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ｗｈｅｔｈｅｒ ｔｈｅ ｉｎｉｔｉａｌ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｃａｎ ｒｅｓｐｅｃｔ < １２０> / / ＴＡ( ｔｅｎｓｉｌｅ ａｘｉｓ) ｂｙ ｒｏｔａｔｉｎｇ ｔｈｅ ｇｒａｉｎｓ ｏｒ ｎｏｔ. Ｗｈｉｌｅ ｉｎ ｔｈｅ ｓｅｃｏｎｄ
ｓｔａｇｅꎬ ｏｎｌｙ ｓｌｉｐｐｉｎｇ ｃａｎ ｂｅ ｆｏｕｎｄ.
Ｋｅｙ ｗｏｒｄｓ: ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎꎻ ｉｎ￣ｓｉｔｕ ＳＥＭꎻ ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎꎻ ｌａｓｅｒ ｂｅａｍ ｗｅｌｄｉｎｇꎻ Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ ａｌｌｏｙ
ＣＬＣ ｎｕｍｂｅｒ: ＴＧ１４６􀆰 ２３　 　 Ｄｏｃｕｍｅｎｔ ｃｏｄｅ: Ａ　 　 Ａｒｔｉｃｌｅ ＩＤ: １６７４－３９６２ (２０１９)０３－０２７９－０７

激光焊接 Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ 钛合金塑性行为的原位
ＳＥＭ / ＥＢＳＤ 分析

党　 宁１ꎬ２ꎬ 刘玲玉３ꎬ ＬＡＶＯＧＩＥＺ Ｃｙｒｉｌ２ꎬ ＭＡＩＲＥ Ｅｒｉｃ２ꎬ 马朝利１ꎬ 周　 廉１ꎬ４
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摘　 要: 选用原位 ＳＥＭ / ＥＢＳＤ 显微术分析研究了 Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ 钛合金的焊接区域的变形行为ꎮ 研究发现ꎬ 由于焊接时高的焊接温

度(在 β 相变点之上)和急剧的冷却速率ꎬ 导致 β→α′ 马氏体相变的发生ꎮ ＳＥＭ 观察发现ꎬ 在焊缝区只存在有针状的 α′马氏体形

貌ꎬ 而在焊接第一热影响区和第二热影响区ꎬ 针状 α′相逐渐发生球化ꎬ 形成了明显的显微组织梯度过渡ꎮ 在对焊接区域进行

ＳＥＭ / ＥＢＳＤ 下的原位拉伸实验后发现ꎬ 该区域的塑性变形可划分为两个阶段ꎮ 变形的第一阶段ꎬ 滑移变形或孪生变形均有可能

发生ꎬ 这取决于晶粒的初始晶体学取向是否可通过旋转来匹配<１２０> / / ＴＡ(拉伸方向)ꎻ 而在变形的第二阶段ꎬ 只发生滑移变形ꎮ

关键词: 晶体学取向ꎻ 原位 ＳＥＭꎻ 塑性变形ꎻ 激光焊接ꎻ Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ 钛合金

1　 Introduction
Ｔｉｔａｎｉｕｍ ａｌｌｏｙｓꎬ ｂｅｃａｕｓｅ ｏｆ ｈｉｇｈ ｓｔｒｅｎｇｔｈꎬ ｌｏｗ ｄｅｎｓｉｔｙ

ａｎｄ ｅｘｃｅｌｌｅｎｔ ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ ｒｅｓｉｓｔａｎｃｅꎬ ａｒｅ ｉｎｃｒｅａｓｉｎｇｌｙ ｂｅｃｏｍｉｎｇ
ｅｓｓｅｎｔｉａｌ ｍａｔｅｒｉａｌｓ ｆｏｒ ａｉｒｃｒａｆｔ ｆａｂｒｉｃａｔｉｏｎꎬ ｓｈｉｐ￣ｂｕｉｌｄｉｎｇ ａｎｄ
ａｕｔｏ ｃａｒ ｉｎｄｕｓｔｒｙ. Ｂｅｓｉｄｅｓꎬ Ｔｉ ａｌｌｏｙｓ ａｒｅ ａｌｓｏ ｗｉｄｅｌｙ ｕｓｅｄ ｉｎ
ｔｈｅ ｅｍｅｒｇｉｎｇ ｂｉｏｍｅｄｉｃａｌ ｐｒｏｓｔｈｅｓｅｓ ａｐｐｌｉｃａｔｉｏｎｓ ｄｕｅ ｔｏ ｔｈｅ ｅｘ￣

