cost) — 2z; sin¢ 1 — z2cost + 22
(4.39)

Puisque R est la rotation relative entre R; et R, I’équation 4.35 peut étre écrite de
la maniere suivante:

De ce fait:
E=RF (4.41)
avec

Cette matrice F obtenue, la poursuite des calculs est identique a celle utilisant le
glissement cristallographique dans le cas de la théorie phénoménologique complete
(voir chapitre précédent a partir de 1’équation 4.18). 1 faut donc diagonaliser main-
tenant la matrice F, en utilisant la matrice FT. On impose & nouveau la condition
suffisante et nécessaire que pour obtenir un plan non distordu aprés transformati-
on: une valeur propre du produit FFT doit étre égale a 1. Puisque la matrice F
contient cette fois-ci plusieurs éléments dépendant de x (dans le cas du glissement
cristallographique un seul élément de la matrice contenait un parametre inconnu
(g)) 'équation qui doit finalement étre résolue est du sixieme depré. Parmi les six
solutions possibles pour x, il y a 2 solutions représentant les valeurs maximales et
minimales [132].

Apres avoir fait tous les calculs conformement & ceux décrits dans le chapitre précéd-
ent, on obtient dans le repére principal cubique K. deux solutions différentes pour
les deux valeurs de x qui donnent deux plans d’accolement différents. Les deux plans
d’accolement ont les normales suivantes:

0,5493808 0, 5352022
nK.(macle 1) = | —0,5040082 et ik, (macle 2) = | —0,5016264
0, 6664506 —0,6796540

A 2,37° le plan d’accolement pour la solution appelée macle 1 correspond  un plan
(334) tandis qu’a 1,44° la solution appelée macle 2 correspond & un plan (334). Les
calculs de la normale au plan d’accolement sous I’hypothése que la déformation 3
plan invariant est réalisée par maclage conduisent alors & des plans qui appartiennent
a la famille {334}. Ces plans par contre ne correspondent pas avec les observations
expérimentales. De ce fait on est tenté de conclure que la déformation 3 réseau
invariant se réalise plutét par glissement cristallographique que par du maclage.
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4.3.6.3 Etude supplémentaire vérifiant les résultats de la théorie phénoménologique

Au cours de cette étude, les platelets martensitiques de deux échantillons (TN8701
et TN8703) ayant subi différents taux de déformation ont été analysés. Cette étude
a consisté dans un premier temps & la détermination des orientations individuelles
de grains dans lesquels des platelets martensitiques doivent étre ultérieurement ana-
lysés. Ensuite les angles v que font de différents types de platelets martensitiques
dans les grains dont les orientations individuelles sont connues ont été déterminés
par rapport a un repere macroscopique défini. En tenant en compte de la relation
d’orientation existante entre les phases 3 et o', les angles que font les traces des
24 variants martensitiques théoriquement possibles dans chaque grain, ont été cal-
culés dans le méme repere. Ceci a été fait sous I’hypothese que le plan d’accolement
éxistant entre les deux phases est celui obtenu lors par la théorie phénoménologique
complete en introduisant le glissement cristallographique (solution g;). Finalement
les angles déterminés expérimentalement et calculés ont été comparés pour chaque
grain.

Des orientations individuelles de 122 grains pour I’échantillon I'N8701 et de 144
grains dans le cas de 1’échantillon TN8703 ont été déterminées.

Les microstructures de ces deux échantillons sont présentées dans les figures 104 et
105 et les tableaux 19 et 20 montrent les résultats obtenues pour un certain nombre
de grains représentatifs.

On constate pour-la plupart des grains étudiés une bonne correspondance entre les
angles observés expérimentalement et I’angle que fait un de 24 variants possibles.
Le décalage angulaire est souvent inférieur & 5 °. Les erreurs de¢ détermination des
angles sont de I'ordre de 3 & 5° comme dans le cas précédent. L bon accord entre
les mesures expérimentales des angles et des prévisions théoriques montre que la
théorie phénoménologique avec le glissement cristallographique est capable dans ce
cas de prévoir le type des plans d’accolement.

A coté de ces platelets il y a dans certains grains, des platelets martensitiques faisant
un écart angulaire plus important avec la trace théorique la plus proche. Comme il a
été déja décrit dans le chapitre concernant la détermination expdérimentale des plans
d’accolement par analyse de deux surfaces, une dispersion des plans d’accolement
peut étre provoquée par P’apparition ou le changement important du champ de
contraintes local. Il serait donc imaginable que le champ local de containtes autour
de ces platelets martensitiques soit assez différent de celui dn reste du grain et
conduit de cette maniére & un plan d’accolement qui n’est plus du type {234}. Les
platelets concernés sont souvent tres petits et sont proches d’un joints de grains ou
les contraintes sont largement influencées par la proximité des grains voisins.

Une vérification directe et locale de cet effet n’est pas réalisée actuellement. Pour
vérifier cette hypotheése, la connaissance des champs de contraintes locaux dans
les grains concernés est nécessaire mais une telle détermination n'est pas réalisable
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. 5 i“b‘m-"l s ; 3
Figure 104: Cartographie de ’échantillon TN8701. 50 x
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F igufe 105: tfartographie de P’échantillon TN8703. 50 x
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\ grain | variant J RN I A’y/°_]
1 1 7 1,83 5,17
6 3 -59 -55,71 | 3,29

10 53 33,90 | 0,90
8 2 -55 -57,46 | 2,46
9 62 | 64,01 | 2,01
23 32 19,95 | 12,05
30 17 -41 -44,00 | 3,00
21 33 31,35 1,65
22 6 2,36 3,64
40 9 -23 -30,94 | 7,94
11 -36 -37,561 | 1,51
13 30 32,60 | 2,60
7 1 51 | -51,18 | 0,18
14 -71 -73,82 | 2,82
19 39 | 50,68 | 11,68
70 1 -59 -59,33 | 0,33
2 64 67,54 | 3,54
4 49 45,94 | 3,06
90 7 54 | 56,44 | 2.44
15 19 34,32 | 15,32
20 -42 -40,68 | 1,32
95 2 44 48,47 | 447
9 -68 -66,43 | 1,57
15 | -49 |-4561| 339
108 19 -41 -38,18 | 2,82
111 11 64 61,69 | 2,31
113 7 -55 -54,79 | 0,21
13 -14 -12,11 | 1,89
24 62 63,82 1,82
120 19 -64 -66,25 2,25_J

Tableau 19: Angles mesurés et calculés des traces martensitiques dans certains grains

de 1’échantillon TN8701
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| grain ] variant | Ymes/° | Yeal/® | Av/° ‘

2 1 43 43,36 | 0,36
3 -9 -10,95 | 1,95
6 36 |-37,19 | 1,19
13 35 41,51 | 6,51
3 4 -64 -66,71 | 2,71
11 90 88,98 1,02
24 -13 -10,68 | 2,32
12 11 -38 -37,99 | 0,01

16 -78 -67,04 | 10,96
17 27 | 2362 | 338
35 9 34 | 3451 051
20 54| 52,15 | 1,85
30 17 -41 -44,00 | 3,00
21 33 31,35 1,65
22 6 2,36 3,64

40 5 -87 -73,38 | 13,62
6 25 31,45 | 6,45
21 44 44,65 | 0,65
22 -28 -24.62 | 3,38
61 7 -63 -59,52 | 3,48
10 -5 -6,69 1,69
12 66 70,13 | 4,13
21 49 50,07 | 1,07
109 9 15 14,81 | 0,19
15 46 50,83 | 4,83

19 | -15 | -0,30 | 14,70
135 4 73 69,45 3,55
11 50 46,80 | 3,20
24 -62 -62,74 | 0,74
144 6 37 36,19 | 0,81
7 -51 -53,46 | 2,46

Tableau 20: Angles mesurés et calculés des traces martensitiques dans certains grains

de I’échantillon TN8703
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expérimentalement de maniere simple.

4.3.7 Conclusion

Les mécansimes de déformation activés dans l’alliage de B-Cez ont été étudiés au
cours de cette étude sur trois microstructures différentes. Une microstructure était
completement 3, les deux autres présentaient un certain pourcentage de phase o
suite a un deuxieme traitement thermique.

Les essais de traction suivants ont été poursuivis jusqu’a rupturc ou arretés apres
différents taux de déformation. Ces derniers ont permis d’étudicr aussi le compor-
tement du matériau lors de la décharge. Pour les trois microstructures étudiées
le méme taux de traction donne des charactéristiques mécaniques similaires. Tant
que l'on reste dans des déformation dans les limites du platean dans la courbe de
traction, une quantité similaire de martensite se retransforme cn 8 a la décharge.
Par contre, plus le taux de déformation est faible plus cette rclaxation due 2 la
retransformation de la martensite en phase meére intervient tot.

En ce qui concerne les microstructures apres traction, des platclets martensitiques
sont présents dans partiquement tous les grains des échantillons tractionnés jusqu’a
rupture et a 8%. Dans la microstructure tractionnée 2 5 % il y a trois categories de
grains; ceux qui contiennent pratiquement entierement des platelets martensitiques,
ceux qui en contiennent partiellement et ceux qui n’en contienncent pas.

Une analyse de systemes de glissement cristallographiques dans la phase 3 a été
réalisée pour I'échantillon tractionné & 5 %. Seuls les 2 systémes de glissement
{110} <111> et {112} <111> ont été déterminés. Ces 2 systémes ont été déterminés
dans des grains qui ne présentaient que du glissement cristallographique (pas de pla-
telets observables de la phase martensitique o dans ces grains au MET). Cependant,
pour tirer des conclusions plus fiables il faudra étudier un nombre de grains stati-
stiquement plus représentatif, ce que nous n’avons pu faire. Dans la poursuite de ce
travail, il devrait donc étre possible en travaillant sur un nombre (’éprouvettes plus
important d’obtenir de renseignements sur I'importance relative e chaque systéme
de glissement.

Quant a la déformation par transformation de phase martensitique une étude des
plans d’accolement a été réalisée. La détermination expérimentale par analyse des
traces martensitiques sur deux surfaces perpendiculaires fournit malgré une cer-
taine dispersion des résultats montrant que les plans d’accolement sont proches des
plans du type {234}. En calculant ensuite les plans d’accolement par la théorie
phénoménologique on constate que la théorie simplifiée ne fournit pas les plans ob-
servés. En appliquant la théorie compléte dans laquelle on utilise le glissement
(010)[101] dans la structure orthorhombique on obtient deux plans d’accolement
légerement différents qui sont tous deux proches des plans de la famille {234}.
Le plan obtenu pour un cisaillement négatif correspond mieux avec les résultats
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expérimentaux. Aucune explication physique ne peut pas étre donnée actuellement
pour ce résultat. Si on calcule les plans d’accolement en tenant compte du macla-
ge sur un plan (111) dans la structure orthorhombique, & nouveau les deux plans
d’accolement peuvent étre calculés. Mais ils ne sont pas en accord avec les observa-
tions expérimentales. Les résultats obtenues par calcul (plan d’accolement calculé
avec le glissement cristallographique et le cisaillement négatif) scmblent étre con-
firmés par les résultats obtenus sur deux autres échantillons. Dans ce cas, les angles
que font les traces martensitiques dans un certains nombre de grains avec la direc-
tion de laminage du repére macroscopique de ’échantillon ont ¢1é comparés avec
les angles que feraient les 24 variants martensitiques potentiels calculés. Pour un
grand nombre des traces martensitiques observées il existe toujours une variante
potentielle qui présente, en tenant en compte des erreurs expérimentales, un angle
proche de celui mésuré.
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5 Conclusion générale et perspectives

L’activation des différents mécanismes de déformation en fonction de la microstruc-
ture et 'influence de ces mécanismes sur le comportement mécanique de ’alliage
B-Cez ont été analysées. On a montré que 'activation des denx mécanismes de
déformation possibles (glissement cristallographique et transformation martensiti-
que) est fortement influencée par I’état microstructural du matériau.

En ce qui concerne 'influence des mécanismes de déformation sur les caractéristiques
mécaniques du matériau, une déformation par glissement cristallographique seule
conduit a des résistances mécaniques (limite d’élasticité) élevées mais également &
des ductilités moyennes. Une accomodation de la déformation imposée par trans-
formation martensitique de phase et glissement cristallographique améliore de la
ductilité. Simultanément la résistance mécanique diminue.

La transformation martensitique 3 — o est trés sensible aux changements mi-
crostructuraux. Pour que son activation soit possible il ne faut pas que la proportion
de la phase a (transformation 8 — «) soit importante. La transformation marten-
sitique contribue surtout a I’accommodation de la déformation imposée, si la phase
B posséde une stabilité mécanique faible et si la taille de grains ou de domaines 8
entre précipités a est suffisamment grande. Puisque la stabilit¢ mécanique de la
phase 8 n’est pas facilement accessible expérimentalement, le scul parameétre qui
peut servir comme critere pour 'activation de cette transformation martensitique
est la taille de grains / domaines 3. Indirectement ce parametre donne aussi une
indication sur la stabilité mécanique de la phase 3 puisqu’une augmentation de la
taille de domaines est liée a des taux de précipitation de la phase o plus faible et
conduit a une baisse de la stabilité mécanique de la phase £.

La contribution la plus importante de la transformation martensitique a I’accommo-
dation de la déformation imposée est observée pour une microstructure 100% 3 a
température ambiante. Dans ce cas la stabilité mécanique de la phase 3 est la
plus faible et la taille de grains est de l'ordre de grandeur de quelques centaines
de micrometres. Quant aux microstructures biphasées (a + (3) & la température
ambiante, seulement les traitements thermiques réalisés a 20 - 30°C en-dessous de
la température de transus 8 ont donné des microstructures qui se déforment parti-
ellement par transformation martensitique. La taille moyenne de domaines 8 entre
précipités o est de 'ordre de 3,5 & 4,5um dans ces microstructures. Pour tous les
autres traitements thermiques, les tailles de domaines 3 sont inférieures. Pour tou-
tes ces microstructures ce n’est que du glissement cristallographique qui accomode
la déformation imposée.

Les meilleurs compromis entre résistance mécanique et ductilité¢ sont alors obtenus
pour les microstructures qui, par une précipitation de la phase o limitée, possedent
de tailles de domaines 3 de I’ordre de 4um.

Pendant les essais de traction interrompus & certains taux de déformation, une di-
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minution marquée de I’élongation de I’éprouvette est observée lors de la décharge.
Cette diminution est due a une relaxation élastique du matériau suivie d’une relaxa-
tion partielle de la martensite formée. Plus le taux de déformation imposée est faible,
plus cette relaxation martensitique intervient rapidement. Le taux de rétraction de
I'éprouvette par cette relaxation est par contre du méme ordre de grandeur pour
toutes les éprouvettes étudiées, quels que soient leurs taux de déformations.
L’analyse des sytemes de glissement au MET dans les grains 3 on il n’y a que du
glissement cristallographique permet de déterminer Pactivation de 2 systémes de
glissement - {110}<111> et {112}<111>. Du fait du nombre limité de systémes
déterminés et de I’équiprobabilité déterminée, on ne pourra conclure sur 'importance
relative des systemes qu’en développant un travail systématique et statistique sur
un plus grand nombre d’éprouvettes.

La détermination expérimentale du plan d’accolement lors de la transformation 3 —
o’ donne des indices {hkl} proches de {234}. En utilisant la théorie phénoménolo-
gique, on a montré, que la théorie simplifiée n’est pas capable de prévoir ce ty-
pe de plan. Par contre ce type du plan peut étre calculé & 1'aide de la théorie
phénoménologique complete en utilisant le systéme de glissement (010)[101], systéeme
de glissement le plus facile & activer dans la phase martensitique) permettant de
réaliser ainsi la déformation a réseau invariant nécessaire dans la théorie. On uti-
lisant le maclage (111) au lieu du glissement les plans d’accolement calculés ne
correspondent pas aux observations expérimentales.

