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Abstract 

Three types of precipitates are observed in TiA1 alloys 
containing from 50 to 58 at.% A1. Two types were 
found in the alloys Ti46Al54 and Ti42Alss. Both 
correspond to ordered superstructures of an f.c.c. 
lattice, different from CuAu; their composition is 
equiatomic. One of these structures can be trans- 
formed into the other by introducing periodic anti- 
phase boundaries. The crystallographic parameters of 
the new structures are a I = [i00], bE= [001], C 1 - ~ -  

21010] (tetragonal structure); aii = 2[ 110l, bii = [110], 
c u = [001] (orthorhombic structure). The third type of 
precipitate is particularly present in the alloys Ti46 A154 
and TisoAl~o. The proposed structure corresponds to 
the compound Ti2AI and can be described as a stacking 
of six close-packed planes of type A B ' A B A ' B  or 
A B ' C B C ' B ,  in which the planes A are pure Ti planes 
and the planes A'  pure A1 planes. A phase diagram 
around the equiatomic composition is proposed, which 
summarizes the results. 

I. Introduction 

L'examen des diagrammes de phases relatifs au 
syst6me TiA1 r6v~le un certain d~saccord entre les 
auteurs. 

Du c6t~ riche en titane la presence du compos~ Ti3A1 
(ct 2) qui est une surstructure D019 du r~seau du titane 
est bien &ablie. D'apr~s Crossley (1966), ce com- 
pos6 est rigoureusement stoechiom&rique et se d~sor- 
donne vers 1073 K si bien qu'il existe entre 38 at.% 
d'Al et 50 at.% un domaine biphas~/t haute tempera- 
ture ~t + TiA1. Par une ~tude des propri~tes magn6ti- 
ques des alliages renfermant entre 30 et 57 at.% A1, 
Collings (1979) a confirm~ rexistence/t haute temp6ra- 
ture d'un domaine biphas~ ~t + TiA1 et /~ basse 
temp6rature a 2 + TiA1. D'apr~s Osato, Huang & 
Kondi (1959) Ti3A1 peut au contraire pr6senter un 
6cart /t la stoechiom~trie important et reste stable 
jusqu'/t 1673 K. Ence & Margolin (1961) avaient 
propos~ un diagramme comportant les phases TiaA1 et 
TiEA1; il semble (Crossley, 1966) que Ti2A1 6tait en fait 
le compos6 de structure D0~9 (donc Ti3Al); l'autre 
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phase Ti3A1 btait centr~e sur la composition Ti6AI; son 
existence n'a pas 6t~ clairement confirm~e. 

Du c6t6 riche en aluminium plusieurs phases ont 6t6 
d6crites dont la structure correspond ~ une mise en 
ordre du titane dans le r~seau c.f.c, de l'aluminium. La 
phase la mieux connue est Al3Ti qui est quadratique de 
type 0022. D'autres phases quadratiques ont ~gale- 
ment bt/~ d~crites comme TiA12 de type HfGa 2 
(Potschke & Schubert, 1962) et TisAl~ (Raman & 
Schubert, 1965). Des &udes rbcentes ont montrb que le 
compos~ TisAl~l est en fait le compos~ Ti2A15 (Van 
Loo & Rieck, 1973). Miida, Kasahara & Watanabe 
(1980) ont 6galement mis en 6vidence que le compos~ 
TiAl a se transforme /t basse temp6rature en une struc- 
ture/t longue periode ld-APS avec M = 8/6: TisA124. 

A la limite entre les deux domaines correspondant fi 
des surstructures du r~seau hexagonal compact ou 
c.f.c, se trouve le compos~ TiAl de structure L 10 (phase 
y) 16g~rement quadratique. 

II. M6thodes exp6rimentales 

Les compositions suivantes ont 6t6 &udi~es: TisoAls0, 
Ti46A154, Ti44A156, Ti42A15s. Les alliages ont 6t6 
pr~par6s au four ~. arc, sous atmosphere d'argon. Les 
lingots ont subi quatre fusions successives pour obtenir 
une bonne homog6n6isation avec une perte de poids 
d'environ 0,1%. Les aUiages &aient cependant dendriti- 
ques. Ils ont 6t6 homog~n~is6s 50 h/l  1573 K sous vide 
(1,3 x 10 -4 Pa). Aprbs ce traitement thermique, les 
fluctuations de composition n'btaient plus dbtectables, 
la microsonde ~lectronique. La teneur en oxyg~ne a 6t~ 
d&ermin6e: ~300 p.p.m. Les grains observ6s en 
m~tallographie sont tr6s gros (diam6tre de rordre de 1 
~. 3 mm): ceci est une bonne indication de la puret~ des 
alliages. 