ｃｅｌｌｅｎｔ ｂｉｏｃｏｍｐａｔｉｂｉｌｉｔｙ[１ꎬ２] . Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ ａｌｌｏｙꎬ ｗｈｉｃｈ ｉｓ ａｌｓｏ
ｃａｌｌｅｄ Ｔｉ６４ ｏｒ ＴＡ６Ｖꎬ ｉｓ ａｃｃｏｕｎｔｉｎｇ ｆｏｒ ａｒｏｕｎｄ ５０％ ｉｎ ｔｏｎｎａｇｅ
ｏｆ ｔｏｔａｌ Ｔｉ ａｌｌｏｙｓ ｐｒｏｄｕｃｔｉｏｎ[３] . Ｔｈｕｓꎬ ｔｈｉｓ ａｌｌｏｙ ｈａｓ ｄｒａｗｎ
ｍａｎｙ ｒｅｓｅａｒｃｈｅｒｓ􀆳 ａｔｔｅｎｔｉｏｎｓ ｔｏ ｅｎｈａｎｃｅ ｉｔｓ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒ￣
ｔｉｅｓ.

Ｇｅｎｅｒａｌｌｙꎬ ｗｅｌｄｉｎｇ ｐｒｏｃｅｄｕｒｅ ａｎｄ ｅｑｕｉｐｍｅｎｔ ｕｓｅｄ ｆｏｒ
ｏｔｈｅｒ ｍｅｔａｌｌｉｃ ｍａｔｅｒｉａｌｓ (ｓｕｃｈ ａｓ ｓｔｅｅｌｓ ｏｒ Ａｌ ａｌｌｏｙｓ)ꎬ ｆｏｒ ｉｎ￣
ｓｔａｎｃｅꎬ ｔｕｎｇｓｔｅｎ ｉｎｅｒｔ ｇａｓ (ＴＩＧ) ｗｅｌｄｉｎｇꎬ ｌａｓｅｒ ｂｅａｍ ｗｅｌｄｉｎｇ
(ＬＢＷ)ꎬ ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｂｅａｍ ｗｅｌｄｉｎｇ ( ＥＢＷ)ꎬ ｆｒｉｃｔｉｏｎ ｗｅｌｄｉｎｇ
ｅｔ ａｌ􀆰 ꎬ ｃａｎ ｂｅ ｃａｒｒｉｅｄ ｏｎ ｃｏｍｍｅｒｃｉａｌ ｔｉｔａｎｉｕｍ ａｎｄ ｍｏｓｔ ｏｆ Ｔｉ
ａｌｌｏｙｓ[４－８] . Ｃｏｍｐａｒｉｎｇ ｗｉｔｈ ｏｔｈｅｒ ｗｅｌｄｉｎｇ ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｉｅｓꎬ ＬＢＷ
ｈａｓ ｔｈｅ ｍｏｓｔ ｃｏｎｓｉｄｅｒａｂｌｅ ｆｌｅｘｉｂｉｌｉｔｙ ｆｏｒ ｊｏｉｎｉｎｇ ｔｉｔａｎｉｕｍ