Par ailleurs on trouve une bonne correspondence entre les directions des traces de
martensite observables dans un grand nombre de grains et pour les deux microstruc-
tures étudiées et les directions des traces calculés pour les mémes grains a partir de la
théorie phénoménologique dans le cas du glissement cristallographique. Ceci semble
confirmer la pertinence du plan d’accolement déterminé de cette maniére.

Il faut encore entreprendre des études plus nombreuses sur les correlations entre
microstructures et proprietés mécaniques notamment en considérant la participation
relative de chaque systéme de glissement et/ou de la transformation 8 — a" sous
contrainte.

Les games de traitements thermiques qui ont été permis d’obtenir les meilleurs
compromis entre la limite d’élasticité et la ductilité ont été réalisés sur des petits
échantillons de laboratoire dans des conditions particulieres et avec un contréle précis
des températures de traitement thermique. Ce qui sous-entend que le passage & la
production industrielle devra nécessairement étre bien maitrisé. Une étude ultérieure
portant sur les échanges thermiques, ’homogéneité du traitement et sur I’influence
d’une probable oxydation sur les proprietés mécaniques des toles industrielles serait
donc souhaitable.

Comme nous ’avons montré dans cette étude, I’alliage 3 - Cez permet des variations
flexibles des proprietés mécaniques en fonction des traitements thermo - mécaniques.
Cet alliage permet de répondre ainsi a des besoins trés différents. Il peut donc étre
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une solution d’avenir pour un grand nombre d’applications industrielles variées.
P
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6 Deutsche Kurzfassung

6.1 Einleitung

Mit einer Dichte von 4,5 g/cm? bildet das Titan die Grenze zwischen den Leicht-
und Schwermetallen. Aufgrund dieser niedrigen Dichte und den gleichzeitig guten
mechanischen Eigenschaften hat das Titan Zugang zu einer ganzen Reihe von An-
wendungen in den unterschiedlichsten Bereichen gefunden. Stellvertretend sei hier
die Luft- und Raumfahtindustrie genannt, wo beispielsweise Turbinenschaufeln oder
auch Teile der Fahrwerkskonstruktion aus bestimmten Ti-Legierungen gefertigt wer-
den. Aber auch auf dem Gebiet der Medizintechnik erfahren Titanlegierungen als
Implantatwerkstoff ein immer gréBeres Interesse.

Eine Gruppe von Titanlegierungen, die in den letzten Jahren cin grofies Interesse
erfahren hat, ist die Klasse der metastabilen 3-Ti-Legierungen. l.egierungen dieses
Typs zeichnen sich beispielsweise dadurch aus, daf§ sie das giinstigste Verhiltnis
zwischen mechanischer Festigkeit und spezifischem Gewicht aller Legierungstypen
des Titans besitzen [1].

Die exakten mechanischen Eigenschaften derartiger Legierungen werden entschei-
dend durch ihre chemische Zusammensetzung und durch die genauen Herstellungs-
parameter beeinflusst. Bei letzteren spielen sowohl die Erschmelzungsbedingungen
als auch die nachfolgenden thermischen- oder thermomechanischen Behandlungen
eine wichtige Rolle.

Charakteritisch fiir metastabile -Ti-Legierungen ist die Tatsache, daB es ihre che-
mische Zusammensetzung erlaubt, nach einer Wirmebehandlung im Gebiet der
kubisch-raumzentrierten 8-Hochtemperaturphase und einer schnellen Abschreckung
ein Gefiige vorliegen zu haben, welches bei Raumtemperatur zu 100% aus S-Titan
besteht. Bei nachfolgenden Wirmebehandlungen unterhalb der #-Umwandlungs-
temperatur scheidet sich hexagonal dichtest gepacktes a-Titan aus. Die Menge die-
ser sich ausscheidenden Phase, aber auch ihre Morphologie und ihre Verteilung in
der Matrix beeinflussen nachhaltig die mechanischen Eigenschaften der betrachte-
ten Legierung. Aus diesen Erkenntnissen laBt sich ableiten, dall eine Einstellung
bestimmter mechanischer Eigenschaften mittels kontrollierter W armebehandlungs-
bedingungen, und somit definierter Beeinflussung oben genannter Parameter, reali-
siert werden kann.

Der Einfluf§ des Gefiiges auf die mechanischen Eigenschaften wird dadurch bewirkt,
da8 in Abhéngigkeit des konkreten Gefiigeaufbaus die Verformung von unterschied-
lichen Verformungsmechanismen (Versetzungsgleitung, Zwillingshildung, martensi-
tische Phasenumwandlung) getragen werden kann.

Untersuchungen von PHILIPPE [2] haben beispielsweise gezeigt. dall im Falle einer
Verformung, die ausschlieBlich durch Versetzungsgleiten erfolgt. cine hohe Festig-
keit aber nur eine nierdrige Duktilitit erreicht wird. Eine gleichzcitige Aktivierung
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der Zwillingsbildung oder einer verformungsinduzierten martensitischen Phasenum-
wandlung fiihren hingegen zu einem Anstieg der Duktilitat, sind aber gleichzeitig
mit einer Abnahme der Festigkeit verbunden (3,4]. Bisherige Untersuchungen lassen
den Schlufl zu, daB8 die Zwillingsbildung vor allem in biniren 3 - Ti - Legierungen
auftritt, in Legierungen, die mehrere verschiedene Legierungselemente aufweisen,
hingegen vor allem eine martensitische Phasenumwandlung erfolgt.

Wichtigstes Kriterium fiir das Initiieren einer Zwillingsbildung oder einer verfor-
mungsinduzierten martensitischen Phasenumwandlung ist die durch die chemische
Zusammensetzung bestimmte mechanische Stabilitit der 3 - Phase, welche nach-
folgend kurz als mechanische Stabilitat dieser Phase bezeichnet wird. Da in den
hier interessierenden Legierungen sowohl a-stabilisierende als auch S-stabilisierende
Elemente vorhanden sind, kann die mechanische Stabilitdt durch cine Ausscheidung
von o-Titan beeinflufit werden. Neben der mechanischen Stabilitit der 3 - Phase
spielt die Grofle der Korner der 3 - Phase, bzw. die GréBe der Dominen dieser
Phase zwischen den o - Ausscheidungen eine wichtige Rolle. Nach [9,10] kénnen
die mit der Martensitbildung verbundenen Umwandlungsspannungen in Bereichen
groBerer B-Korner bzw - Doménen leichter akkomodiert werden, wodurch diese eine
Aktivierung der Martensitbildung fordern.

Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Untersuchung der Aktivierung der verschiedenen
Verformungsmechanismen in Abhéngigkeit von Anderungen des (lefiiges und deren
Auswirkung auf die mechanischen Eigenschaften. Die Gefiigeinderungen werden
durch Einstellung definierter Warmebehandlungsparameter realisiert.

Die nachfolgend beschriebenen Untersuchungen wurden an einer metastabilen (-
Ti-Legierung durchgefiihrt, die Ende der 80er Jahre von dem franzosischen Unter-
nehmen CEZUS fiir Anwendungen in der Luft- und Raumfahrtindustrie entwickelt
wurde. Sie wird unter dem geschiitzten Handelsnamen $3-Cez vertrieben und besitzt
folgende nominelle chemische Zusammensetzung (in Gewichtsprozent): Ti - 5Al -
25n - 4Zr - 4Mo - 2Cr - 1Fe.

Die durchgefithrten Untersuchungen lassen sich in drei Bereiche unterteilen. Im
Rahmen einer ersten Versuchsreihe wurden drei verschiedene Zustinde, welche un-
ter Industriebedingungen eingestellt wurden, hinsichtlich ihrer Gefiige und ihrer
Verformungsmechanismen untersucht. Die Ergebnisse dieser U'ntersuchungen bil-
den den Ausgangspunkt fiir die Festlegung neuer (optimierter) Wirmebehandlungs-
parameter, welche zu verbesserten mechanischen Eigenschaften [ithren. Wahrend
in diesen beiden Untersuchungsabschnitten ein globaler Zusammenhang zwischen
Gefiige, Verformungsmechanismen und mechanischen Eigenschalten gesucht wird,
steht im dritten Abschnitt eine detailliertere Analyse der Verformungsmechanismen
im Mittelpunkt. Dies beinhaltet einerseits die elektronenmikroskopische Analyse
von Gleitsystemen, zum anderen die Untersuchung kristallographischer Charakte-
ristika des gebildeten Martensites. Dabei werden experimentell 11abitusebenen des
Martensites bestimmt und mit Habitusebenenberechnungen unter Anwendung der
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Phenomenologischen Theorie [130-132] verglichen.

6.2 Einleitende Untersuchungen an drei industriell herge-
stellten Gefiigezustinden

6.2.1 Durchgefiihrte Untersuchungen und experimentelle Befunde

Die nachfolgend dargestellten Untersuchungsergebnisse wurden an drei Proben er-
halten, welche unter Verwendung industrieller GroBanlagen vom franzosischen Titan-
und Zirkoniumhersteller CEZUS unterschiedlich behandelt wurden. Diese Untersu-
chungen waren Bestandteil eines Kooperationsvertrages zwischen dem Institut LE-
TAM und CEZUS. Die Warmebehandlungsparameter wurden gemeinsam in Anleh-
nung an bereits erhaltene erste Ergebnisse sowohl von CEzus [113,125] als auch vom
LETAM [9,10] definiert. Die nachfolgend mit E1 bis E3 bezeichneten Proben wurden
den auch in Tabelle 3 auf Seite 44 beschriebenen Warmebehandlungen unterzogen:

e EI: 800°C /1h/ WA
o E2: 800°C /1h/ WA + 600°C /8h/ LA
e E3: 920°C /1h/ LA + 800°C /1h/ WA + 600°C /8h/ LA

Die Abkiirzung WA steht hier fiir Waserabschreckung, LA bezcichnet eine Luft-
abkiihlung.

Ziel der Wiarmebehandlung E1 war es, durch Wahl einer Temperatur 90° unterhalb
der 3-Umwandlungstemperatur der untersuchten Legierung eine Struktur zu erhal-
ten, die nur einen beschrankten Anteil an ausgeschiedener a-Phasc enthilt. Hieraus
sollte eine niedrige mechanische Stabilitit der verbleibenden (3-Phase resultieren
und im Verlauf einer Zugverformung sowohl Versetzungsgleitung als auch Marten-
sitbildung beobachtet werden konnen. Fiir diese Struktur sollte cine vergleichsweise
hohe Duktilitdt und eine moderate Festigkeit erhalten werden. 3¢i Proben E2 soll-
te durch die zusétzliche Ausscheidung von a - Phase wihrend dev anschlieflenden
Alterungsglithung und der sowohl damit verbundenen erhéhten mechanischen Stabi-
litdt der 3 - Phase als auch der geringeren Doménengrofie der 3-Phase zwischen den
a-Ausscheidungen keine Martensitbildung mehr beobachtet werden kénnen. Dies
sollte sich im Vergleich zu E1 in einer hoheren Festigkeit und einer niedrigeren Duk-
tilitat widerspiegeln. Gefiigezustand E3 schlieBlich sollte den EinfluB einer vorange-
henden Rekristallisierung im § - Gebiet auf die nachfolgenden Wiirmebehandlungen
aufzeigen.

Die Ergebnisse der Zug- und Kerbschlagbiegeversuche, ebenfalls von CEZUS durch-
gefiithrt, sind in Tabelle 21 dargestellt.

Probe El weist mit 1049 MPa die niedrigste Streckgrenze und mit 1100 MPa die
niedrigste Zugfestigkeit auf. Durch eine zusitzliche Alterungsglithung (E2) wird
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Echantillon | R/MPa | Ry, ,/MPa | A/% | K;c / MPa /m
1 1100 1049 8,25 78.53
2 1294 1218 4,25 96,77
3 1224 1136 4,73 50,88

Tabelle 21: Mechanische Kennwerte der Proben E1 his E3

eine Erhéhung beider Werte um 169 MPa bzw. 194 MPa errcicht. Die beiden
entsprechenden Kennwerte der Probe E3 liegen zwischen denen der Proben E1 und
E2. Betrachtet man die Dehnungen, so findet man den groBten Wert mit 8,25%
fir die Probe E1. Fiir die Proben E2 und E3 werden um ca. 50% niedrigere
Werte ermittelt. Hinsichtlich der Bruchzahigkeiten ist festzuhalten, daB fiir den
Gefiigezustand der Probe E1 der hchste Wert ermittelt wurde, fiir £3 der niedrigste.
Schaut man sich die Gefiige der drei Proben an (Abbildungen 23 - 25 Seiten 46 und
47) so 1aBt sich feststellen, dal siamtliche Proben einen betrichtlichen Anteil aus-
geschiedener a-Phase aufweisen. Die Ausscheidungen besitzen dabei eine {iberwie-
gend lingliche Morphologie. Ein geringer Prozentsatz der Ausscheidung liegt auch
in kugelférmiger Form vor. Fiir die Probe E1 wird optisch der nicdrigste Anteil aus-
geschiedener a-Phase beobachtet, Probe E3 besitzt danach den hichsten Anteil an
dieser Phase. Mittels quantitativer Gefiigeanalyse wurden die mittleren Doméanen-
grofen® der 3 - Phase zwischen den o - Ausscheidungen bestimmt. Hierzu wurde
das Linienschnittverfahren herangezogen (vergleiche auch Abschnitt 3.7.1). Fiir die
drei Proben El bis E3 ergaben sich dabei folgende Werte: E1 = 0,88 + 0,29um, E2
= 0,65 + 0,20um und E3 = 0,33 £ 0,12um. Die auf Seite 40 in den Abbildungen
26 a) - c) dargestellten Verteilungen der 3 - Dominengrofen lassen sich durch eine
logarithmische Normalverteilung beschreiben. Diese wird haufig bei KérngroBen-
verteilungen beobachtet [126], da auf Grund der geltenden Volumenkonstanz das
Wachsen eines Kornes mit der Verkleinerung einer gewissen Anzahl benachbarter
Kérner verbunden ist. Somit ergeben sich grofie Haufigkeiten fiir das Auftreten
kleinerer Kérner wahrend grofiere Korner mit niedrigerer Haufigkeit auftreten.
Eine Untersuchung der wahrend der Zugverformung aktivierten Verformungsmecha-
nismen im Transmissionselektronenmikroskop (TEM) zeigt, dafl die Versetzungs-
gleitung als einziger Verformungsmechanismus festgestellt werden kann. Weder die
TEM-Untersuchungen noch die rontgenographisch ermittelten Interferenzdiffrakto-
gramme deuten auf die Existenz von verformungsinduziertem " - Martensit hin.