Les traitements thermiques pour l'&ude de la 
pr6cipitation ont ~t6 effectu6s entre 1223 et 1573 K 
sous vide (<1,3 × 10 -4 Pa). La temperature de 
traitement ~tait r6gul~e avec une precision de + 1 K. 
Les dur~es de traitement ~taient de 80 h pour les 
temp6ratures les plus hautes et de 150 h pour les 
temp6ratures les plus basses, ce qui parait suffisant 
pour atteindre un 6quilibre thermodynamique. 
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III. R~sultats 

Les alliages ont ~t~ observfs en microscopie ~lectroni- 
que. Les lames sont d~coup~es dans les ~chantillons 
recuits, d'une 6paisseur de 0,2 mm environ puis 
amincies 61ectrolytiquement avec un bain A~ de Struers 
(mflange acide perchlorique alcool) fi 233 K. Trois 
nouvelles structures ont 6t~ identififes qui pr~cipitent 
dans la phase y. 

Les deux premifres que nous appellerons y~ et y .  
sont, comme y, des surstructures ordonnfes d'un r/~seau 
de base c.f.c., de composition AB, mais pr~sentent un 
ordre different de celui de y. yl et y .  sont observ~es 
uniquement dans les alliages contenant au moins 54 
at .% AI. Le troisi~me type de pr~cipit~s, qui est present 
pour toutes les compositions, apparait  d 'autant  plus 
facilement que la teneur en aluminium est plus faible. 
Les alliages contenant 56 et 58 at .% AI ne contiennent 
en fait qu'une fraction volumique extr~mement faible de 
ces pr~cipit~s. Cette phase est fiche en titane et son 
r~seau est une surstructure du r~seau hexagonal 
compact  a, diff~rente de D0~9. La structure que nous 
proposons correspond /~ la composition TidAl. Nous 
allons d~crire successivement ces diff~rentes phases. 

III. 1. Description des phases Y1 et Y,z 

Quel que soit le traitement thermique, ces deux 
phases coexistent dans les alliages contenant 56 et 58 
at.% AI. Dans l'alliage contenant 54 at .% AI seule Yz 
prfcipite mais ne donne lieu qu'fi des r+flexions 
extr~mement faibles. YI et YiI sont totalement absentes 
dans l'alliage 6quiatomique. La prfcipitation de y~ et y .  
se traduit par l 'apparition de nombreuses rfflexions 
supplfmentaires dans le plan de base du r~seau 
r~ciproque de y (Fig. la). La Fig. l(c) est la zone 
(100),. La rfpartition des prfcipit~s de Ti2A1 &ant trfs 
h&frogfne, il est facile de faire diffracter des zones ne 
contenant pas ces prfcipitfs, et les diagrammes de 
diffraction de la Fig. 1 ne sont relatifs qu'/l la 
prfcipitation de y, et y . .  Les images en champ sombre 
sur ces rfflexions rfvflent l'existence de petits prfcipitfs 
rfpartis r~gulifrement dans la matrice (Fig. 2). La Fig. 
2 montre que la fraction volumique de ces prfcipitfs est 
importante, de plus de 50% et que leur taille est 
d'environ 100 fi 150 A. 

Les rfflexions de surstructure de la zone (001) v 
peuvent &re classfes en deux families (Fig. lb): 

taches I fi (½,0,0), (0,½,0) et positions equivalentes; 
taches II/~ (~d},0) et positions 6quivalentes. 

I1 est visible sur la Fig. l(a) que les taches I et II ne 
peuvent appartenir au mfme rfseau car elles sont 
dfcalfes de manifre difffrente par rapport  aux 
positions idfales donnfes ci-dessus. On a par exemple 
pour la famille I une tache en (0, ½ + ~ ,  0) et pour la 
famille II une tache en (~ + T~, ] -- -r~, 0). De plus les 
taches I sont 16gfrement allongfes dans les directions 

[100] v o u  [010] ve t  sont toujours beaucoup moins in- 
tenses que les taches II. 

Rappelons aussi que dans l'alliage Ti46Als4 les taches 
II sont invisibles au contraire des taches I, qui ne sont 
cependant pas suffisamment intenses pour observer les 
pr~cipit~s en champ sombre. 

Sur la Fig. l(c), qui est la zone (100)v, aucune tache 
de surstructure n'est observ~e sur les rang~es du r&seau 
r~ciproque de y parall~les b. [0011 r. 

Les deux types de taches ont et+ index+s en utilisant 
les surstructures suivantes. 
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Fig. 1. (a) Reflexions de surstructure dues aux prfcipit~s y le t  yj~ 

dans le plan (001) du rfseau rfciproque (Ti42Alss 48 h a 1573 K). 
(b) Identification des taches de surstructure; O = Yz, [] = Y., 
• = matrice; une seule variante de chaque famille est 
reprfsentfe. (c) Rfflexions de surstructures dues aux prfcipitfs )'i 
et y .  dans le plan (100) du rfseau r&:iproque (Ti~Aiss 48 h fi 
1573 K). (d) Identification des taches de surstructure; O = }'~, 
• = matrice. 