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ａｌｌｏｙｓꎬ ｅｉｔｈｅｒ ａｕｔｏｇｅｎｏｕｓｌｙ ｏｒ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｕｓｅ ｏｆ ｆｉｌｌｅｒ ｗｉｒｅ ｏｒ
ｐｏｗｄｅｒ[９] ꎻ Ｍｏｒｅｏｖｅｒꎬ ａｓ ｌａｓｅｒ ｗｅｌｄｉｎｇ ｐｅｒｍｉｔｓ ｔｈｅ ｇｅｎｅｒａｔｉｏｎ
ｏｆ ａ ｋｅｙ ｈｏｌｅ ｔｈａｔ ｅｆｆｅｃｔｉｖｅｌｙ ｃｏｎｃｅｎｔｒａｔｅｓ ｔｈｅ ｅｎｅｒｇｙ ｉｎｐｕｔ ｉｎｔｏ
ａ ｓｍａｌｌ ａｒｅａꎬ ｔｈｅｒｅ ｉｓ ｇｏｏｄ ｐｏｔｅｎｔｉａｌ ｔｏ ｊｏｉｎ ｔｉｔａｎｉｕｍ ａｌｌｏｙｓ
ｓｉｎｃｅ ｔｈｅ ｖａｒｉａｔｉｏｎ ｏｆ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｉｓ ｃｏｎfiｎｅｄ ｗｉｔｈｉｎ ｔｈｅ ｗｅｌｄ
ｒｅｇｉｏｎ ａｎｄ ａ ｎａｒｒｏｗ ｈｅａｔ ａｆｆｅｃｔｅｄ ｚｏｎｅ(ＨＡＺ) [１０] ꎻ ｔｈｅｒｅｆｏｒｅꎬ
ｔｉｔａｎｉｕｍ ａｌｌｏｙ ｊｏｉｎｔ ｗｅｌｄｅｄ ｂｙ ＬＢＷ ｈａｓ ｆｉｎｅ ｇｒａｉｎｓ[１１] . Ｂｅ￣
ｓｉｄｅｓꎬ Ｚｈａｎｇ′ｓ ｗｏｒｋ[１２] ｒｅｖｅａｌｅｄ ｗｈｅｔｈｅｒ ａ ｔｉｔａｎｉｕｍ ａｌｌｏｙ ｊｏｉｎｔ
ｉｓ ｗｅｌｄｅｄ ｂｙ ＬＢＷ ｏｒ ｂｙ ｔｒａｄｉｔｉｏｎａｌ ｆｕｓｉｏｎ ｗｅｌｄｉｎｇꎬ ｔｈｅ
ｒｅｓｉｄｕａｌ ｓｔｒｅｓｓ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎｓ ｉｎ ｔｈｅｓｅ ｔｗｏ ｋｉｎｄｓ ｏｆ ｊｏｉｎｔｓ ａｒｅ ａｌ￣
ｍｏｓｔ ｔｈｅ ｓａｍｅꎻ ｈｏｗｅｖｅｒꎬ ｔｈｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｚｏｎｅ ｉｓ ｍｕｃｈ
ｎａｒｒｏｗｅｒ ｗｈｅｎ ＬＢＷ ｗａｓ ｕｓｅｄ.