“Bei der quantitativen Bildanalyse wird eine mittlere freie Sehnenlange ernuttelt, welche in erster
Néherung der mittleren Korn- oder DoménengréBe gleichgesetzt wird
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6.2.2 Zusammenfassung und Diskussion der Ergebnisse

Generell zeigt sich, da durch unterschiedliche Warmebehandlungen Gefiigemodi-
fikationen erreicht werden konnen, die Anderungen der mechanischen Eigenschaf-
ten des untersuchten Materials bewirken. Eine bedeutende Rolle spielen vor allem
der Anteil, die Morphologie und die Verteilung der a-Phase in der 8-Matrix. Die
Erhohung des Volumenanteils dieser Phase in den Gefiigen der ’roben E2 und E3
fithrt im Vergleich zu Probe El zu einer deutlichen Erhéhung der Festigkeit bei
gleichzeitiger Abnahme der Dukrilitdt. Die Erhohung der Festigkeit ist mit der
hoheren Zahl von a/B-Grenzflichen verbunden, die in den Gefiigen der Proben E2
und E3 vorliegen. Diese Grenzflichen stellen Hindernisse fiir dic Versetzungsbewe-
gung dar und eine Erhéhung ihrer Zahl bewirkt folglich eine Frhéhung der Zahl
von Gleithindernissen pro Volumeneinheit. Es kommt folglich zu cinem vermehrten
Aufstau von Versetzungen an diesen Hindernissen und eine Weiterbewegung die-
ser Versetzungen kann nur durch eine Spannungserhéhung erfolgen. Beziiglich der
Duktilitatsabnahme ist anzumerken, daf durch die zusatzliche Alterungsglithung der
Proben E2 und E3 im Vergleich zu Probe El ein Gefiige vorliegt, welches sich aus ei-
ner festen gealterten S-Matrix und deutlich weicheren primaren «-Ausscheidungen
zusammensetzt [32]. Wahrend der Verformung fiihrt dies nun dazu, daf sich die
weichere Phase schon bei Spannungen plastisch verformt, bei denen sich die festere
Phase noch elastisch verformt. Die weiche Ausscheidung wirkt dadurch wie eine ,,in-
nere Kerbe* in der gealterten Matrix. An den Enden dieser ,Kerben“ kommt es zu
einer lokalen Spannungskonzentration, welche eine frithe Rifibildung und schliefllich
einen Bruch begiinstigt. Wahrend die vorangegangene (3-Rekristallisation keinen
bedeutenden EinfluB aud die bisher diskutierten Festigkeits- und Duktilitatswerte
hat (die Werte der Proben E2 und E3 haben die gleiche GréBenordnung), besitzt
diese Rekristallisation einen merklichen EinfluB auf die Bruchziihigkeit. Fiir die
Bruchzahigkeit spielt die ,Rauigkeit“ des Bruchweges eine bedcentende Rolle. Der
Bruch verlduft vornehmlich entlang der Phasengrenzen zwischen den o - Ausschei-
dungen und der Matrix. Die Bruchzahigkeit wird nun um so héher sein, je starker ein
sich ausbreitender Rifl abgelenkt wird. Folglich sind vereinzelt auftretende grébere
Ausscheidungen effektiver in der Riflablenkung als viele feine Ausscheidungen, da
der Rif} schnell von einer Ausscheidung zur néchsten iiberschwenken kann (vergleiche
Abbildung 15 auf Seite 29). Im Fall von Probe E3 besteht nun das Gefiige aus einer
Vielzahl feiner, langlicher, aneinanderstoBender Ausscheidungen. Dariiber hinaus
liegt im Gegensatz zu den beiden anderen Gefiigen die Ausscheidung der a - Phase
an den (3 - Korngrenzen in Form einer kontinuierlichen Schicht vor. Risse, die sich an
derartigen Korngrenzen bilden, konnen sich ohne groe Spannungscrhdhung entlang
dieser Korngrenzen betrachtlich ausbreiten. Im Falle der Proben 'l und E2 hinge-
gen wiirden Risse hiufig durch die diskoninuierlichen Ausscheidungen aufgehalten
werden. Fiir Risse, welche im Korninnern des Gefiiges der Probe 13 entstehen gilt,



6 DEUTSCHE KURZFASSUNG 131

daB ihr Ausbreitungsweg durch die hohe Anzahl vorhandener Auscheidungen recht
gerade ist, was ebenfalls niedrige Bruchzahigkeiten bewirkt. Folgerichtig wird die
hochste Bruchzahigkeit auch fiir das Gefiige mit den grébsten und wenigsten o -
Ausscheidungen (E1) beobachtet.

Hinsichtlich der aktivierten Verformungsmechanismen ist festzustellen, da§ die fiir
die Probe E1 erwartete Martensibildung nicht beobachtet werden konnte. Der Pha-
senanteil an « - Phase ist in diesem Gefiige deutlich hoher als der, der nach den vor-
angegangenen Untersuchungen zu erwarten gewesen wire. Die mittlere Domanen-
grofle der B-Phase, welche fiir Probe El in der GroBenordnung ciniger Mikrometer
erwartet worden war, liegt in allen drei Gefiigen unter einem Mikrometer. Bei allen
Warmebehandlungen hat sich folglich mehr « - Phase ausgeschicden als es die Vor-
untersuchungen abschétzen lieBen. Im Resultat dessen ist auch dic 3-Phase mecha-
nisch zu stabil geworden, um wahrend der Verformung eine verformungsinduzierte
martensitische Phasenumwandlung zu erlauben.

Diese Ergebnisse kénnen ihre Ursache darin haben, da$$ als Grundlage zur Festle-
gung der realisierten Warmebehandlungen Versuchsergebnisse herangezogen wur-
den, welche an vergleichsweise kleinen Proben im LabormaBstaly erhalten wurden.
Die technische Durchfiihrung der Warmebehandlungen erfolgte jedoch unter indu-
striellen Bedingungen an grofien Blechen. In diesem Fall sind schon aufgrund der
unterschiedlichen Probenabmessungen Unterschiede in den Aufhiciz- und Abkiihlge-
schwindigkeiten zu erwarten. Wahrend eine kleine Probe bei der Abschreckung in
Wasser beispielsweise niaherungsweise homogen abgekiihlt wird, kann es an grofien
Blechen durchaus zur Ausbildung eines Gradienten der Abkiihgeschwindigkeit tiber
die Blechdicke kommen. Das Blech wird am Rand schneller abkiihlen als im Kern,
wodurch es in der Blechmitte zu einer stiarkeren Ausscheidung von o kommen kann.
Somit werden die Untersuchungsergebnisse stark von der Lage der Proben im Aus-
gangsblech beeinflufit.

Ausgehend von diesen Uberlegungen werden nachfolgend die Ergehnisse einer neuen
Serie von Warmebehandlungen vorgestellt, welche unter Laborhedingungen reali-
siert wurden.
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6.3 Die neuen Gefiigezustinde
6.3.1 Charakterisierung des Ausgangsbleches

Zur Durchfithrung der neuen Warmebehandlungen wurde von CI1:ZUS ein Blech im
warmgewalzten Zustand geliefet, welches der gleichen Charge entnommen wurde,
der auch die im vorangegangenen Abschnitt untersuchten Proben entstammen. Die
Walztemperatur des Bleches lag zwischen 880 und 850°C. Das Warmwalzen erfolgte
in einer Reihe einzelner Walzstiche von einer Ausgangsdicke von 8] mm auf eine End-
dicke von 26mm. Das Gefiige des warmgewalzten Bleches ist in Abhildung 33 auf Sei-
te 55 abgebildet. Zahlreiche langliche, sowie einige kugelférmige -Ausscheidungen
sind sichtbar. Neben den beiden Phasen o und § kénnen im Roéntgendiffrakto-
gramm keine weiteren Phasen festgestellt werden. Desweiteren wurden unter den in
Abschnitt 3.2.2 beschriebenen Bedingungen im Zugversuch folgende Werkstoffkenn-
werte ermittelt: R,,, = 1339 MPa, R0z = 1167 MPa und A = 6,7 %.

Mittels Mikrosonde und EDX-Analyse am Raster-Elektronen-Mikroskop wurde die
chemische Zusammensetzung des Ausgangsbleches bestimmt, welche in Tabelle 22
widergegeben ist.

Ti / Al / Ee i Cr/ Zr / Mo / Sn/ 0/
% gew. | % gew. | % gew. | % gew. | % gew. | % gew. % gew. | % gew.
| Differenz | 592 [ 096 [ 2,13 [ 3,80 [ 338 | 175 | <0, |

Tabelle 22: Chemische Zusammensetzung des untersuchten 8-Cev - Ausgangsbleches

Die bestimmten Konzentrationen der einzelnen Legierungselemente weisen eine gute
Uberelnstlmmung mit der nominellen chemischen Zusammensetzing der untersuch-
ten Legierung auf.

6.3.2 Wahl und Durchfithrung der neuen Wirmebehandlungen

Fir die neu zu realisierenden Warmebehandlungen wurden die in der nachfolgend
aufgefithrten Tabelle 23 angegebenen Bedingungen gewihlt.

TLas. bezeichnet dabei die Lésungsglithtemperatur, Ty, die Temperatur der nach-
folgenden Aletrungsgliihung.

Die Probe TI920 sollte bei Raumtemperatur ein zu 100% aus J-Ti bestehendes
Gefiige aufweisen, da sie 30°C oberhalb der -Umwandlungstemperatur wihrend
einer Stunde gegliiht und anschlieBend in Wasser abgeschreckt wird. Die §-Phase
sollte in diesem Gefiligezustand die niedrigste mechanische Stabilitiit haben (alle die
a-Phase stabilisierenden Elemente (z.B. Al) sind in der 8-Phase zwangsgelést). Zu-
sammen mit der hohen zu erwartenden Korngréfie von 200 bis 300 pm sollte sich
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| Probe | Tpz. /°C |t/ h Abkiihlung Taw. /°C |t /h ‘ Abkiihlung
T1920 920 1 | Wasserabschreckung - - -
TI870 870 1 | Wasserabschreckung - - -
TI870A 870 1 | Wasserabschreckung 600 8 | Luftabkithlung
T1860 860 1 | Wasserabschreckung - - -
TI860A 860 1 | Wasserabschreckung 600 8 | Luftabkiihlung
T1850 850 1 | Wasserabschreckung - - -
TI850A 850 1 | Wasserabschreckung 600 8 | Luftabkiihlung

Tabelle 23: Parameter der neuen Warmebehandlungen

dieser Gefiigezustand bei einer Zugverformung durch verformungsinduzierte marten-
sitische Phasenumwandlung und durch Versetzungsgleiten verformen. Die Proben
TI870 bis TI850 sollten einen gewissen Phasenanteil an a besitzen, welcher jedoch
noch niedrig genug sein sollte, um auch in diesen Gefiigezustinden eine mechani-
sche Stabilitdt der 3 - Phase zu erhalten, die eine Teilverformuug durch marten-
sitische Phasenumwandlung ermoglicht. Durch die Variation der Temperatur der
Losungsglithung, kann der Einfluf der Menge ausgeschiedenen « auf das Einsetzen
der Martensitbildung untersucht werden. Die Zustande TI870A bis TI850A, welche
eine zusatzliche Alterungsglithung erfahren, sollten sich ausschliclich durch Verse-
tungsgleitung verformen, da in ihnen durch die zusétzliche Ausscheidung sekundiarer
a - Phase die die Martensitbildung férdernden Faktoren negativ heeinflusst werden.
Hinsichtlich der Durchfiihrung der Warmebehandlungen ist anzumerken, daB bei ei-
ner ersten Versuchsreihe, bei der die Proben in einem verschlossenen Behilter unter
Ar-Schutzgas in einem Ofen mit Luftatmosphére durchgefiihrt wurden, simtliche
Proben eine schwarze Oberflichenschicht aufwiesen. Die Dicke dieser Schicht be-
trug im Mittel 30 - 40 um. Mittels GDOES wurde die chemische Zusammensetzung
dieser Schicht bestimmt. Dabei ergaben sich deutlich erhéhte Kkonzentrationen an
Sauerstoff und Stickstoff in dieser Schicht, wie auch aus Abbildung 35 auf Seite
57 hervorgeht. Die hohe Sauerstoffkonzentration spiegelt sich in der hohen An-
zahl von a-Nadeln im Bereich der Randschicht wider, welche dadurch bedingt wird,
dal Sauerstoff ein a-stabilisierendes Element ist (vergleiche Abbildung 36 Seite 58).
Hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften einer mit einer derartigen Schicht be-
legten Probe zeigt sich im Zugversuch eine deutliche Versprodung im Vergleich zu
identisch warmebehandelten, nichtkontaminierten Proben. Dies geht auch aus den
Abbildungen 37 und 38 auf Seite 59 hervor, in der die Spannungs - Dehnungs - Kur-
ven zweler derartiger Zustinde verglichen werden. Als Grund fiir die Versprédung
konnen die vielen vorhandenen Grenzflichen zwischen den Phasen « und § angese-
hen werden, welche bevorzugte RiBbildungsorte darstellen [128]. Zusétzlich fiihren
bereits in der Schicht vorhandene Risse zu einem schnellen Bruch. Letztere werden
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durch thermische Spannungen bewirkt, die beispielsweise aus unterschiedlichen ther-
mischen Kontraktionen der Randschicht und des Kerngefiiges bei der Abschreckung
resultieren kénnen.

Zur Vermeidung jeglicher Kontamination der Proben wurden dicse schliellich bei
einem Vakuum von 10~® mbar in Ampullen aus Quarzglas eingeschweiBt und nach-
folgend wiarmebehandelt.

6.3.3 Charakterisierung der Gefiige vor der Verformung
Das Gefiige der Probe TI920 (siehe Abbildung 39 Seite 60) besteht aus equiaxia-

len 3 - Kornern einer mittlere Korngréfle von ca. 220 ym. Durch Untersuchungen
dieses Gefiigezustandes im TEM kann anhand schwacher Reflexe in den Punkt-
beugungsdiagrammen (vergleiche Abbildung 40 Seite 61) ein schr geringer Anteil
an athermischer w - Phase, welche sich durch thermische Spannungen bei der Ab-
schreckung gebildet hat, nachgewiesen werden. Gleichzeitig ist nach der Rekristal-
lisation noch eine hohe Anzahl von Versetzungen in dieser Probe zu beobachten.
Rontgenographisch kann die w - Phase in dieser Probe nicht nachgewiesen werden.
In den Gefiigen der Proben TI870 bis T1850, welche in den Abbildungen 41 - 43 auf
der Seite 62 abgebildet sind, kann ein gewisser Phasenanteil vorrangig langlicher o
- Auscheidungen festgestellt werden. Eine Klirung der Frage, ob es sich bei die-
sen Ausscheidungen um Plattchen oder Nadeln handelt, wird dnrch Untersuchung
dieser Ausscheidungen an zwei zueinander senkrecht stehenden 1'robenoberflichen
vorgenommen. Abbildung 44 Seite 63 zeigt eine entsprechendc rasterelektronen-
mikroskopische Aufnahme des Gefiiges der Probe TI870. Es ist zu erkennen, daf
sich die Ausscheidungen in leicht gekriimmter Form iiber die Kant« zwischen beiden
Oberflichen fortsetzen. Hieraus kann geschluifolgert werden, dafl es sich bei den
langlichen « - Ausscheidungen um Plattchen handeln muf.

Ein im Vergleich zu den Proben TI870 bis TI850 deutlich erhéhter Phasenanteil an o
- Phase wird fiir die zusétzlich gealterten Proben TI870A - TI850\ festgestellt (ver-
gleiche Abbildungen 45 - 47 Seiten 64 - 65). Neben den langen, groBen Plittchen,
die aus der vorangegangenen Losungsgliihung resultieren, werden wiahrend der Alte-
rung kleinere, sekundare a-Plattchen zwischen diesen ausgeschieden. Grundsitzlich
konnen fiir alle der untersuchten zweiphasigen Gefiige in den Rontgendiffraktogram-
men nur Interferenzen der a- und 3 - Phase festgestellt werden. In den héheren In-
tensititen der Interferenzen der o - Phase in den Diffraktogrammen der gealterten
Proben spiegelt sich der erh6hte Phasenanteil dieser Phase nach der Alterung wider.
Aus den Lagen der Interferenzmaxima der Rontgendiffraktogramme wurden die Git-
terparameter der beiden Phasen fiir die unterschiedlichen unverformten Gefiige be-
stimmmt. Die erhaltenen Werte sind in den Tabellen 24 und ?? dargestellt.