Fig. 2. Image en champ sombre des prfcipitfs Y, et Yn. 
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Type I: structure quadratique: a~ = [100]v, b~ = 
[001] v, c~ = 2[010] v. Les param+tres mesur+s par 
rayons X de la phase TiA1 (L 10) sont connus avec une 
grande pr+cision. Compte tenu des d+calages d~crits 
ci-dessus, les param&res de la maille peuvent &re 
estim~s avec une incertitude inf~rieure fi ~o A: ai = 
a v =  4 A ,  ci = ~ a v  = 7,6 A. 

Type II: structure orthorhombique: an = 2[[10] v 
b n = [110] v, Cn = [001] v. Les param~tres de la maille 
sont:  a n = 2v /2av  = 11,3 A, b n = [100/(512 + 492) 1/2] 
× a v = 5,7 A, cix = 4 A. Chaque type pr+sente deux 
variantes sym+triques par rapport fi (100) vet (110)v. 

L'indexation compl6te des diagrammes 1 (a), 1 (c) est 
donn~e en l(b) (une seule variante a &6 report6e en lb 
pour plus de clart~) et 1 (d). 

Les conditions d'extinction correspondant fi la 
structure I sont: 

l 
h + - = 2 p +  l 

2 

Fhk l : 0 si  OU 

l 
k + - = 2 p +  1. 

2 

Remarques  

(1) I1 est 6videmment possible que certaines taches 
observ6es sur la coupe (001) v soient dues uniquement ~. 
la double diffraction et correspondent en fait fi des 
noeuds &eints. Ce pourrait &re le cas des taches 101, 
103 . . . .  Nous avons v6rifib sur de nombreuses coupes 
du r6seau r6ciproque que ces conditions d'extinction 
&aient bien les seules. I1 ne reste d'ambigu'it+ que sur les 
r6flexions confondues avec celles de la matrice. Une 
6tude aux rayons X pourrait r6soudre ce probl+me. 
L'~tude sur poudre de Ti44A156 n'a donn~ aucun r6sultat 
~. cause de la petite taiUe des pr+cipit6s. 

(2) Les taches 002n sont en fait tr~s faiblement 
visibles. Si elles correspondent fi des r+flexions r6elles, il 
faut supprimer toute condition sur l. Nous discuterons 
de ce point plus loin. 

(3) Les indices h et k jouent le m~me r61e, ce qui 
indique que la structure est quadratique. 

Les conditions d'extinction correspondant fi la 
structure II sont: 

f l  k = 2 p +  1 
Fhk ! : 0 si  ou 

= 2(2p + 1). 

Pour cette structure +galement, nous avons v+rifi+ sur 
de nombreuses coupes que dans le cas des r+flexions 
qui ne sont pas confondues avec celles de y, il n'y a pas 
de condition plus restrictive qui pourrait &re masqu~e 
par des ph6nom+nes de r+flexion multiple. 

I1 est alors possible de discuter, pour chaque maille, 
les positions des atomes d'aluminium et de titane, de 

faqon fi en d6duire un facteur de structure qui donne 
des conditions d'extinction compatibles avec les in- 
visibilit+s d6crites ci-dessus. 

Dans chaque cas, des solutions ont pu ~tre d&er- 
min6es avec les hypotheses suivantes: 

les structures ont une composition comprise entre 
TiA1 et TiA13; 

les structures sont des surstructures d'une maille 
c.f.c. 

III.2. Structure  I 

Avec les paramStres donnSs plus haut, la maille est 
constituSe de deux cubes c.f.c, accolSs, donc contient 
huit atomes. 

Les compositions possibles sont alors: 

4A + 4B:AB (TiA1) 

3A + 5B: A3B 5 (Ti3A15) 

2A + 6B:AB 3 (TiA13). 

Pour tenir compte des deux conditions d'extinction h + 
(//2) = 2p + 1 et k + (//2) = 2p + 1 le facteur de 
structure doit &re du type: 

La maille n'est ni centr~e, ni fi base centr~e: le r~seau 
est de type P e t  les conditions d'extinction sont dues au 
motif. Dans le motif, qui contient huit atomes, on peut 
associer fi un atome donn~ A trois atomes identiques se 
d~duisant par les translations (a/2) + (c/4), (b/2) + 
(e/4) et (a + b + ¢)/2; de la m6me faqon quatre atomes 
B sont reli6s par les m~mes translations. La seule 
composition possible est donc la composition +qui- 
atomique. La maiUe ainsi obtenue est donn~e sur la Fig. 
3. Dans la direction e, la composition des plans a la 
s~quence: AB,  A A ,  A B ,  BB.  