Ｒｅｃｅｎｔｌｙꎬ ｐｌｅｎｔｙ ｏｆ ｒｅｓｅａｒｃｈｅｒｓ ｆｏｃｕｓｅｄ ｏｎ ｔｈｅ ｅｆｆｅｃｔｓ ｏｆ
ｌａｓｅｒ ｗｅｌｄｉｎｇ ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ ｏｎ ｔｈｅ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ａｎｄ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ
ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｗｅｌｄｅｄ ｊｏｉｎｔｓ. Ｇａｏ ｅｔ ａｌ.[１３] ｃｏｍｐａｒｅｄ ｔｈｅ ｐｒｏｐｅｒ￣
ｔｉｅｓ ｏｆ Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ ａｌｌｏｙ ｊｏｉｎｔｓ ｂｅｔｗｅｅｎ ｐｕｌｓｅｄ Ｎｄ ∶ ＹＡＧ ｌａｓｅｒ
ｗｅｌｄｉｎｇ ａｎｄ ＴＩＧ. Ｔｈｅｉｒ ｒｅｓｕｌｔ ｓｈｏｗｓ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｗｅｌｄｅｄ ｊｏｉｎｔ ｂｙ
ＬＢＷ ｈａｓ ｓｍａｌｌ ｏｖｅｒａｌｌ ｒｅｓｉｄｕａｌ ｄｉｓｔｏｒｔｉｏｎꎬ ｆｉｎｅ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅꎬ
ｎａｒｒｏｗ ＨＡＺꎬ ｈｉｇｈ Ｖｉｃｋｅｒｓ ｈａｒｄｎｅｓｓꎬ ｗｈｅｎ ｃｏｍｐａｒｉｎｇ ｗｉｔｈ
ＴＩＧ. Ｃａｏ ａｎｄ Ｊａｈａｚｉ[１４] ｉｎｄｉｃａｔｅｄ ｔｈａｔ ｃｏｍｐａｒｉｎｇ ｗｉｔｈ ｂａｓｅ
ｍｅｔａｌ ｓｐｅｃｉｍｅｎｓꎬ ｌａｓｅｒ ｗｅｌｄｅｄ ｊｏｉｎｔｓ ｏｆ Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ ｈａｄ ｓｌｉｇｈｔｌｙ
ｈｉｇｈｅｒ ｊｏｉｎｔ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｂｕｔ ｓｉｇｎｉｆｉｃａｎｔ ｗｅａｋ ｄｕｃｔｉｌｉｔｙ. Ｓｑｕｉｌｌａｃｅ ｅｔ
ａｌ.[１５] ｈａｓ ｍｏｄｉｆｉｅｄ ｔｈｅ ｗｅｌｄｉｎｇ ｒａｔｅ ａｎｄ ｌａｓｅｒ′ｓ ｐｏｗｅｒꎬ ｔｈｅｉｒ
ｗｏｒｋ ｐｒｏｖｅｄ Ｃａｏ ａｎｄ Ｊａｈａｚｉ′ ｓ ｉｎｄｉｃａｔｉｏｎ. Ｆｕｒｔｈｅｒｍｏｒｅꎬ ｔｈｉｓ
ｗｏｒｋ ｉｎｄｉｃａｔｅｄ ｔｈａｔ ｆａｔｉｇｕｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｏｆ ｔｈｅ ｗｅｌｄｓ ｃａｎ ｂｅ ｉｎ￣
ｃｒｅａｓｅｄ ｂｙ ｐａｒｔｉａｌｌｙ ｏｒ ｔｏｔａｌｌｙ ｅｌｉｍｉｎａｔｉｎｇ ｔｈｅ ｕｎｄｅｒｆｉｌｌ ｒｅｇｉｍｅ.
Ｚｈａｎｇ ｅｔ ａｌ.[１６] ｒｅｖｅａｌｅｄ ｓｉｇｎｉｆｉｃａｎｔ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｂｅｔｗｅｅｎ ｔｈｅ
ｄａｍａｇｅ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ｃｏｎｔｉｎｕｏｕｓ ｌａｓｅｒ￣ｗｅｌｄｅｄ ｊｏｉｎｔｓ ｓｕｂｊｅｃｔｅｄ
ｔｏ ｔｅｎｓｉｌｅ ｌｏａｄ ａｎｄ ｇｒａｄｉｅｎｔ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｉｎ ｔｈｅ
ｗｅｌｄｅｄ ｊｏｉｎｔ.