Es kann festgestellt werden, daf fiir die 3 - Phase der gréBte Qlitterparameter fiir
das zu 100% aus dieser Phase bestehende Gefiige erhalten wird. Dies ist damit zu
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| Probe [ag fom | ag / nm [ co / nm c/a |
T1920 | 0,3270
TI870 | 0,3254 | 0,2931 | 0,4757 | 1,6229
TI860 | 0,3256 | 0,2930 | 0,4754 | 1,6225
TI850 | 0,3252 | 0,2928 | 0,4751 | 1,6226

Tabelle 24: Gitterparameter der Proben TI1920, TI870, TI86() und TI850

| Probe [as /nm |a, / nm ¢ /mm| c/a |
TI870A | 0,3215 | 0,2928 | 0,4673 | 1,5963
TI860A | 0,3228 | 0,2936 | 0,4694 | 1,5989 |
TI850A | 0,3230 | 0,2936 | 0,4697 | 1,5999 |

Tabelle 25: Gitterparameter der Proben TI8T0A, TIS60A und TIS50A

begriinden, daB fiir diesen Gefiigezustand alle (auch die alphastabilisierenden) Le-
gierungselemente in dieser Phase zwangsgelost sind. Fiir die zweiphasigen Gefiige-
zustande wird folgerichtig ein leichter Abfall dieses Gitterparameters beobachtet.
Im Rahmen der in Kapitel 3.5.2 gegebenen maximalen absoluten (ienauigkeiten der
Gitterparameter von 1073, welche daraus resultieren, daB neben Effekten wie ei-
nes gewissen exzentrischen Praparatsitzes, einer gewissen Unebenheit der Probeno-
berfliche, einer gewissen Vertikaldivergenz des Primérstrahles und einer gewissen
Ungenauigkeit bei der Ermittlung des Glanzwinkels der betrachtcten Réntgeninter-
ferenz Interferenzen mit niedrigen Glanzwinkeln (Interferenzen mit héheren Glanz-
winkeln wiesen sehr niedrige Intensititen auf) verwendet wurden, ergeben sich fiir
die Gefiigezustande TI870 - TI 850 nahezu identische Gitterparameter fiir die beiden
untersuchten Phasen.

Nach der nachfolgenden Alterungsgliihung ist bei allen Proben cine deutliche Ab-
nahme des 3 - Gitterparameters festzustellen, welche fiir die Probe TI870AU, welche
die groBte Triebkraft fiir eine weitere a - Phasenausscheidung aufweist, am stirksten
ist.

Hinsichtlich der Gitterparameter der a-Phase ist weiterhin festzustellen, daB der
Parameter a fiir alle 6 verschiedenen Wiarmebehandlungen Werte besitzt, die in der
gleichen GroBenordnung und im Bereich des a - Gitterparameters des reinen a-Titans
liegen. Anders verhilt es sich mit dem Gitterparameters c. Fiir dic l3sungsgeglithten
Proben wird ein c-Parameter festgestellt, fiir den sich ein c/a-Verhiiltnis ergibt, wel-
ches nur wenig unterhalb des idealen c/a-Verhiltnisses liegt (¢/aigeal = \/g/—'}) Fir
die zusétzlich gealterten Proben fillt dieser Gitterparameter jedoch auf Werte nahe
dem des reinen a-Titans von ab, womit sich auch ein c/a-Verhaltnis nahe dem des
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reinen o-Titans ergibt. Der hohere c-Gitterparameter der losungsgeglithten Pro-
ben ist sicherlich in einer erhéhten Loslichkeit der 3-stabilisiercnden Elemente in
der a-Phase bei diesen erhohten Temperaturen begriindet. Die Atome dieser Legie-
rungselemente fiihren dann in den Gitterliicken offensichtlich zu ciner bevorzugten
Streckung des hexagonalen Gitters in Richtung der ¢ - Achse.

An allen zweiphasigen Gefiigezustanden wurde eine quantitative (icfiigeanalyse durch-
gefithrt. Dabei stand die Bestimmung der mittleren Dominengrifen der 3-Phase
sowie der mittleren Dicken und Léangen der plattchenformigen a-Aunsscheidungen im
Mittelpunkt. In den nachfolgenden Tabellen 26 und 27 sind, getrennt fiir die beiden
Phasen, die ermittelten Werte der unterschiedlichen Gefiige angegeben.

| échantillon | Buin/um | Bmax/pm | < B>/pm J
TI850A 0,19 10,69 [2.33 +£0,75 |
TI850 0,38 13,88 [ 2,75 £ 0,30 |
TI860A 0,19 11,63 |2,59 + 0,8% |
TI860 0,38 20,25 | 3,55 £ 1,10 |
TI870A 0,17 1517 [ 2,88 + 1,01 |
TI870 0,38 27 435141

Tabelle 26: Mittlere Doméanengrofen der 3 - Phase der verschicdenen zweiphasigen
Gefiige

| Ech. Laymin/pm | Lamee/pm | <L>,/pm | Do min/pm | Dismas/pm | <D>,/um ]
TI850A 1,88 50,25 8,13 + 2,92 0,38 1,50 0,88 £+ 0,25
TI850 113 4425 642 £ 186 0,38 1,69 | 0,63 £0,19
TIS60A 1,13 53,25 7,94 + 2,93 0,38 1,69 0,77 £ 0,27
TI860 1,13 44,25 6,09 £+ 1,90 0,38 1,13 0,67 £ 0,18
TIS70A 1,13 51,75 7,71 £ 2,54 0,38 1,69 0,67 + 0,23
TI870 0,94 38,25 5,68 + 1,70 0,19 1,69 0,74 £ 0,27

Tabelle 27: Mittlere Langen und Dicken der a-Plittchen in den verschiedenen
Gefiigen

Die mittleren B-Doménengréfen nehmen mit sinkender Glithtemperatur ebenfalls
ab. Aus der graphischen Darstellung dieses Sachverhaltes in Abhildung 50 auf Seite
69 geht hervor, daf§ diese Abnahme nahezu linear ist. Gleiches gilt fiir die anschlie-
Bend gealterten Proben. Bei den l6sungsgeglithten Proben bewirkt eine Temperatu-
rabsenkung um 10°C eine Abnahme der mittleren Doménengréfe um ca. 0,8 pm.
Zwischen zwei nachfolgend identisch gealterten Proben ergibt cine Abnahme der
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Temperatur der Losungsgliihung um den gleichen Betrag eine Ahnahme um ca. 0,3
pm. Aus den Verteilungsfunktionen der mittleren Doméanengrofien (Abbildungen 48
und 49 Seite 69 und 70) geht hervor, dafl diese wiederum durch eine lorgarithmische
Normalverteilung beschrieben werden konnen. Gleichzeitig fallt aul, daf hinsichtlich
der Verteilungen der Proben TI870 bis TI850 eine niedrigere Wiirmebehandlungs-
temperatur eine scharfere Verteilung bewirkt, die Streuung der einzelnen Werte also
mit sinkender Temperatur abnimmt. Vergleicht man die Differenz der mittleren 3-
Domaéanengrofle eines ungealterten und eines gealterten Gefiiges so stellt man fest,
daB diese mit steigender Losungsglithtemperatur zunimmt.

Im Falle der mittleren Léngen der o - Plattchen ergibt sich, daB je niedriger die
Losungsgliihtemperatur ist, desto langer sind im Mittel die Plittchen (siehe auch
Abbildung 51 auf Seite 70). Hinsichtlich der Dicken der Platichen fallt auf, daf§
diese nur eine sehr geringe Anderung wihrend der unterschiedlichen Warmebehand-
lungen erfahren. Die Dimensionsanderung der Ausscheidungen vollzieht sich daher
wahrscheinlich vorwiegend in der Ebene der Plattchen. Betrachtet man die Vertei-
lungen der mittleren Plattchenlangen und -dicken so kann die Verteilung der Dicken
in guter Néherung durch eine Normalverteilung beschrieben werden. Die Lingen-
verteilungen zeigen dagegen eine gewisse Ahnlichkeit mit den Verteilungen der 3 -
Domaénengréfien und kénnen somit durch eine logarithmische Normalverteilung be-
schrieben werden. In den Verteilungen der Plattchenlingen der gealterten Proben
fallen die erhohten Werte der Haufigkeiten kleinerer Plittchenlingen auf, die auf
die Ausscheidung sekundéren o - Ausscheidungen wihrend der Alterungsglithung
zuriickzufithren sind. Gleichzeitig werden in den gealterten Proben im Vergleich zu
den ungealterten Proben gréfiere Plittchenlingen gefunden, was darauf schliefen
lafit, daB wahrend der Alterung neben der Ausscheidung nener Plittchen auch ein
Wachstum der bereits vorhandenen priméren o - Ausscheidungen stattfindet.

6.3.4 Die Ermittlung der mechanischen Kennwerte im Zugversuch

Tabelle 28 faft die im Zugversuch ermittelten Kennwerte der verschidenen Proben
zusamimen.

Hinsichtlich der ermittelten Kennwerte kann festgestellt werden, daB die héchste
Duktilitdt und die niedrigste Streckgrenze fiir einen Gefiigeznstand erhalten wer-
den, der im Temperaturgebiet der Hochtemperaturphase gegliiht und anschlieBend
abgeschreckt wurde (Probe TI920). Wird die Gliihtemperatur unter die 8 - Um-
wandlungstemperatur abgesenkt (Proben TI870 bis TI850), so fiihrt die Ausschei-
dung von o und die damit verbundene Hartung der entsprechenden Gefiige zu einem
Anstieg der Streckgrenze und einer Abnahme der Duktilitdt. .Jo weiter dabei die
Temperatur abgesenkt wird, desto héher wird die Streckgrenze und desto niedriger
wird die Duktilitdit. Werden die Proben zusitzlich bei niedrigeren Temperaturen
gealtert (Proben TI870A bis TI850A), so ergibt sich im Vergleich zum ungealter-
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Probe | Rm /MPa | Ryos/ MPa | A /% |
T1920 1159 722 9,9
TI870 1200 862 8,5
TI860 1180 881 7,9
TI850 1198 1008 6,9
TI870A 1495 1389 4,9
TI860A 1481 1331 53
TI850A 1403 1273 6,1

Tabelle 28: Mechanische Kennwerte der 7 verschiedenen Geliigezustande

ten Zustand ein Anstieg sowohl in der Zugfestigkeit als auch in der Streckgrenze
von ca. 200MPa. Gleichzeitig erniedrigt sich die Dehnung. Den grofiten Unter-
schied der Festigkeits- und Dehnungswerte zwischen ungealtertem und gealtertem
Gefiige beobachtet man fiir die zweiphasigen Proben, bei denen dic Losungsgliihtem-
peratur am néichsten an der S-Umwandlungstemperatur liegt. Dics ist dadurch be-
griindet, dal mit steigender Losungsglithtemperatur der Anteil an ausgeschiedener
primérer a-Phase abnimmt und somit die im Gefiige verbleibende S-Matrix auf-
grund threr chemischen Zusammensetzung nach der Abschreckung eine relativ hohe
Triebkraft fiir eine weitere a-Aussscheidung aufweist. Im Zuge ciner nachfolgenden
Alterungsgliihung wird sich nun in diesem Gefiige mehr sekundiires o ausscheiden
als in einem Gefiige, welches einen héheren Phasenanteil an primirem o besitzt.
Der hohe Phasenanteil an sekundarer a - Phase in den gealterten Proben bewirkt,
wie schon im Rahmen der ersten Probenserie beschrieben, die deutliche Festigkeits-
steigerung und ebeso signifikante Absenkung der Dehnung.

Betrachtet man die mechanischen Eigenschaften in Abhangigkeit der aktivierten
Verformungsmechanismen so stellt man fest, da8 die hochsten Dehnungswerte in
den Gefiigen erreicht werden, welche neben der Versetzungsgleitung einen Teil der
aufgebrachten Verformung durch die Bildung verformungsinduzierten Martensits ak-
komodieren (Proben T1920, TI870 und TI860). Die Martensitbildung ist zu Beginn
der Verformung der dominante Mechanismus. Ihre Einsatzspannung liegt im Bereich
von ca. 7T00MPa, womit sich die vergleichsweise niedrige Streckgrenze dieser Gefiige-
zusténde erklart. Je hoher der Anteil der durch die Bildung verformungsinduzierten
Martensits akkomodierten Verformung an der Gesamtverformung ist, desto héher
sind die beobachteten Dehnungen.

Der hichste Anteil an gebildetem Martensit (ca. 18%) liegt in Probe TI920 vor.
Konform zu obigen Aussagen, weist diese Probe den hichsten Beitrag dieser Mar-
tensitbildung zur Verformungsakkomodation auf und besitzt somit die niedrigste
Streckgrenze und die héchste Dehnung aller untersuchten Gefiigezustinde.

Eine Verformungsakkomodierung einzig durch Versetzungsgleiten fithrt zu einem
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Anstieg der Festigkeit und einer Abnahme der Dehnungen. Dabci ist, wie schon am
Beispiel der in Kapitel 6.2.2 diskutierten Proben beschrieben, dicser Effekt um so
ausgepragter, je hoher der Phasenanteil an ausgeschiedener a-Phase ist.

6.3.5 Gefiigeuntersuchungen der zugverformten Proben

Das Gefiige der Probe TI920 (siehe Abbildung 61 auf Seite 75) weist nach der Zug-
verformung eine hohe Anzahl von Martensitplattchen in den Kornern der 3 - Phase
auf. Wahrend in einigen Koérnern nur eine Martensitvariante heobachtet werden
kann (in diesen Koérnern laufen eine Vielzahl von Plattchen nahezu parallel zuein-
ander von einer Korngrenze zu einer gegeniiberliegenden), weisen andere Korner
mehrere verschiedene Martensitkolonien auf. Im Rontgendiffraktiogramm kann die
" - Martensitphase ebenfalls nachgewiesen werden. Unter Anwendung eines in [51]
vorgeschlagenen Formalismus zur semiquantitativen Phasenanalyse des gebildeten
Martensits in zweiphasigen Gefiigen wurde dessen Phasenanteil in diesem Gefiige zu
ca. 18% bestimmt. Die ebenfalls aus dem Diffraktogramm ermitielten Gitterpara-
meter dieser orthorhombischen Phase (Cmcm-Struktur) ergeben sich zu: a = 0,301
nm, b = 0,491 nm und ¢ = 0,463 nm. Die sehr geringe Dicke der Martensitplattchen
geht aus der transmissionselektronischen Abbildung 62 auf Seite 76 hervor, aus der
selbige zu ca. 40 nm abgeschatzt werden kann.

Die rasterelektronenmikroskopisch untersuchten Gefiige der Proben TI870 bis TI850
(Abbildungen 63 - 65 auf Seite 77) weisen keine Unterschiede zu den entsprechenden
Gefiigen vor der Zugverformung auf. Neben der Gestalt der Spannungs - Dehnungs -
Kurven kann einzig mittels Rontgendiffraktometrie fiir die Proben TI870 und TI860
das Vorhandensein der martensitischen a” - Phase nachgewiesen werden. Im Diffrak-
togramm der Probe TI850 konnen diese zusétzlichen Interferenzen nicht gefunden
werden. In den lichtoptischen sowie Raster - Elektronenmikroskopischen Gefiige-
abbildungen aller drei Proben konnen keine Martensitplattchen gefunden werden.
Gleiches gilt fiir die Strukturuntersuchungen dieser Proben im 'I'KM. Dafiir weisen
die Proben in den beiden Phasen o und 3 eine Vielzahl von Versetzungen auf. Die
Versetzungen enden an den Phasengrenzen. Im Rahmen der TEM - Untersuchungen
(vergleiche Abbildungen 66 - 68 Seite 78) konnten keine Versetzungen detektiert wer-
den, die die Phasengrenze passieren, was nach der zwischen beiden Phasen existie-
renden BURGER - Orientierungsbeziehung fiir bestimmte Gleitsysteme zu erwarten
wire. Indiziert man die Punktbeugungsdiagramme wie in den Abbildungen dar-
gestellt, und beachtet man die Rotation zwischen Hellfeldbild und entsprechendem
Beugungsbild fiir eine gegebene VergoBerung so findet man, daB [iir die a-Plittchen
die a-Achse in Langsrichtung der Ebene dieser Plittchen liegt. Dies kann ebenfalls
als Indiz dafiir gewertet werden, daB es sich bei den linglichen o - Ausscheidungen
um Pléattchen und nicht um Nadeln handeln muf.