100 

~' ~ oo~ 

Fig. 3. Maille de la structure ~: • Ti O A1. Le motif est indiqu~ 
par les traits pointill+s, les fl+ches d+signent les translations (a/2) 
+ (e/4), (b/2) + (e/4), (a + b + e)/2, qui sont les translations 
li+es au motif. Les vecteurs 8 indiquent les petits d~placements 
possibles des plans mixtes par rapport aux positions idkales. 
(Grands cercles: atomes fi la cote 0; petits cercles: atomes fi la 
cote 0,5.) 
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Le facteur de structure complet s'6crit: 

F = (fTi + ei'~grAI) (1 + e t'4h + W2)J) (1 + e l'~lk + wz)l) 

et les conditions d'extinction sont bien celles observ6es 
exp6rimentalement: h + (//2) ou k + (//2) impair. 

Le groupe d'espace est P4/nmm et les atomes 
occupent les positions de sym+trie suivantes: 

en ~,2m: 2Ti en 000, ~ 0  et 2A1 en 00½, ~ ~" )--~, 

en 4ram: 2Ti en 0½z et ~,z avec z = ¼ 
2A1 en 0½z et ~0~ avec z = ]. 

La sym6trie de la maille reste inchang+e si la valeur 
de z est modifi6e. Dans la direction e, les plans 
6quiatomiques A B  peuvent ne pas 6tre exactement aux 
cotes ¼ et ]. Ceci revient /t consid+rer une l~g~re 
relaxation des plans mixtes sur le plan pur, qui contient 
les atomes de plus petite taille (Fig. 3). Comme le titane 
et l'aluminium sont de taille tr+s voisine, cette relaxa- 
tion dolt ~tre tr+s petite. Si on tient compte d'un 
d~placement e de ces plans, dans le calcul du facteur de 
structure, l peut alors prendre toute valeur paire; et les 
intensit+s des noeuds (hk2n) sont proportionnelles h t 4. 
Cet effet de relaxation peut donc expliquer sur le 
diagramme l(b) l'existence des taches 002n tr+s peu 
visibles, cet effet s'ajoutant bien entendu ~ celui de 
r+flexion multiple, toujours pr+sent. 

III.3. Structure II 

La maille d6finie par les param~tres donn6s plus haut 
contient 16 atomes. La premi6re condition d'extinction 
h + k = 2p + 1 indique que la maille est h base centr~e; 
la maille renferme donc un nombre pair d'atomes de 
chaque esp6ce; les atomes pr+sents dans la maille 
peuvent donc ~tre: 8A + 8B (TiA1), 6A + 10B 
(Ti3AI~), 4A + 12B (TiA13). D'apr6s la deuxi+me 
condition d'extinction h = 2(2p + 1), le facteur de 
structure est proportionnel au terme: [1 + exp (izrh/2)]. 
Dans le motif qui contient huit atomes, on peut associer 
fi l 'atome A ( B )  un atome identique qui s'en d+duit par 
la translation ¼a. La maille contient donc 4n atomes B 
et 4m atomes A. I1 ne reste que deux solutions possibles 

001 

(a) 100 (b) 

(c) 
Fig. 4. Mailles pour la structure Yx~. (b) et (c): mailles de 

composition AB, sym6triques l'une de l'autre par rapport au plan 
(010); (a) maille de composition AB 3. Les motifs sont indiqu~s 
par les traits pointiU~s. Les fl~ches --, d~signent les translations 
d~duites des diagrammes de diffraction: (a + b)/2, a/4. La fl~che 
- -  • d~signe les translations suppl~mentaires. 

pour la composition: A B e t  A B  3. Les mailles corres- 
pondant fi chacun de ces deux cas sont repr~sent+es sur 
la Fig. 4. 

Pour la composition AB,  nous avons trouv+ deux 
mailles possibles sym~triques l'une de l'autre par 
rapport au plan (010). Les facteurs de structure 
complet s'+crivent, pour chaque structure: 

F]B = (fA + f s  et'h) ( 1 + e tn(h+tO) 

x [1 + exp(iTrh/2)] 

x {1+ exp[izr(h/4 + k /2  + l)]} 

F ] B =  (fA + fn d'h) ( 1 + e l"h+kJ) 

x [1 + exp(izch/2)] {1 + exp[irc(3h/4 + k /2  +/)]  }. 

Pour ces deux solutions, les conditions d'extinction sont 
plus restrictives que celles que nous avons d+duites des 
diagrammes de diffraction. 

Pour la maille a la condition suppl+mentaire est: 

h + 2 k + 4 l = 4 ( 2 p +  1). 

Pour la maille b la condition suppl~mentaire est: 

3 h + 2 k + 4 l = 4 ( 2 p +  1). 

Cependant, il est facile de montrer que ces deux 
conditions impliquent l'extinction de nceuds, qui se 
superposent syst~matiquement fi des nceuds visibles de 
la matrice [exemple pour la maille a: le noeud (020) 
qui devrait &re 6teint est confondu avec le noeud (220) v 
visible]. I1 n'est donc pas possible de trancher entre les 
deux mailles a e t  b. 

Pour la maille A B  3, le facteur de structure complet 
s'+crit: 

FAs3 = [fA + fB{ el'h + exp[in(h/4 + k /2  +/ ) l }  

x (1 + ei"h)] [1 + exp(irch/2)] (1 + ei~k+k~). 

I1 n'y a ~videmment pas dans ce cas de condition 
d'extinction suppl~mentaire. Les trois mailles donn~es 
sur la Fig. 4 ont m~me plan de base et ne different entre 
elles, que par la composition du plan (00½). En effet les 
conditions d'extinction, que nous avons d~duites des 
figures de diffraction, ne font pas intervenir de relation 
entre des atomes de cote z diff~rente. Le plan ~ la cote ½ 
peut donc &re soit monoatomique, soit identique au 
plan de base, d'ofi les solutions A B e t  A B  3. 

L'exc~s d'aluminium dans la phase 7 est de 4 fi 8 
at.%, pour l'ensemble de nos observations. Aussi il 
para]t tout ~ fait improbable de former dans ces 
conditions une phase aussi riche en aluminium que 
TiAI 3. De plus avant de faire apparakre TiA13, on 
devrait observer fi haute temperature les autres phases 
moins riches en aluminium d~j~ cities. 

En conclusion, la structure YH correspond 
vraisemblablement fi une structure de composition AB,  
ce qui est possible dans un alliage off l'exc~s 
d'aluminium est inf+rieur fi 10% par rapport ~ la 
composition equiatomique. 
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Remarquons enfin, que les mailles a e t  b peuvent se 
d6crire fi partir de la maille de la structure ),~ en 
introduisant des antiphases p~riodiques ~q201]~ (soit 
½[li0]v) dans tous les plans (102)~ [soit ( l l0)v].  Ce 
passage est d6crit pour la maille a sur la Fig. 5, off seul 
le plan de base a 6t6 repr6sent6 pour plus de clart6. 

La structure ~'n peut done &re consid6r~e comme 
d~riv6e de la structure ~,~. 

Une &ude d'images en champ sombre sur chaque 
type de taches de surstructures a 6t~ entreprise pour 
distinguer les deux types de pr6cipit6s. Cette 6tude n'a 
pas donn6 de r6sultats d6cisifs. En effet les pr6cipit6s 
sont tr6s petits, leur taille est inf~rieure/t l'~paisseur de 
la lame, si bien que des pr6cipit6s de structure diff~rente 
peuvent se superposer. Dans ce cas, les images en 
champ sombre sur des r&flexions diff6rentes paraissent 
r6v~ler le m~me pr~cipit& 

Ainsi dans certains cas, il semble que les m~mes 
pr~cipit~s soient ~elair~s par des r~flexions de nature 
diff~rente, dans d'autres eas, le r6sultat est contraire. 
Les nombreuses images observ~es, laissent cependant 
supposer qu'un m~me pr~cipit~ peut &re constitu~ de 
domaines 7~ et 7 . .  Une &ude en microscopie fi haute 
r~solution est en cours pour comprendre cette micro- 
structure. 

IV .  P h a s e  r iche  en t i tane ,  ct 3 

Cette phase a 6t6 observ6e dans les quatre alliages 
&udi6s. Elle apparait  d 'autant  plus faeilement que la 
composition est plus riehe en titane. L'alliage Ti~0Al~0 
qui est fi 1573 K, biphas6 TiAI + TiaAI, comme l'ont 
not6 d6jfi beaucoup de travaux ant6rieurs, devient 
biphas6 TiAI + a 3 apr6s un recuit /~ 1273 K. Les 
alliages Ti44AI~ et Ti42Al~a pr~sentent quelques pr6- 
cipit6s ~t3 isol6s en-dessous de 1273 K. Nous avons 
suivi la formation de ~ta plus particuli6rement dans 

1 2 ~1 2 - 1 
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' ~.-~...L" \ ~" % 

-- 'no -o- 0 m~ O, o I • 0 0 "0 - 
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o ! _ \  o ., o, 
0~0~0 e -  o - .  - -  
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3, ~ "® 
* " o r e  ~ ~ "  • ,e  "~ 

O:o <,.,: :~ o ~ ~ "o,. " 

"o" 
4 5 

Fig. 5. Construction de la maille 7. de composition AB, par 
introduction d'antiphases p~riodiques u = ~[201 ]x dans les plans 
(102) I de la maille Yl. 

l'alliage Ti46AI54 qui &ait /l 1573 K, le seul alliage 
homog~ne. 