Hinsichtlich der gealterten Proben TI870A bis TI850A gilt ebenfalls, daB sich die
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Gefiige der Proben im Raster - Elektronenmikroskop vor und nach der Zugbeanspru-
chung nicht unterscheiden (vergleiche Abbildungen 69 - 71 Seiten 79 und 80). In den
Rontgendiffraktogrammen sind nur Interferenzen der Phasen o und (3 feststellbar.
Die im TEM beobachteten Gefiige, welche auf Seite 81 in den Abbildungen 72 bis 74
wiedergegeben sind, zeigen die kleineren, sekundéren « - Plattchen, die wahrend der
Alterung zwischen den gré8eren priméaren Plattchen ausgeschieden wurden. Wieder-
um kann eine hohe Anzahl von Versetzungen in beiden Phasen festgestellt werden,
welche an den Phasengrenzen liegenbleiben.

6.3.6 Zusammenfassung der Ergebnisse

Ausgehend von einem warmgewalzten Blech, welches der gleichen (‘'harge entstammt,
der auch die im vorangegangenen Abschnitt untersuchten Proben entnommen wur-
den, wurden durch Vakuumglithungen sieben verschiedene Gefiigeznstande erhalten.
Eine Glithung unter Ar - Schutzgas fithrte zur Ausbildung einer Oxidschicht auf der
Probenoberflache und einer nachweisbaren Versprodung dieser Proben.

Das Gefiige der (3 - 16sungsgegliihten Probe besteht aus im Mittel 220 gm grofen [ -
Kornern. Eine Glithung im Zweiphasengebiet nahe der # - Umwandlungstemperatur
fithrt zur Ausscheidung vorwiegend langlicher a - Ausscheidungen. Anhand einer
Untersuchung der Ausscheidung an zwei zueinander senkrechten I’robenoberflichen
konnte geschluBfolgert werden, dafl es sich bei diesen Ausscheidungen um Plattchen
und nicht um Nadeln handeln muf). Mit einer abnehmenden Glithtemperatur werden
diese Plattchen iim Mittel immer langer, ihre Dicken dndern sich hingegen kaum.
Werden diese zweiphasigen Gefiige anschlieflend gealtert, so scheidet sich sekundéare
a - Phase aus. Mittels quantitativer Gefiigeanalyse konnte jedoch ein gleichzeiti-
ges Wachstum der bereits vorhandenen priméaren Ausscheidungen vornehmlich in
Langsrichtung dieser Plattchen beobachtet werden. Die Dicken dieser priméren « -
Plattchen andert sich auch bei der Alterung kaum.

Eine rontgenographische Bestimmung der Gitterparameter der .3 Phase ergab den
groBten Wert fiir das Gefiige, welches vollstindig aus dieser Phase besteht. Eine
a - Ausscheidung fithrt zu einer leichten Abnahme dieses Gitterparameters. Diese
Abnahme ist fiir die gealterten zweiphasigen Gefiigezustande ain ausgepragtesten.
Die Gitterparameter der « - Phase reagieren unterschiedlich auf verschiedene Wiarme-
behandlungsregime. Der a - Gitterparameter lag fiir alle ungealterten und gealterten
Gefiige nahezu in der gleichen GréBenordnung. Der c¢ - Gitterparameter hingegen
lag in den ungealterten Proben um ca. 0,01 nm héher als in den gealterten Gefiigen.
Dieser Unterschied wird der unterschiedlichen Léslichkeit der 3 - stabilisierenden
Elemente in der o - Phase bei den unterschiedlichen Warmebehandlungstempera-
turen und einer offensichtlich bevorzugten Verstreckung der ¢ - Achse durch diese
Legierungselemente zugeschrieben.

Anhand der durchgefiihrten Zugversuche kann eine deutliche Becinflussung der me-
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chanischen Kennwerte durch Gefiigeveranderungen festgestellt werden.  Generell
gilt, daB die Ausscheidung von « - Phase zu einer Festigkeitsstcigerung und einer
Dehnungsabnahme fithrt. Verstarkt wird dieser Effekt durch cine angeschlossene
Alterung zweiphasiger, l6sungsgegliihter Gefiige, da dabei sehr fcine sekundare « -
Phase ausgeschieden wird.

Die mechanischen Kennwerte konnen aber auch in Abhingigkeit der wahrend der
Zugverformung aktivierten Verformungsmechanismen diskutiert werden. Dabei kann
festgestellt werden, daB die héchsten Duktilitdaten in den Gefiigezustdanden beob-
achtet werden, die sich neben Versetzungsgleiten auch teilweise durch martensitische
Phasenumwandlung verformen. Die Duktilitat ist dabei um so grifler, je hoher der
Anteil an verformungsinduzierter Martensitbildung ist.

Die verformungsinduzierte Martensitbildung konnte im Gefiige der reinen 3 - Probe
sowie in den zweiphasigen Gefiigen, der um 20 bis 30circ unterhalb der 8 - Um-
wandlungstemperatur geglihten Proben beobachtet werden. In den beiden letzteren
Gefiigen scheint einerseits der beschrankte Anteil ausgeschiedener primarer o - Phase
dafiir zu sorgen, daf} die verbleibende 3-Phase aufgrund der noch zwangsgelosten a-
stabilisierenden Elemente eine ausreichend niedrige mechanische Stabilitat aufweist.
Andererseits scheinen die §-DomanengréBen von 3,5 - 4,5 pum ausreichend grof zu
sein, um die mit der Martensitbildung in diesen Bereichen auftretenden Umwand-
lungsspannungen akkomodieren zu kénnen. Die zur Initialisierung der Martensitbil-
dung notwendigen Spannungen sind im Vergleich zur reinen 8 - I’robe jedoch héher,
wodurch leicht héhere Streckgrenzen bewirkt werden. Die auBcrdem schneller an-
steigende Spannung in diesen beiden Gefiigen fiihrt zu einer zeitigeren Aktivierung
des Versetzungsgleitens. Somit ist der Anteil, der durch Martensitbildung akkomo-
dierten Verformung in diesen Proben niedriger als in der reinen /4 - Probe.

Als Kriterium fiir das Einsetzen der verformungsinduzierten Martcnsitbildung kann
die mittlere Doménengrose der 3-Phase herangezogen werden, welche sich direkt
experimentell bestimmen 1dBt. Die erhaltenen Ergebnisse zeigen, daB 3-Doméanen-
grofien im Bereich von ca. 4 ym ausreichen, um in den zweiphasigen Gefiigen eine
Martensitbildung zu bewirken. Hier ist jedoch zu beachten, daf$ d¢r Ausscheidungs-
zustand eines Gefiiges von der Vorbehandlung des Materials (Erschmelzungsbedin-
gungen, Warmwalzregime etc.) abhingt und eine Verallgemeincrung fiir Proben
anderer Chargen nicht ohne weiteres méglich ist.

In einer im folgenden Abschnitt beschriebenen Untersuchung steht die Untersuchung
der Verformungsmechanismen im Mittelpunkt. Die im Rahmen der hier realisier-
ten Warmebehandlungen eingestellten Gefiige sind fiir diese Untersuchungen nicht
geeignet. Als problematisch ist vor allem die relativ hohe Versetzungsdiche vor der
Zugverformung anzusehen, wie dies am Beispiel des entsprechenden Gefiiges der
im B - Gebiet rekristallisierten Probe ersichtlich ist. Eine Bestimmung der einzel-
nen, wahrend der Zugverformung in der # - Phase aktivierten (ileitsysteme wird
durch diese hohe Ausgangsversetzungsdichte erschwert, da einerscits eine optische
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Unterscheidung zwischen bereits vorher vorhandenen und bei der Zugverformung
neu gebildeten Versetzungen unmdoglich ist. Andererseits bewirken die mit einer
hohen Versetzungsdichte verkniipften erhéhten inneren Spannungcen eine erschwerte
Indizierung von Kikuchi - Diagrammen, welche zur Orientierungsbestimmung des
Kornes, in dem die Gleitsysteme analysiert werden sollen, herangezogen werden
miissen. SchlieBlich ist fiir die Gleitsystemanalyse eine genaue I'cstlegung der Ver-
setzungslinie erforderlich, was in den bei héheren Verstzungsdichten vorliegenden
Versetzungsnetzwerken nicht ohne erhéhte Schwierigkeiten moglich ist. Daher wird
nachfolgend versucht, durch Modifizierung der Warmebehandlungsparameter diese
Versetzungsdichte abzusenken, um eine derartige Analyse durchfiihren zu kénnen.

6.4 Untersuchung der Verformungsmechanismen

Wie in den vorangegangenen Abschnitten dargestellt, eignen sich die bisher un-
tersuchten Gefiige nur unzureichend fiir eine detaillierte Analysc der wahrend der
Zugverformung aktivierten Verformungsmechanismen. Besonders die hohen Ver-
setzungsdichten in den Proben vor der Zugverformung erschweren eine transmis-
sionselektronenmikroskopische Bestimmung der aktivierten Gleitsysteme in der 3
- Phase. Aus diesem Grund werden weitere Warmebehandlungen mit dem Ziel
durchgefiihrt, die Versetzungsdichte in dieser Phase abzusenken und nachfolgend
eine entsprechende Analyse durchfithren zu konnen.

6.4.1 Wahl der Gliihbedingungen

Zur Absenkung der Versetzungsdichte in der 8 - Phase soll nachlolgend durch eine
Erhohung der 8 - Rekristallisationstemperatur erreicht werden. Die Abschatzung
der Versetzungsdichte geschieht dabei visuell am TEM”.

Die Erh6hung der Rekristallisationstemperatur bewirkt allerdings neben der verstark-
ten Ausheilung von Gitterdefekten auch einen starken Ansticg der Wachstums-
geschwindigkeit der rekristallisiserten Kérner. So wurde beispiclsweise fiir eine
wahrend einer Stunde bei 1200°C geglithte Probe eine mittlere Korngréfe von 1500
pm ermittelt. Da nun eine Kornvergroberung sowohl die Festigkeit. erniedrigt (HALL
- PETCH - Beziehung), als auch zu einer Duktilitatsabnahme fiihrt (in grobkérnigem
Gefiige ist im Vergleich zu feinkornigem Gefiige die kritische Spannung fiir die Rif-
bildung niedriger), ist dieser Effekt bei der Glithtemperaturwahl zn beriicksichtigen.
Die Glihtemperatur wurde somit zu 1000°C gewihlt. Alle drei geglithten Proben
wurden bei dieser Temperatur wiahrend einer Stunde rekristallisicrt. Eine der Pro-
ben wurde nachfolgend in Wasser abgeschreckt. Die beiden anderen wurden im Ofen

"Eine experimentelle Bestimmung, welche durch Auszihlen der Versetzungen mittels Digitalisier-
tablett am TEM oder durch réntgenographische Profilanalyse unter Verwendung einer Eichprobe
erfolgen kénnte, wurde im Rahmen der Untersuchungen nicht durchgefiihrt
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auf zwei Temperaturen unterhalb der 8 - Umwandlungstemperatur abgekiihlt, dort
wahrend einer Stunde geglitht und anschlieBend ebenfalls in Wasser abgeschreckt.
Durch diese zusétzliche Glithung wurde in diesen beiden Proben c¢in gewisser Pha-
senanteil an « - Phase ausgeschieden.

Die verschiedenen Glithungen sind in Tabelle 29 dargestellt.

[ Probe | Warmebehandlung

TN1000 | 1000°C / 1h / Wasserabschreckung

TN870 | 1000°C / 1h / Ofenabkiithlung auf 870°C / 1h / Wasserabschreckung
TN850 | 1000°C / 1h / Ofenabkiihlung auf 850°C / 1h / Wasscrabschreckung

Tabelle 29: Warmebehandlungsparameter einer dritten I’robenserie

6.4.2 Die Gefiige vor der Zugverformung

Die Gefiige der Proben sind in den Abbildungen 75, 77 und 78 aul den Seiten 85 und
86 abgebildet. In allen drei Gefiigen konnen equiaxiale 3 - Korner festgestellt wer-
den, deren mittlere Grofle zu 343 um bestimmt wurde. Die Tempceraturerhhung um
80°C im Vergleich zu Probe T1920 bewirkt also eine um nahezu 50% hohere mittlere
Korngrofle. Hinsichtlich der Versetzungsdichte ist festzustellen, daB sich diese durch
die hohere Temperatur leicht erniedrigt zu haben scheint, wie dics Abbildung 76 auf
Seite 86 vermuten 1a8t. Ungeachtet dessen, ist eine gewisse Anzahl von Versetzungen
sichtbar. Desweiteren weist das Punktbeugungsdiagramm wie auch schon im Falle
der Probe TI920 Spuren einer bei der Wasserabschreckung gebildcten athermischen
w - Phase auf. In den Gefiigen der Proben TN870 und TN850 sind irch die zuséitzli-
che Glithungen « - Ausscheidungen zu beobachten. Im Fall der Prohe TN870 werden
diese ausschlieBlich an den (3 - Korngrenzen beobachtet. Dabei scheidet sich diese
a - Phase in Form von kleinen, nahezu zueinander parallelen Plittchen aus. Eine
derartige Morphologie wird in der Literatur auch als allotriomorph "bezeichnet [33].
Zusétzlich zu diesen Ausscheidungen, weist die Probe TN850 o Ausscheidungen
auf, die in Form von zueinander parallelen Plittchen von den Korngrenzen ins Korn-
innere wachsen. Diese Plattchen scheiden sich an denjenigen /3 - Korngrenzen aus,
an denen sich vorab die oben beschriebene a - Schicht gebildet. hat. Somit scheidet
sich die « - Phase im Korninnern schon vor dem Erreichen einer o - Schicht an allen
Korngrenzen aus.

In den Réntgendiffraktogrammen sind aufgrund der geringen Phasenanteile der o -
Phase in den beiden entsprechenden Gefiigen keine ausgepragten Interferenzmma-
xima zu erkennen. Ebenfalls kann keine w - Phase nachgewiesen werden.
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6.4.3 Durchfiihrung der Zugverformungen

Aufgrund der oben beschriebenen Gefiige, sollten alle Proben dic aufgebrachte Ver-
formung durch verformungsinduzierte Martensitbildung und durch Versetzungsglei-
tung akkomodieren. Wie wir bereits im vorangegangen Abschuitt gesehen haben,
ist der Beitrag beider Mechanismen vom Verformungsbetrag abhiingig. Im Rahmen
der Zugversuche ist nun ein Verformungsgrad zu realisieren, der zur Aktivierung
beider Mechanismen fiihrt und somit deren nachfolgende Untersuchung gestattet.
Dies entspricht, wenn man sich die entsprechende Zugkurve von T1920 ansieht, ei-
nem Verformungsgrad, fiir den in der Spannungs - Dehnungs - Kurve der Beginn
des zweiten Streckgrenzen - Effektes (also des zweiten Anstieps des ,double yiel-
ding® - Effekts) beobachtet wird. Nach Erreichen dieses Verformungsgrades sollen
die Zugversuche anschlielend abgebrochen werden.

Zur Ermittlung des Grenzverformungsgrades wurde fiir eine Probe des Zustands
TN870 ein Zugversuch bis zum Bruch durchgefiihrt. Die erhalicne Kurve diente
dann als Referenzkurve fiir die Festlegung des Grenzumformgrades. Anhand dieser
Kurve wurde fiir die drei Gefiige eine Entlastung der Proben nach Erreichen von 8%
Gesamtdehnung festgelegt. Die Aufnahme dieser Entlastungskurve gestattet dann
die Untersuchung der partiellen Riickscherung des verformungsinduzierten Marten-
sits. Diese partielle Riickscherung erfolgt dadurch, daf§ sich beim Entlasten das in-
nere Spannungsfeld, welches zur Ausbildung des Martensits gefiilirt. hat, dndert, und
sich somit das Korn den gednderten Spannungverhiltnissen anpassen mufl. Fiir den
Gefiigezustand TN870 wurde eine zusétzliche Probe dadurch erhialten, da die Zug-
spannungsentlastung schon nach Erreichen von 5% Gesamtdchnung durchgefiihrt
wurde. Fiir diese Gesamtdehnung sollte der Beitrag des Versctzungsgleitens zur
Verformungsakkomodation deutlich geringer sein als bei 8%. Diese unterschiedli-
chen Verformungsbetriage gestatten nachfolgend fiir ein identisches Gefiige die Un-
tersuchung des Einflusses des Umformgrades und des damit verbundenen geinderten
inneren Spannungszustandes auf die Stirke der partiellen Riickscherung des Mar-
tensits.