D6s que le compos~ Ti46A154 a subi un traitement 
thermique en-dessous de 1523 K de fines plaquettes 
apparaissent sur les dislocations. Les plaquettes ne sont 
en g~n~ral pas distributes de faqon uniforme (Fig. 6). 
Ces plaquettes sont dans les plans {111 }, elles ont 6t6 
pr6e6demment observ~es dans des 6chantillons d6for- 
m6s /l basse temperature (Shechtman, Blackburn & 
Lipsitt, 1974) et interpr&~es comme des fautes d'em- 
pilement ,~(111} bord6es par des dislocations de 
Schockley ~(112}. Nous avons constat~ que dans 
certains cas le contraste de ces plaquettes corres- 
pondai t / l  des fautes d'empilement de type extrins~que: 
une exemple est donn6 sur la F~g. 7: r image en champ 
clair de la faute est sym&rique alors que l'image en 
champ sombre est asym&rique; ce contraste de faute 
correspond bien / t u n  d~phasage: 2gR = ]zr; on a pu 
remarquer fr~quemment que les deux dislocations 
bordant la faute 6taient de m~me nature, ce qui montre 
qu'il s'agissait d 'une boucle faut6e et non d'une 
configuration obtenue par dissociation d'une disloca- 
tion parfaite. 

~ ,  I f  , 

ag Jr 

f ! I 0 

" . . , . , . :  , , 

a 

Fig. 6. Pr6cipit6s en plaquettes dans Ti46AI~4 recuit 80 h fi 1523 K. 

~ s111 

° " ¢ I  

Fig. 7. Contraste de type In: (a) champ clair; (b) champ sombre. 
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Pour ces m~mes traitements thermiques on pouvait 
~galement observer des fautes dont le contraste ne 
correspondait pas ~ u n  d~phasage 2 . ~n, nous avons en 
particulier rencontr~ de nombreux cas correspondant 
un dtphasage 6gal ~n. 

Un exemple est donn~ sur la Fig. 8. Les contrastes en 
champ clair et champ sombre sont tous deux sym&ri- 
ques et pseudo eompl~mentaires l'un par rapport 
l'autre. 

Des recuits en-dessous de 1273 K ont permis de faire 
croitre ces plaquettes montrant ainsi qu'il s'agissait de 
pr~cipitts et non de fautes d'empilement; ces prtcipitts 
prennent apr&s un long recuit la forme de lentilles 
aplaties dans les plans { 111 } (Fig. 9). 

Des microanalyses par spectrom&rie de rayons X 
ont rtvt16 un enrichissement en titane par rapport fi la 
matrice TiAI. 

Les diagrammes de diffraction de la Fig. 10(a, b) 
montrent que cette nouvelle phase (phase cts) a une 
structure hexagonale dtriv~e du rtseau du titane: les 
param&res de la structure sont: 

a m  = ½[ 1 i 0 ]  v 

c m = 2[ 111 Iv" 

La Fig. 10(a) correspond :i la zone (111)vll(001)m; 
les rtflexions suppltmentaires sont exactement celles du 
titane; on a en fait une 16gtre dilatation du plan 
compact (0001) par rapport a u  plan compact (111)v 
si bien que axx x = 1,06av(V/2/2) ~ 2,98A,  cette 
dilatation du plan compact est compatible avec un 
enrichissement en titane puisque la distance entre 

, ,d  

premiers voisins d+croit lorsque l'on passe du titane pur 
~i TiAI. 

La Fig. 10(b) met en ~vidence la ptriodicit6 de six 
plans compacts dans la direction [0001]. Nous avons 
constat~ que les r+flexions (0,0,0,2p + 1) provenaient 
de rtflexions multiples et &aient en rtalit~ invisibles. 

Par contre les r+flexions (0,0,0,2p) sont toujours tr+s 
intenses. Le rtseau rteiproque complet est schtmatis6 
sur la Fig. 11. 

La structure ct 3 se d~crit done comme un empile- 
ment de six plans compacts monoatomiques. 

Dans rhypothtse  off les plans sont tous identiques on 
ne peut former que deux s+quences d'empilement du 
type 6H  = ABC ACB. . .  et ABC BCB.. . ;  on constate 
que la deuxitme permet d'expliquer toutes les t~ehes de 
surstrueture, excepttes celles situtes sur la rangte 
[1111 v (c'estA-dire I0001 Ira). 

(a) 

Fig. 8. Contraste de type n: (a) champ clair; (b) champ sombre. 

Fig. 9. Prteipit~s lenticulaires (1 dans un plan vertical, 2 dans un 
plan un peu inclint) darts Ti++AIs+ reeuit 15 jours ~t 1223 K. 

(b) 
Fig. 10. Diagrammes de diffraction dus aux prtcipitts lenticulaires: 

(a) zone (111),; (b) zone (001) v. 
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En effet, une s~quence p6riodique de fautes d'empile- 
ment dans des plans (111) v ne fait jamais apparahre de 
r6flexions suppl~mentaires sur la rang~e [ l l l l v  du 
r+seau r+ciproque. 

I1 est donc necessaire, pour expliquer les r6flexions 
(0,0,0,2p), d'introduire une modulation de composi- 
tion dans la direction I0001 lm. 

Deux s~quences d'empilement sont possibles pour 
interpr6ter l'ensemble des taches de surstructure: 
A B ' A B A  ' B . . .  et A B '  C B C ' B  . . . .  

Les pr~cipit~s etant riches en titane, les plans A B C  

seraient soit du titane pur, soit des plans d6sordonn~s 
riches en titane alors que les plans A ' B ' C '  seraient soit 
de l'aluminium pur, soit d~sordonn~s mais riches en 
aluminium. Ceci correspond ~. des pr+cipit+s de 
composition Ti2AI. 

V. Discussion et conclusion 

Nous avons tent+ de r+sumer les r6sultats, que nous 
venons de d+crire, sur un diagramme T-concentration 
donn+ sur la Fig. 12. 

Pour expliquer nos observations sur TisoAls0 et 
Ti46AIs4 nous envisageons l'existence d'un palier 
peritecto'fde Ti3AI + TiAI ~ Ti2AI + TiAI entre 1523 et 

. 
......... 

....... , ................ A \  A 

: , , o  

Fig. 11. R+seau r+ciproque de Ti2AI; 0 r6flexion TiAI v, 
• r&lexion Ti2AI. 

I 
T(K) 

T i 2 A W /  * \I/ 

I I I I I I 
48 50 52 54 56 58 60 

t 
I 

62 at.% AI 

Fig. 12. Diagramme T- concentration autour de la composition 
equiatomique. 

1573 K. Pour les phases y, ~/I' ~/II nous envisageons 
l'existence de domaines d'ordre tr~s sch6matis~s sur la 
figure. Nous supposons que le domaine 7. est du c6t6 
plus riche en titane, tr~s proche du domaine TiA1 + 
Ti2AI pour expliquer tes traces de 7ii dans Ti46A154 et 
les traces de Ti2A1 dans Ti44A156 et Ti42A158. De 
nombreux compos+s ordonn+s apparaissent ainsi dans 
des intervalles de concentration trbs petits. Ceci 
explique que l'on puisse observer plus de deux phases 
dans un m6me alliage simultan+ment, une variation 
locale de composition m6me tr~s faible suffit pour faire 
apparakre une autre phase. 

Ainsi la phase (TiA1) v ne serait stable qu'~. tr+s haute 
temp+rature et pour une composition riche en 
aluminium. La phase riche en titane pr~cipite sous 
forme de plaquettes sur les dislocations. La structure de 
cette phase correspond h u n  empilement de six plans 
compacts monoatomiques; il est cependant indispens- 
able de distinguer dans la s+quence deux types de plans, 
les uns ( A , B . . . )  riches en titane, les autres ( A ' , B ' . . . )  

riches en aluminium. Les diagrammes de diffraction 
+lectronique ne nous permettent pas de distinguer entre 
les s6quences A B ' A B A  'B  . . . et A B ' C B C ' B  . . . .  

On remarque que seule la s+quence A B '  C B C ' B  fait 
intervenir des fautes extrins~ques qui donnent un 
contraste semblable ~. celui de la Fig. 7. 

Le passage de y ~ Ti2A1 peut se d~crire comme une 
modification de la s+quence d'empilement des plans 
compacts suivie d'un changement de composition de 
ces plans. On comprend donc que dans les premiers 
stades de la pr6cipitation on puisse avoir soit un 
contraste de faute d'empilement (Fig. 7), soit un 
contraste diff+rent associ+ ~ la variation de composi- 
tion des plans faut6s. 

L'apparition de plans compacts purs est inhabituelle 
dans le syst+me titane-aluminium; il est cependant 
int+ressant de noter que dans le compos+ CuAu I qui a la 
m~me structure que TiA1, il est possible de former des 
empilements de plans compacts purs alternativement de 
cuivre et d'or h l'aide de cisaillements ½(101) (Hanson 
& Barnes, 1964; Pashley, Robertson & Stowell, 
1969). 