Die in den Zugversuchen ermittelten mechanischen Kennwerte sind in der nachfol-
genden Tabelle 30 aufgefiihrt. Dabei bezeichnet 0y, die vor der Iontlastung erreichte
Maximalspannung, e o die unter der Annahme reiner elastischer Riickdehnung der
Probe verbleibende Gesamtdehnung®, &e10; die gesamte Riickdehnung der Probe
und o mare die Spannung, bei der in der Entlastungskurve der Ubergang von ei-
ner linearen Spannungsabnahme zu einer nichtlinearen hin erfolgl und welche dem
Einsetzen der Martensitriickscherung entspricht.

Die entsprechenden Spannungs - Dehnungs - Kurven sind in den Abbildungen 79 -
83 auf den Seiten 89 - 91 dargestellt.

8Zur Ermittlung dieses Wertes wurde die zu Beginn der Entlastung aufgenommene Gerade, die
die generelle elstische Riickdehnung der Probe ausdriickt, aud die Abszisse extrapoliert
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Ech. Omax | | Rpi0,2 [ | €retel / | Ereltot | | Erelel-Eretot | | Oimart /
MPa MPa % % 1 MPa

TN1000(8%) 1011 719 5,9 4.6 14 460

TN8701(Bruch) | 1079 | 700 | 89

TNS702(3%) | 1024 | 700 | 59 | 43 6 430

TN8703(5%) 886 | 703 3 14 LG 570

TN850(8%) 1021 | 693 | 58 | 43 .5 470

Tabelle 30: Aus den abgebrochenen Zugversuchen ermittelte mechanische Kennwer-
te der verschiedenen Gefiigezustinde

Prinzipiell kann fiir in allen Kurven der erwartete ,,double yielding* - Effekt fest-
gestellt werden. Fiir die Proben TN870 und TN850 ist dieser lcicht ausgepragter
als fiir den Zustand TN1000. Alle 5 Proben weisen Streckgrenzenwerte in der glei-
chen GréBenordnung von 700MPa auf. Hinsichtlich der 3 auf 8% Gesamtdehnung
verformten Proben kann festgestellt werden, dafi sowohl die Werte der vor der Ent-
lastung erreichten Maximalspannungen als auch die der nach der Iintlastung beste-
henden gesamten Restdehnungen nahezu identisch sind. Letzterer Wert gibt unter
Beachtung der Werte von ée1e an, da in allen drei Proben durch die partielle
Martensitriickscherung ein nahezu gleicher Betrag an Riickdehnung bewirkt wird.
Betrachtet man die entsprechenden Werte fiir die Probe TN8703, so stellt man fest,
daB dies auch fiir die auf nur 5% Gesamtdehnung verformte Probe gilt. Hinsichtlich
der Einsatzspannungen der Martensitriickscherung weist die Prohe mit dem niedrig-
sten Verformungsgrad die héchste Spannung auf. Bei ihr setzt folglich im Zuge der
Entlastung die Martensitriickscherung eher ein als bei den stirker verformten Pro-
ben, bei denen dariiberhinaus nahezu identische Werte fiir diese Einsatzspannung
erhalten werden.

6.4.4 Gefiigeuntersuchungen der Proben nach der Zugverformung

Die Gefiige der zugverformten Proben sind in den Abbildungen 84 - 88 auf den
Seiten 92 und 93 dargestellt. Generell sind in allen Gefiigen Plittchen des verfor-
mungsinduzierten Martensits zu beobachten. In den Gefiigen der I'roben, welche bis
zum Bruch oder bis auf 8% Gesamtdehnung verformt wurden, weisen dabei nahezu
alle Kérner diese Martensitpléttchen auf. Dabei ist festzustallen, a8 es eine gewise
Kornfraktion gibt, bei der jeweil nur eine Martensitvariante pro Korn auftritt und
diese Martensitplattchen von einer Korngrenze zu einer gegeniiberliegenden verlau-
fen. Eine andere Kornfraktion besteht aus Kérnern, bei denen michrere Martensit-
varianten in bestimmten Bereichen des Kornes vorhanden sind. 1%twas anders leigen
die Verhiltnisse bei der nur um 5% Gesamtdehnung verformten I’robe. Neben den
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Kornern, die ebenfalls fast vollstandig von Martensitplattchen belegt sind und einer
der beiden oben beschriebenen Kornfraktionen angehoren, gibt es Kérner, die entwe-
der gar keinen Martensit enthalten oder bei denen nur in bestimmten Kornbereichen
Martensitplattchen vorhanden sind.

In den Réntgendiffraktogrammen sind fiir die Probe TN1000 schwache Martensitin-
terferenzen zu erkennen. Fiir diese Probe wurde unter Verwendung des schon auf
Probe TI920 angewandten Verfahren der Phasenanteil an o - Martensit zu 9% be-
stimmt. Diese schwachen Martensitinterferenzen kénnen in den Diffraktogrammen
der anderen Proben nur vereinzelt oder gar nicht gefunden werdcn.

6.4.5 Bestimmung von Gleitsystemen in der 3 - Phase

Mit Hilfe des Transmissions-Elektronen-Mikroskops wurde unter Anwendung des in
Abschnitt 3.7.2.1 beschriebenen Verfahrens die Bestimmung von Gleitsystemen in
der 3 - Phase vorgenommen. Die Bestimmung erfolgte an der Prohe TN8703. Diese
wies aufgrund der niedrigen Gesamtverformung von 5% eine ausreichende Anzah!
einzeln beobachtbarer Versetzungen auf. Auch wenn fiir den niedrigen Verformungs-
grad die Verformungsakkomodation hauptsachlich durch die verformungsinduzierte
Martensitbildung bewirkt wird, so tritt doch ein gewisser Anteil an Versetzungsglei-
tung auf, fiir den die dabei aktivierten Gleitsysteme bestimmt werden sollten.

Die untersuchten Gleitsysteme sind in den Abbildungen 89 bis 96 auf den Seiten
94 bis 96 wiedergegeben. Die die jeweilige Kornorientierung anpgebenden Kikuchi
- Diagramme sind ebenfalls dargestellt. Die bestimmten Gleitsysteme sind in den
Abbildungen mit fortlaufenden Nummern gekennzeichnet.

In Tabelle 31 sind die 12 bestimmten Gleitsysteme zusammen mit den zugehorigen
SCHMID - Faktoren angegeben.

Es wurden zwei verschiedene Gleitsysteme, {110}<111> und {112}<111>, be-
stimmt. Dieses Ergebnif} ist konform mit vergleichbaren Untersuchungen, bei denen
Verformungsmechanismen in der Legierung TI20V untersucht wnrden [?,8]. Anhand
der SCHMID - Faktoren der Gleitsysteme kann festgestellt werden, daB die Gleitsyste-
me 2, 3 oder 10 aufgrund ihrer hohen Werte mit groBer Wahrscheinlichkeit wiahrend
der Zugverformung aktiviert wurden. Bei den Gleitsystemen mit niedrigen SCHMID
- Faktoren kann es sich hingegen einerseits um Versetzungen handeln, die vor der
Zugverformung bereits im Material vorlagen und im Rahmen der vorangegangenen
Herstellungs- und Bearbeitungsprozesse entstanden sind. Andercrseits ware es fiir
diese Gleitsysteme aber auch méglich, da$f sie wihrend der Zugverformung aktiviert
wurden. Dies wire dann denkbar, wenn sich in einem Korn der lokale Spannungs-
zustand beispeilsweise aufgrund einer gewissen, bereits vorhandenen Anzahl von
Versetzungen deutlich vom makroskopischen Spannungszustand unterscheidet. In
diesem Falle wiirden sich unter Verwendung des Schmid’schen Schubspannungsge-
setzes auch niedrige Werte fiir den Orientierungsfaktor dieser Gleitsysteme ergeben.
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| Nummer T Gleitsystem | SCHMID - Faktor—|
1 (101){111] |-0,12
2 (112)[111] | 0,47
3 (110)[111] 0,41
4 (211)[111] | 0,36
5 (211)[111] [-0,27
6 (101)[111] [-0,42
7 (110)[111] | 0,20
8 (211)[111] ]0,26
9 (101)[111] |0,38
10 (211)[111] |-0,43
11 (110)[111] | 0,13
12 (112)[111] [ 0,25

Tabelle 31: Gleitsysteme der 8 - Phase in der Probe TN8703 und zugehorige SCHMID
- Faktoren

Aus der geringen Anzahl bestimmter Gleitsysteme und der Tatsache, daf$ die An-
zahl der auf die beiden Typen entfallenden Gleitsysteme identisch ist, kann keine
SchluBfolgerung beziiglich des Beitrages beider Gleitsysteme zur Verformungsakko-
modation im Bereich bis 5% Gesamtverformung abgeleitet werdcn.

6.4.6 Untersuchung der verformungsinduzierten Martensitbildung 5 —
«

Ziel dieser Untersuchungen ist es, die kristallographischen Charakteristika der mar-
o, " . . 1 M

tensitischen o - Phase in den 8 - Kornern zu untersuchen. Spezielles Augenmerk

liegt dabei auf der Bestimmung der Habitusebene zwischen beiden Phasen.

6.4.6.1 Die experimentelle Bestimmung der Habitusebene

In einem ersten Schritt wurden die Habitusebenen zwischen den Martensitplattchen
und der 3 - Phase bestimmt. Die Bestimmung erfolgt an einem (iefiige der Probe
TN1000. Voraussetzung fiir die Habitusebenenbestimmung ist die Kenntnis der
Orientierung der Kérner, in welchen die Ermittlung durchgefiihrt werden soll. Die
Kornorientierungen der 22 untersuchten Koérner wurden mittels BSD im Raster-
Elektronenmikroskop ermittelt. AnschlieBend wurden die Winkel, die die Spuren
eines Martensitplattchens auf zwei zueinander senkrecht stehenden Oberflichen des
betrachteten Korns mit dem &ufleren Probenkoordinatensystem bilden, gemessen.
Dies ist schematisch und als Beispiel fiir ein Korn in den Abbildungen 97 und 98
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Abbildung 106: Pole der ermittelten Habitusebenen im Standartdreieck

auf der Seite 98 dargestellt. Eine Beschreibung der rechnerischen Ermittlung der
Habitusebene wird in Anhang B der Arbeit gegeben.

15 der 22 untersuchten Kérner wiesen auf den beiden rechtwinkligen Oberflichen
Spuren der Martensitpliattchen auf, welche fiir die Analyse herangezogen werden
konnten.

In Abbildung 106 sind die Pole der bestimmten Habitusebenen im Standartdreieck
dargestellt.

Trotz einer merklichen Dispersion der Ergebnisse kann festgstetllit werden, daf} eine
Reihe von verschiedenen Polen nahe beieinander liegen (vergleiche z.B. Kérner 3, 9.
11, 12, 14, 16, 17, 19).

Fiir die Dispersion der Ergebnisse konnen mehrere Faktoren verantwortlich gemacht
werden. Einerseits ist die Messung jedes einzelnen Winkels der Martensitplattchen
auf den beiden Oberflichen fehlerbehaftet. Dabei ist der MeBfehler um so gréfer, je
kiirzer das entsprechende Plittchen ist. Hinzu kommt eine weitere FFehlerkomponen-
te, die daraus resultiert, daff im Rahmen der metallographischen I’robenpréparation
die Kante zwischen den beiden untersuchten Probenoberflichen nicht exakt recht-
winklig sondern leicht gebogen ist. Insgesamt kann der so bedingtc¢ Meffehler zu 3°
bis 5° pro Martensitplattchen abgeschatzt werden.

Ein weiterer Grund fiir die Ergebnisdispersion ist nach NISHIYAMA [129] darin zu
sehen, daB die Matrix und das darin befindliche Martensitplattchen nicht vollkomen
kohirent zueinander sind. Dies fithrt an der Grenzfliche zwischen heiden zur Ausbil-
dung von Kohirenzspannungen, welche eine leichte Verschiebung der Habitusebene
bewirken. Wie Untersuchungsergebnisse an Stahl mit 1,78 % C zcigen, fithren dabei
schon sehr geringe Spannungen an der Grenzfliche zu einer merklichen Verschiebung
der Habitusebene.

Trotz der Dispersion findet man, wie bereits erwahnt, eine Reihe von Habitusebenen,
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welche nahe beieinander liegen. Desweiteren findet man, daf dicse Habitusebenen
alle nahe einer Ebene {234} liegen. Dies geht auch aus Tabelle 32 hervor, in der der
Winkel v zwischen der bestimmten Habitusebene (hkl); und einer entsprechenden

Ebene (hkl), des Typs {234} angegeben sind.

lgrain| hy [ k| | | hy [ ko [ 1y 7 /° |
2 [-0,74019 ] 0,26599 [-0,61756 [ 4 [ 2 [3 [ 7.0
: 0,53314 | -0,76416 [ -0,36308 | 3 [ 4 | 2] 1,9
6 |0,79790 |-0,56521 | 0,20950 | 4 | 3 [ 2| 9,8
7 ]-0,79895 | 0,20753 | -0,56495 | 4 | 2 | 3 | 10,0
8 [-0,75936 [ -0,59576 | 0,26162 | 4 | 3 [ 2| 6,6
9 1-0,34798 | 0,52918 [ -0,77387 | 2 | 3 |4 | 2,7
11 [-0,79223 [-0,29512 | 053218 | 4 | 2 | 3| 4.7
12 | 0,32236 | 0,55371 [-0,77369 | 2 | 3 [4 | 6,4
14 |-0,77447 [ -0,31439 [ 0,54937 | 4 | 2 [ 3| 3,9
15 1-0,75660 | 0,62567 | -0,19000 [ 4 | 3 [ 2| IL,1
16 | 0,33045 | 0,54367 [-0,76726 | 2 | 3 [ 4 | 2,4
17 | 0,76863 [-0,53590 | 0,34711 | 4 [ 3 [ 2] 0.8
19 | 0,75863 | 0,52193 [ -038995 | 4 | 3 [ 2| 2,5
20 | -0,57262 | -0,77065 [ -0,27965 | 3 [ 4 | 2] 5.5
22 ] 0,17766 | 0,53809 | -0,82395 | 2 | 3 [4 | 12,1

Tabelle 32: Winkel zwischen den experimentell bestimmten Habitusebenen und einer
entsprechenden {234} - Ebene

Die Winkeldifferenz zwischen beiden Ebenen liegt fiir die in den Kornern 3,9, 12, 14,
16, 17 und 19 bestimmten Habitusebenen unterhalb von 5°. Die groBten Differenzen
werden fiir die Korner beobachtet, deren Pole schon im Standart«dreieck die grofiten
Abweichungen aufwiesen und liegen in der GréBenordnung von 10° bis 12°.

6.4.6.2 Berechnung der Habitusebene fiir die Phasenumwandlung 3 — o mit Hilfe
der Phenomenologischen Theorie

Im Anschluff an die experimentelle Bestimmung der Habitusebenen wurde die fiir
die untersuchte Martensitumwandlung zu erwartente Habitusebene unter Verwen-
dung der Phenomenologischen Theorie berechnet. Eine detaillierte Vorstellung die-
ser Theorie und Présentation der Berechnungen ist in Abschnitt ... gegeben.

Die Phenomenologische Theorie basiert auf experimentellen Beobachtungen der mar-
tensitischen Phasenumwandlung (Wechsel des Kristallgitters, Existenz einer Habitu-
sebene, Existenz einer definierten Orientierungsbeziehung zwischen beiden Phasen)
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und versucht, diese mathematisch zu beschreiben. Dabei werden als einzige bekann-
te Groflen die Gitterparameter der beiden Phasen benétigt.

Die Phasenumwandlung wird dabei in drei Teilschritte unterteilt.. ISin erster Schritt
dabei ist die Uberfithrung des Ausgangskristallgitters in das cntsprechende Mar-
tensitkristallgitter. Dieses wird durch Stauchung bzw. Streckuny der Hauptachsen
eines den beiden Phasen gemeinsamen Koordinatensystems errcicht. Diese Verfor-
mung wird auch als BAIN - Verformung bezeichnet und in den Rechnungen durch
eine Matrix B ausgedriickt. Nach dieser Verformung ist eine existierende Habi-
tusebene verzerrt und gedreht. Da jedoch eine Habitusebene cine Ebene ist, die
wahrend der Phasenumwandlung weder verzerrt noch gedreht wird, miissen diese
beiden Effekte ebenfalls beriicksichtigt werden. Um eine unverzerrte Habitusebe-
ne zu erhalten, wird eine sogenannte gitterinvariante Scherung S cingefiihrt, welche
die Kristallstruktur der Martensitphase unverandert lait. Eine solche Scherung
kann entweder durch Versetzungsgleitung, Zwillingsbildung oder durch Kopplung
beider Mechanismen erfolgen. SchlieBlich muf nun die unverzerrte Habitusebene
noch gedreht werden, was mathematisch durch eine entsprechende Rotationsmatrix
R beschrieben wird.

Die gesamte Verformung P;, die durch die Martensitbildung hewirkt wird, ergibt
sich dann als Matrixprodukt der einzelnen Matrizen gemafl Gleichung 6.1:

Schaut man sich die Hauptkomponenten der BAIN - Verformung an, so stellt man
fest, dafl eine von ihnen nahezu null ist und somit in einer Haptachsenrichtung die
Kristallgitter nahezu identische Gitterparameter haben. In diesen Iall und unter der
Voraussetzung, dafl die beiden anderen Hauptachsenverformungen einer Stauchung
bzw. einer Streckung entsprechen, kann in erster Naherung angenommen werden,
da§ die Habitusebene nach der BAIN - Verformung bereits unverzerrt ist [51]. In
diesem Fall braucht die gitterinvariante Scherung nicht beriicksichtigt zu werden
und obige Gleichung vereinfacht sich zu:

P, =RB (6.2)

Wie man in Kapitel 4.3.6.2 der Abbildung 100 auf Seite 101 entnehmen kann, ist
obige Vereinfachung fiir die zu untersuchende Phasenumwandlnng anwendbar. Die
Habitusebenen wurden schlielich fiir die vereinfachte Theorie (Gleichung (6.2)) und
die komplette Theorie nach Gleichung (6.1) bestimmt.

a) Vereinfachte Phenomenologische Theorie:

Die im Rahmen dieser Theorie durchgefiihrte Berechnung fiihrt im kubischen Haupt-
achsensystem auf eine Habitusebene von (-0,738 0,477 -0,477). Dicse Ebene ist vom
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Typ {hkk} und liegt 0,88° von einer (3 2 2) - Ebene entfernt.

Ein Vergleich mit den experimentell bestimmten Ebenen weist keine Ubereinstim-
mung auf. Daraus kann geschluifolgert werden, dafl die angenommene Vereinfa-
chung in Frage zu stellen ist.

a) Komplette Phenomenologische Theorie:

In diesen Berechnungen wurde die Notwendigkeit einer gitterinvarianten Scherung
wahrend der Phasenumwandlung beriicksichtigt. Dabei wurde zucrst einmal ange-
nommen, daf§ diese durch Versetzungsgleitung realisiert wird. Als Gleitsystem flof
dabei das System (010)[101] der orthorhombischen Struktur in dic Rechnung ein, da
in Anlehnung an die Gitterparameter der orthorhombischen " - I’hase diese Ebene
die dichtest gepackteste ist.

Im Ergebnis der Berechnung erhilt man zwei Losungen fiir die Habitusebene. Diese
beiden Lésungen haben ihre Ursache darin, da8§ fiir die Gleitrichtnng zwei entgegen-
gesetzte Richtungen mit folglich unterschiedlichen Vorzeichen mdaglich sind. Diese
Vorzeichenanderung fithrt dann zu einer Vorzeichenianderung der Scherung g und
daraus resultierend einiger Matrixelemente in den einzelnen Matrizen. Somit erge-
ben sich nach den diversen Koordinatensystemtransformationen zwei unterschiedli-
che Losungen.

Auf das kubische Hauptachsensystem K. bezogen ergeben sich fiir cin negatives und
ein entsprechend positives g die beiden folgenden Lésungen:

0,75903 0, 70936
k. (g7) = | —0,38831 et ng(gt) =] —0,57718
0,52258 0, 13169

In der nachfolgenden Tabelle 33 sind die Winkeldifferenzen zwischen den experi-
mentell bestimmten Habitusebenen und den beiden berechneten I'henen aufgefiihrt.
Die Winkeldifferenz wurde dabei unter Vernachlissigung der Vorzeichen der Ebe-
nenindizes und entsprechendes Ordnen der Ebenenindizes ermittelt. Der Winkel v~
entspricht dabei dem Winkel zwischen experimenteller und fiir negative Scherung
berechneter Habitusebene, v+ bezeichnet den entsprechenden Winkel mit der fir
positive Scherung berechneten Ebene.

Es kann festgestellt werden, daf fiir alle experimentell bestimmtcn Habitusebenen
eine bessere I':Tbereillstilllxllullg mit der fiir negative Scherung bercchneten Ebene ge-
funden werden kann. Eine physikalische Erklarung der Tatsache. daf offensichtlich
eine negative Scherung fiir die Berechnung angenommen werden muf, kann jedoch
nicht gegeben werden. In einer Reihe vergleichbarer Arbeiten [129-131] wird im
Widerspruch zu obigen Ergebnissen berichtet, da beide Scherungen g zu kristallo-
graphisch dquivalenten Losungen fithren. Diese Behauptung wird jedoch von den
Autoren nicht bewiesen. Einzig LIEBERMAN et. al [132] berichten ebenfalls von zwei
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| numéro de grain [ v~ /° [ vF [ °]

2 89 | 10,3
3 2,9 5,2
6 108 | 13,7
7 10,9 | 13,7
8 84 | 104
9 25 | 6,26
11 5.1 8,9
12 6,9 9,1

14 4,6 7.8
15 128 | 14,7
16 1,9 6,1

17 1,2 5.6
19 2,2 5,9
20 6,9 9.4
22 127 | 16

Tabelle 33: Winkeldifferenz zwischen experimentell bestimmten und berechneten
Habitusebenen

unterschiedlichen Losungen. Da sie jedoch experimentell nur labitusebenen fest-
stellten, die einer der beiden Losungen entsprechen, wurde darans geschluifolgert,
daf diese Losung die energetisch giinstigere zu sein scheint.

Versucht man, eine Ebene zu finden, deren ganzzahlige Indizes nahe den beiden
errechneten Ebenen sind, so findet man, daf§ die fir negative Scherung berechnete
Habitusebene nur 2,6° von einer Ebene (4 2 3) entfernt liegt. IFiir die andere Ebene
ergibt sich eine Winkeldifferenz von 3,95° zu einer (4 3 2) - Ebene. Unter diesem
Gesichtspunkt liefern beide Losungen Habitusebenen, die zur Familie {234} gehoren,
und mit den experimentellen Ergebnissen iibereinstimmen.

Alternativ zu obigen Habitusebenenberechnungen wurde unter Anwendung eines
von LIEBERMAN et al. [132] aufgestellten Formalismus eine Habhitusebenenberech-
nung unter der Hypothese durchgefiihrt, daB die gitterinvariante Scherung durch
Zwillingsbildung realisiert wird. Dabei wurde als Zwillingsebenc cine (111) - Ebene
der orthorhombischen Martensitstruktur angenommen, wie diesc auch experimentell
unter anderem von WILLIAMS [45] ermittelt wurde.

In Analogie zum Formalismus der vorangehend beschriebenen Hahitusebenenberech-
nungen wird wiederum davon ausgegangen, dafl bei einer martensitischen Phasenum-
wandlung eine Ebene zwischen den beiden Phasen existieren muli, welche im Mittel
unverzerrt sein soll und damit zu einer minimalen Dehnungsenergie zwischen beiden
Phasen fiihrt und welche damit die Habitusebene darstellt. Als notwendige und hin-
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reichende Bedingung fiir die Existenz dieser Habitusebene gilt erncut, daf eine der
Hauptachsendehnungen wahrend der Umwandlung null sein mufi. Aus Untersuchun-
gen der Gitterparameter der beiden an der Umwandlung beteiligten Phasen wurde
jedoch von den obigen Autoren festgestellt, daff die bei der Umwandlung gebildete
Phase inhomogen sein mufl und dafl diese Inhomogenitat durch das Enstehen von
zueinander in Zwillingsbeziehung stehenden martensitischen Bercichen gegeben sein
kann. Somit liegt dem angewandten Formalismus die Annahme zugrunde, daf§ sich
aus der kubisch raumzentrierten 8 - Phase im Zuge der martensitischen Phasen-
umwandlung unterschiedliche o - Bereiche bilden, welche in Zwillingsorientierung
zueinander stehen.

Die ausfiihrliche mathematische Beschreibung der Berechnung der Habitusebene un-
ter Anwendung des von LIEBERMAN et al. [132] aufgestellten Formalismus ist auf
den Seiten xxx - xxx wiedergegeben. Da diesem Formalismus in weiten Teilen die
gleichen Annahmen wie bei der Habitusebenenbestimmung mit Versetzungsgleitung
zugrunde liegen, sind auch die mathematischen Operationen an mehreren Stellen
identisch.

Im Endergebnis der Berechnungen ergeben sich in Analogie zu den Berechnungen
unter Verwendung der Versetzungsgleitung ebenfalls zwei Losungen:

0, 5493808 0,5352022
ik (Zwilling 1) = | —0, 5040082 et  nk (Zwilling 2) = | —0,5016264
0, 6664506 —0,6796540

Erstere Ebene liegt 2,37° von einer (334) - Ebene entfernt, fiir die zweite Losung
ergibt sich eine Winkeldifferenz von 1,44° zu einer (334) - Ebene. Die fiir die or-
thorhombische (111) - Zwillingsbildung berechneten Habitusebenen liegen nahe an
Ebenen des Typs {334} und weisen damit keine Ubereinstimmung mit den expe-
rimentellen Befunden auf. Daraus kann abgeleitet werden, daf8 die gitterinvariante
Scherung zum Erhalt einer unverzerrten Habitusebene im Falle des orthorhombi-
schen o - Martensits mit hoher Wahrscheinlichkeit durch Versetzungsgleitung unter
Aktivierung des orthorhombischen Gleitsystemes (010)[101] erfolgt.

6.4.6.3 Anwendung der Ergebnisse der Phenomenologischen Theorie

Im Anschlu an die Habitusebenenberechnungen wurde die Richtigkeit der Ebene,
fiir die die beste Ubereinstimmung zwischen experimenteller Beobachtung und Be-
rechnung erhalten worden war, an zwei weiteren Proben - TN8701 und TN8703 -
iiberpriift. Diese beiden Die Proben reprisentieren zwei unterschiedliche Verfor-
mungsgrade und ihre Gefiige sind in Form einer Kartographie in den Abbildungen
102 und 103 auf den Seiten 111 und 112 abgebildet. An der Probe TN8701 wurden
die Orientierungen von 122 Kérnern ermittelt, fiir die Probe 1'N8703 betrug die
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untersuchte Kornanzahl 144. AnschlieBend wurden die Winkel aller in den entspre-
chenden Kornern beoachtbaren Spuren der Martensitplattchen gegen die Walzrich-
tung des auBleren Koordinatensystems bestimmt. Ebenfalls wurden fiir diese Kérner
die entsprechenden Winkel aller 24 symmetrischen Martensitvarianten in diesem Ko-
ordinatensystem berechnet, die sich fiir die Habitusebene, welche sich fiir negatives
g unter Verwendung der kompletten Phenomenologischen Theorie ergeben hatte,
ergeben. Die so erhaltenen Winkel konnten nachfolgend verglichen werden. In den
Tabellen 34 und 35 ist ein Vergleich der gemessenen und berechneten Winkel (vexp
bzW. Yiheo) fiir eine ausgewidhlte Anzahl von Koérnern angegeben.

Fiir beide Proben kann festgestellt werden, daf fiir die tiberwiegende Mehrzahl der
Martensitplattchenspuren eine gute Ubereinstimmung der experimentell bestimm-
ten Winkel mit einer der 24 symmetrischen Varianten gefunden werden kann. Es
treten jedoch in beiden Proben vereinzelt auch Plattchen auf, fiir die eine Win-
keldifferenz von 10° und dariiber gefunden wird. Bei diesen stirker abweichenden
Martensitplattchen féllt aber auf, daf fir die anderen im gleichen Korn befindlichen
Martensitplattchen eine gute Winkelkorrespondenz festzustellen ist. Ursache fiir die
vereinzelt hohen Abweichungen kénnte, wie schon in Abschnitt 6.1.6.1 angegeben,
die Existenz 6rtlich stark unterschiedlicher Eigenspannungsfelder scin, welche zu ei-
ner starken Dispersion der Habitusebenen fithren kénnen. Diese Vermutung stiitzt
sich auf die Beobachtung, dafl es sich bei den abweichenden Martensitplattchen meist
um sehr kleine Plattchen in unmittelbarer Nihe einer Korngrenze handelt und so-
mit das Spannungsfeld des Nachbarkornes zu einer Anderung des Spannungsfeldes
unmittelbar an der entsprechenden Korngrenze fithren konnte. Ohne die Kenntnis
der lokalen Spannungsfelder in einem Korn, welche einer direkicn experimentellen
Bestimmung nicht zuginglich sind, kann diese Hypothese jedoch nicht bestitigt
werden.

6.4.7 Zusammenfassung der Ergebnisse

Die mechanischen Eigenschaften sowie die wahrend einer Zugverformung aktivierten
Verformungsmechanismen wurden an drei verschiedenen Gefiigen untersucht. Die
Warmebehandlungsparameter wurden aus den Ergebnissen der vorangegangenen
Probenserie abgeleitet. Ein bei Raumtemperatur vollstindig ans 3 - Phase beste-
hendes Gefiige sowie zwei zweiphasige a + 3 - Gefiige wurden eingestellt, deren o -
Anteil durch unterschiedliche Gliihtemperaturen variiert.