L'existence des structures ordonn~es y, )'x, Yn dans 
des alliages de concentrations tr+s proches, sugg+re 
qu'elles ont des ~nergies tr+s voisines et que les 
conditions de stabilisation de ces phases varient tr+s 
rapidement avec la concentration. I1 serait tr~s int~res- 
sant de pouvoir estimer les termes d'+nergie d'inter- 
action et de connakre leur variation avec la concentra- 
tion. Une +valuation directe ~ partir des structures 
~lectroniques de Ti et AI n'est pour le moment pas 
possible. 

Cependant, il existe plusieurs travaux th~oriques 
discutant des conditions d'existence des surstructures 
dans le cas d'alliages binaires c.f.c. Les +tats fonda- 
mentaux ont +t6 d+termin+s pour toute concentration 
dans diff6rents modules. Le premier, celui de de 
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Fontaine (1979) prend en compte les termes d'6nergie 
d'interaction de paires jusqu 'aux 2 ° voisins; puis 
Kanamori  & Kakehashi  (1977) ont suppos~ que 
l'interaction s'&endait aux 4 ° voisins et ont 6tabli une 
liste de 44 surstructures ordonn~es. Les hypoth6ses de 
de Fontaine (1979) suffisent pour stabiliser les phases 
simples telles que CuAu [(TiA1) v] et TiA13. Plus 
r6cemment Sanchez & de Fontaine (1981) ont repris 
ces mod61es en introduisant en plus des interactions de 
paires de 4 ° voisins, des interactions de multip61es 
(t6tra6dre, octa~dre). De nouvelles surstructures ap- 
paraissent alors comme &ats fondamentaux. La maille 
Yx est une de ces surstructures (phase A B / b  dans leur 
notation), apparent6e ~ la structure 40 de la liste de 
Kanamori  & Kakehashi  (1977). En utilisant la nota- 
tion de Kanamori  qui caract~rise les structures par le 
nombre de paires A B  en 1 °, 2 ° . . . . .  4 ° voisins par 
atome, la phase TiA1 v s'~crit: S(2,3,4,6;½) et YI: 
S(3,2,6,2;½). Ces deux structures diff(~rent d6s les 
premiers voisins: pour la structure TiAlv, il y a un seul 
type de sites, pour Yi, il y a deux types de sites: un site 
6quivalent h celui de TiA1 vet un deuxi6me pour lesquels 
la nature des voisins de range impair est inversSe par 
rapport h celle du premier site. Ainsi un atome A dans 
le premier site a pour premiers voisins 4A et 8B, tandis 
que dans le deuxiSme site il a 8A, 4B. 

Remarquons que les atomes d 'aluminium et de titane 
ont des tailles tr6s voisines. En considSrant le seul effet 
de taille, ces deux atomes peuvent se substituer 
facilement l 'un ~ l'autre. Par contre ils ont des 
structures 61ectroniques tr6s diff6rentes. L 'aluminium 
est un 818ment de la colonne IIIb. La structure 
8lectronique est celle d'Slectrons presque libres donc 
tr6s d6localis6s ce qui favorise les interactions h longue 
distance. On peut donc s'attendre h l'existence de 
surstructures d'une maille c.f.c, de longue pSriode 
lorsque la teneur en aluminium 6volue entre 0,5 et 1: 
c'est bien ce qui se passe pour toutes les phases riches 
en aluminium d6j~. d6crites. 

Le modSle de Sanchez & de Fontaine (1981) nous 
apparak d 'un trSs grand intSr& pour essayer de mieux 
comprendre la structure et la stabilit8 relative des 

phases du syst6me TiAI. Pour le moment notre 6tude 
sur ces phases est orient~e dans cette direction, en vue 
de r6sultats plus approfondis. 

Nous remercions tr6s vivement le Dr Schubert de 
l'Institut M. Plank de Stuttgart, le Dr Kr6ner de 
l'Institut de Physique Th+orique et Appliqu6e de 
Stuttgart, le Dr Ducastelle de I 'ONERA, pour l'int+r& 
qu'ils ont port6 & ce travail et pour de nombreuses 
discussions tr6s fructueuses, et le Dr Michel du LCAE, 
Vitry, pour son aide dans l'6tude de Ti2AI. 

A d d e n d u m :  Des observations en microscopie +lec- 
tronique par haute r+solution, r6alis+es depuis la 
soumission de cet article, ont montr6 que la description 
du compos+ riche en aluminium bas+e sur les deux 
structures ~'x et YH ~tait certainement beaucoup trop 
sch6matique. I1 semblerait que l'on a plut6t une phase 
dont la structure d6pend de la composition locale. 
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