Die Zugversuche wurden fiir eine Probe bis zum Bruch, fiir vier andere Proben bis
zum Erreichen einer bestimmten Verformungsgrades durchgefiihrt. Letzteres ge-
stattete die Untersuchung des Materialverhaltens bei Entlastung. Im Rahmen der
Zugversuche konnte festgestellt werden, dafB fiir alle drei unterschiedlichen Gefiige
gleiche Verformungsgrade zu nahezu identischen Festigkeits- und Duktilitdtskenn-
werten fiihren. Die Ausscheidung der geringen o - Phasenanteile in den beiden
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lﬁrain l variant |'yexp/° | Veheo/® | AY/° I

1 1 7 183 | 517
6 3 59 | -55,71 | 3,29
10 53 | 53,90 | 0,90
8 2 55 | 57,46 | 2,46
9 62 | 64,01 | 2,01
23 32 | 19,95 | 12,05
30 17 41 | 44,00 | 3,00
21 33 | 31,35 | 1,65
22 6 2,36 | 3,64
40 9 23 | -30,04 | 7,94
11 36 | -37.51 | 1,51
13 30 | 32,60 | 2,60
47 1 51 | -51,18 | 0,18
14 71| 73,82 | 2,82
19 39 | 50,68 | 11,68
70 1 59 | 5933 | 0,33
2 64 | 6754 | 3,54
4 49 | 45,94 | 3,06
90 7 54 | 56,44 | 2,44
15 19 | 34,32 | 15,32
20 42 | 40,68 | 1,32
95 2 44 | 48,47 | 4,47
9 68 | -6643 | 1,57
15 49 | 4561 | 3,39
108 19 41 | 38,18 | 2,82
111 11 64 | 61,69 | 231
113 7 55 | 54,79 | 0,21
13 14| -12,11 | 1,89
24 62 | 63,82 | 1,82
120 19 64 | 66,25 | 2,25

Tabelle 34: Experimentelle und berechnete Winkel mit der Walzrichtung der Spuren
der Martensitplattchen einer ausgewihlten Kornanzahl der Probe T'N8701
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[grain l variant | Yexp/° | Vtheo!/® | AY/° ]
2 1 43 43,36 | 0,36
3 -9 -10,95 | 1,95
6 -36 | -37,19 | 1,19
13 35 41,51 6,51
3 4 -64 | -66,71 | 2,71
1 90 | 8398 | 1,02
24 -13 | -10,68 | 2,32
12 11 -38 | -37,99 | 0,01
16 -78 | -67,04 | 10,96
17 27 23,62 | 3,38
35 9 =34 | -34,51 | 0,51
20 94 52,15 1,85
30 17 -41 -44,00 | 3,00
21 33 31,35 1,65
22 6 2,36 3,64
40 5 -87 | -73,38 | 13,62
6 25 31,45 | 6,45
21 44 44,65 | 0,65
22 -28 -24.62 | 3,38
61 7 -63 -59,52 | 3,48
10 5 | 669 | 1,60
12 66 70,13 4,13
21 49 | 50,07 | 1,07
109 9 15 14,81 0,19
15 46 50,83 | 4,83
19 | -15 | 0,30 | 14,70
135 4 73 69,45 | 3,55
11 50 46,80 | 3,20
24 -62 | 62,74 | 0,74
144 | 6 37 | 36,19 | 0,81
7 51 | -53.46 | 2.46

Tabelle 35: Experimentelle und berechnete Winkel mit der Walzrichtung der Spuren
der Martensitplattchen einer ausgewéhlten Kornanzahl der Probe I'N8703
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zweiphasigen Gefiigen beinfluit die ermittelten Kennwerte nichi. Bei der Entla-
stung nach vorangegangener Zugverformung bildet sich unabhéangig vom realisierten
Verformungsgrad (5 % bzw. 8 %) die gleiche Menge Martensit zuriick. Ein niedrige-
rer Verformungsgrad fithrt jedoch dazu, dafl diese partielle Martcnsitriickscherung
schon eher bei der Entlastung einsetzt.

Die Gefiige der verschiedenen Proben weisen fiir eine Zugverformung bis zum Bruch
und Gesamtverformungen von 8 % in allen 8 - Kornern Martensitplattchen auf.
Im Gefiige der nur um 5 % verformten Probe lassen sich hingegen drei Kornfrak-
tionen unterscheiden. Eine erste Fraktion besteht aus Kérnern, die, wie auch in
den Gefiigen der anderen Proben, nahezu vollstandig Martensitplii{tchen aufweisen.
Eine zweite Kornfraktion wird von Kérnern gebildet, die nur particll Martensit auf-
weisen. Die dritte Kornfraktion in diesem Gefiige wird schlieBlich durch diejenigen
Kérner gebildet, die keinen verformungsinduzierten Martensit enthalten.

Eine an der um 5 % verformten Probe durchgefiihrte Analyse von Gleitsystemen in
der 3 - Phase ergab Gleitsysteme vom Typ {110}<111> und {112}<111>. Auf-
grund der Tatsache, daB eine identische Anzahl von Gleitsystemen fiir jedes der
beiden Systeme bestimmt wurde und ebenfalls bedingt durch dic geringe Anzahl
bestimmter Gleitsysteme lafit diese Analyse jedoch keinen detaillicrten Schluf auf
den Beitrag jedes einzelnen der beiden Gleistysteme zur Verformungsakkomodation
in der untersuchten Probe zu. Um zu gesicherteren Aussagen iiber en Beitrag jedes
dieser Gleitsysteme zur Akkomodation der Gesamtverformung zu pelangen, ist die
Untersuchung statistisch representativerer Korn - bzw. Probenanzahlen unabding-
bar.

Eine experimentelle Bestimmung der Habitusebene zwischen verformungsinduzier-
tem Martensit und § - Ausgangsphase erfolgte durch Analysc der Spuren eines
Martesnitplattchens auf zwei zueinander senkrechten Probenoberflichen. Trotz ei-
ner Dispersion der Ergebnisse ergaben sich dabei Habitusebenen des Typs {234},
Eine Berechnung der Habitusebene unter Anwendung der Phenomecnologischen Theo-
rie fithrte fiir eine vereinfachte Theorie auf eine Habitusebene vom 'I'yp {322}, welche
nicht mit den experimentellen Beobachtungen iibereinstimmt. Dic Anwendung der
vollstindigen Theorie ergab unter der Annahme, da die Verzerruny der Habitusebe-
ne wiahrend der Umwandlung durch Versetzungsgleitung unter Aktivierung des Sy-
stemes (010)[101] in der orthorhombischen Struktur kompensiert, wird, zwei Ebenen,
die beide nahe einer Ebene des Typs {234} sind. Dabei wurde fostgestellt, da die
Ebene, die fiir eine negative Scherung berechnet wurde, besser mit den experimen-
tellen Befunden iibereinstimmt. Eine physikalische Erklarung hictfiir konnte jedoch
nicht angegeben werden. Eine Habitusebenenberechnung unter der Annahme, daf
(111) - Zwillingsbildung in der orthorhombischen Struktur die Uherfithrung der ver-
zerrten in eine unverzerrte Habitusebene bewirkt ergab wiederum zwei Ebenen, die

allerdings vom Typ {334} sind und nicht mit den experimentellen Beobachtungen
korrelieren.
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Eine Bestatigung fiir die Giiltigkeit der {234} - Habitusebene lieferte eine zusétzliche
Analyse an zwei weiteren Proben, bei der gemessene und bercchnete Winkel von
Martensitplattchen mit der Walzrichtung des duleren Probenkoordinatensystemes
miteinander verglichen wurden.

6.5 Zusammenfassung aller Ergebnisse und Ausblick

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde die Aktivierung der verschiedenen Ver-
formungsmechanismen in Abhangigkeit des vorliegenden Gefiigezustandes und die
Auswirkung dessen auf die mechanischen Eigenschaften der metastabilen § - Titan
- Legierung 3 - Cez untersucht.

Es konnte gezeigt werden, dafl sowohl die Aktivierung der Verformungsmechanis-
men als auch die mechanischen Eigenschaften der Legierung stark vom konkreten
Gefiigezustand, und damit von der durchgefithrten Warmebehandlung abhéngen.
Zwei Verformungsmechanismen der 3 - Phase (Versetzungsgleitung und martensiti-
sche Phasenumwandlung) treten im untersuchten Werkstoff aul. ‘Tragen beide zur
Akkomodation der aufgebrachten Verformung bei, so werden gute Duktilitdtswerte
bei gleichzeitig guter Festigkeit beobachtet. Ist die Versetzungsgleitung hingegen
der einzige Verformungsmechanismus, so fithrt dies zu einer deutlichen Steigerung
der Festigkeit der Legierung und einer damit einhergehenden Duktilitdtsabnahme.
Der auf Gefiigednderungen sehr sensibel reagierende Verformungsmechanismus ist
die martensitische Phasenumwandlung. Diese wird nur in Gefiigen beobachtet, die
entweder bei Raumtemperatur zu 100 % aus 3 - Phase bestehen oder in zweiphasigen
Gefiigen, bei denen der Phasenanteil an o - Phase eine bestimmte Quantitat nicht
iibersteigt. Wichtigste Gefligeparameter fiir die Initiierung der Martensitbildung
sind die durch ihre chemische Zusammensetzung bedingte mechanische Stabilitat
der 3 - Phase, welche maéglichst niedrig sein sollte, sowie die Groie der Korner bzw.
der Domanen dieser Phase, welche moglichst groB sein sollte.

Der groite Anteil an verformungsinduzierter Martensitbildung wird in einem Gefiige
beobachtet, welches zu 100 % aus 8 - Phase besteht. In zweiphasigen Gefiigen tritt
diese auf, wenn die Legierung 20 bis 30° unterhalb der 8 - Umwandlungstemperatur
16sungsgeglitht wurde. In diesen Fillen wurden (3 - Doménengroen im Bereich von 4
pm erhalten. Bei niedrigeren Glithtemperaturen oder anschliefender Alterung kann
kein verformungsinduzierter Martensit detektiert werden.

Als Parameter, welcher als Kriterium fiir die Aktivierung der Martensitbildung her-
angezogen werden kann, ist nur die Korn- bzw. Domaénengroie der 8 - Phase einer
direkten Bestimmung zuginglich.

Zwei unterschiedliche Gleitsysteme konnten in der 8 - Phase im TEM bestimmt
werden - {110}<111> und {112}<111>. Aufgrund der niedrigen Gesamtanzahl
bestimmter Gleitsysteme sowie einer identischen Anzahl von \ersetzungen jedes
dieser Gleitsysteme ist eine Abschitzung des Beitrages eines joden Gleitsystemes



6 DEUTSCHE KURZFASSUNG 159

an der Akkomodation der aufgebrachten Gesamtverformung nicht méglich. Hierzu
waren wieterfithrende Untersuchungen zur Ermittlung einer statistisch reprasenta-
tiven Anzahl von Gleitsystemen wiinschenswert, welche Aufschiuf} iiber den Beitrag
eines jeden Gleitsystemes an der Gesamtverformungsakkomodation geben konnten.
Die experimentelle Bestimmung der Habitusebene zwischen dem verformungsindu-
zierten o - Martensit und der 3 - Phase ergab Ebenen nahe des ‘I'yps {234}. Eine
Berechnung dieser Habitusebenen unter Verwendung einer vereinfachten Phenome-
nologischen Theorie fithrte auf Ebenen nahe {322}, welche nicht mit den experimen-
tellen Beobachtungen iibereinstimmen. Wird hingegen die vollstiindige Phenome-
nologische Theorie unter Einfithrung des orthorhombischen Gleitsystems (010)[101]
zur Verzerrungskompensation der Habitusebene angewandt, so crgeben die beiden
Losungen Ebenen nahe {234}. Eine Berechnung der Habitusehene unter der An-
nahme, daf} die Verzerrungskompensation der Habitusebene durch Zwillingsbildung
unter Aktivierung des orthorhombischen (111) - Zwillingssystcmes erfolgt, ergab
schliefllich zwei Habitusebenen nahe {334}.

Eine Bestétigung der {234} - Habitusebene scheint eine weitere lIntersuchung zu lie-
fern, in deren Verlauf die Position von beobachteten Martensitplatichen eines Kornes
mit denen der 24 symmetrisch moglichen Martensitvarianten in diesem Korn ver-
glichen wurden, welche fiir eine Habitusebene aus der Phenomenologischen Theorie
unter Einfithrung obigen Gleitsystemes berechnet wurden. Dabci konnte in vielen
Fiéllen eine gute Ubereinstimmung zwischen Beobachtung und Berechnung gefunden
werden.

Generell ist anzumerken, daf die in der vorliegenden Arbeit erhaltenen Ergebnisse
nicht ohne Weiteres verallgemeinerbar sind. Dies gilt insbesondcre fiir die Einstel-
lung der verschiedenen Gefiigezustéinde durch die unterschiedlichen durchgefiihrten
Wérmebehandlungen, da die Intensitit der Gefiigeinderungen wiilhrend einer derar-
tigen Warmebehandlung stark von der Vorbehandlung des Werkstoffes (Erschmel-
zungsbedingungen der Legierung, Warmwalzregime des Halbzcugs etc.) abhingt.
Es erscheint daher lohnenswert, den Einflu dieser Parameter anf das nach einer
anschlieBenden Warmebehandlung ausgebildete Gefiige zu untersuchen. Von beson-
derem Interesse konnten dabei vor allem die Warmwalzparametor des Halbzeugs, wie
Walztemperatur, Anzahl der Walzstiche oder die Blechdickenabnahme pro Walzstich
seln.

Desweiteren haben die Untersuchungen gezeigt, da8 eine Uberfiihrung von im La-
bormafistab gewonnenen Ergebnissen in den industriellen FertigungsprozeB hiufig
eine Reihe von Problemem bereitet. Es wire daher wiinschenswert Unetrsuchun-
gen durchzufithren, im Rahmen derer Ausagen dariiber gewonnen werden, unter
welchen industriellen Bedingungen dem LabormaBstab gleiche Gefiige und damit
letztlich gleiche mechanische Eigenschaften an der untersuchten l.cgierung erhalten
werden konnen.
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A Liste de pics de diffraction

| Phase | Reflex [ 20 /° (Cu-k,) [d /nm [20 7/ (Fe-k,) |
« (hep) (10.0) 35,110 0,2555 11,559
a=0,295 nm | (00.2) 38,467 0,234 13,908
c¢=0,468 nm | (10.1) 40,219 0,2242 51,967
(10.2) 53,053 0,1726 64,281
(11.0) 63,015 0,1475 82,102
(10.3) 70,782 0,1331 93,401
7 (bec) (110) 39,324 0,2291 50,025
a=0,324 nm | (200) 56,827 0,162 73,446
(211) 71,337 0,1322 91,233
o (orthorh.) | (110) 34,964 0,2566 11,358
a=0,301 nm | (020) 36,600 0,2455 16,479
b=0,491 nm | (002) 38,899 0,2315 19472
¢=0,463 nm | (111) 40,182 0,2244 51,148
(021) 41,635 0,2169 53,052
(112) 53,286 0,1719 68,598
(022) 54,487 0,1684 70,230
(200) 61,623 0,1505 s0,127
(130) 64,834 0,1438 31,695
(113) 71,278 0,1323 01,139
023) | 72,351 0,1306 95,755
w (hep) (10.1) 39,110 0,2303 19,747
a=0,4607 nm | (00.2) 66,229 0,1411 86,710
c=0,2821 nm | (10.2) 70,843 0,1330 93,493

Tableau 36: Les valeurs de 20 et de d pour des phases differentes dans I'alliage de
titane (3-Cez
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B Calcul des plans d’accolement expérimentaux
La figure 107 montre les deux traces T et T, dans platelet martensitique dans un
grain observables sur deux surfaces perpendiculaires dans un repcre macroskopique
K4 (voir aussi la figure 97 page 99).

DL
H
Trace 1
DT
Trace 2
DN

Figure 107: Les deux traces d’un platelet martensitique observable sur deux surfaces
perpendiculaires d’un échantillon dans le repere macroscopique de 1’échantillon

Les deux traces définisent alors deux vecteurs V; et V;, avec les coordonnées suivantes:

. COS . 0
Vi=| sina |, Vo= sing (2.1)
0 cos (3

Ces deux vecteurs déterminent alors un plan dans le repere K. dont la normale de
ce plan Ni, est égale a:

sin -cos [

4 ¥ sin «-sin §
T o ‘/1 A ‘/2 . __cosa-cosf3 (2 2)
Ky — ||V V. ” - sin a-sin 3 .
1 2 cos a-sin 8

sin a-sin 3

Pour déterminer les coordonnées de cette normale dans le repere cristallin lide a
chacun de grains, qu’on va appeler par la suite Kg, il faut tenir compte de matrices
de rotation M(g) qui menent un repere dans I’autre et qui sont obtenues par des

mesures des orientations individuelles de grains par EBSD. La rélation générale est
la suivante:
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Nk, = M(g) - Nz M(g)™" (2.3)

Pour obtenir Nk, on en détuit alors:

NKB = M(g)—l : NKAM(Q) (24)
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