Ａｌｔｈｏｕｇｈ ｗｅ ｈａｖｅ ｗｅｌｌ ｋｎｏｗｎ ｔｈｅ ｉｎｆｌｕｅｎｃｅ ｏｆ ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇ

ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ ｏｎ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｎｄ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓꎬ ｌｉｔｔｌｅ
ａｔｔｅｎｔｉｏｎ ｉｓ ｐａｉｄ ｏｎ ｔｈｅ ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｉｎ
ｗｅｌｄｉｎｇ ｚｏｎｅ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ. Ｔｈａｎｋｓ ｔｏ ｔｈｅ
ＥＢＳＤ ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙꎬ ｗｅ ｋｎｏｗ ｔｈａｔ ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｙ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｒ
ｔｅｘｔｕｒｅ ｍａｙ ａｆｆｅｃｔ ｔｈｅ ｃｒａｃｋ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ａｎｄ ｇｒｏｗｔｈ. Ｈｅｎｃｅꎬ ｉｔ
ｉｓ ｎｅｅｄｅｄ ｔｏ ａｎａｌｙｚｅ ｔｈｅ ｒｏｌｅ ｏｆ ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｙ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｉｎ
ｔｈｅ ｗｅｌｄｉｎｇ ｚｏｎｅ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｄｕｒｅ.

Ａｉｍｉｎｇ ａｔ ｔｈｉｓ ｇｏａｌꎬ ｔｈｉｓ ｃｕｒｒｅｎｔ ｗｏｒｋ ｗａｓ ｔｏ ａｎａｌｙｚｅ ｔｈｅ
ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｂｅｔｗｅｅｎ ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｂｅｈａｖｉｏｒ ａｎｄ ｃｒｙｓｔａｌ￣
ｌｏｇｒａｐｈｉｃ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｆｏｒ ｔｈｅ ｗｅｌｄｉｎｇ ｚｏｎｅ ｏｆ ＴＡ６Ｖ
ａｌｌｏｙ. Ｔｏ ｇｅｔ ｂｅｔｔｅｒ ｕｎｄｅｒｓｔａｎｄｉｎｇ ｏｆ ｔｈｅ ｐｌａｓｔｉｃ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｏｆ ｔｈｅ
ｗｅｌｄｉｎｇ ｚｏｎｅꎬ ｉｎ￣ｓｉｔｕ ｔｅｎｓｉｌｅ ｔｅｓｔｓ ｂａｓｅｄ ｏｎ ＳＥＭ ｗｅｒｅ ｃａｒｒｉｅｄ
ｏｕｔꎻ ｔｈｅｎ ｔｈｅ ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｙ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ａｎｄ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｂｅ￣
ｈａｖｉｏｒ ｗｅｒｅ ｍｅａｓｕｒｅｄ ａｎｄ ｅｖａｌｕａｔｅｄ ｂｙ ＥＢＳＤ ｍｅｔｈｏｄ ｓｙｓｔｅｍ￣
ａｔｉｃａｌｌｙ.

2　 Experiment

2. 1　 Material and welding process
Ａｓ￣ｒｅｃｅｉｖｅｄ ｓｐｅｃｉｍｅｎｓ ｗｅｒｅ ａｎｎｅａｌｅｄ Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ ａｌｌｏｙ

ｓｈｅｅｔꎬ ｗｈｉｃｈ ｈａｖｅ ｂｅｅｎ ｗｅｌｄｅｄ ｂｙ ｌａｓｅｒ ｈｏｍｏｇｅｎｅｏｕｓｌｙ.
Ｗｅｌｄｉｎｇ ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ ｗｅｒｅ ｓｅｌｅｃｔｅｄ ｆｒｏｍ Ｍｉｇｌｉａｒｉｎｉ′ｓ ｔｈｅｓｉｓ[１７]

ａｎｄ Ｃｒｙｉｌ′ｓ ｔｈｅｓｉｓ[１８] . Ａｌｌ ｔｈｅ ｗｅｌｄｉｎｇ ｄｅｔａｉｌｓ ｃａｎ ｂｅ ｆｏｕｎｄ ｉｎ
Ｍｉｇｌｉａｒｉｎｉ′ｓ ｔｈｅｓｉｓ[１７] ａｎｄ Ｃｒｙｉｌ′ｓ ｔｈｅｓｉｓ[１８] .

Ｅａｃｈ ｓｐｅｃｉｍｅｎ ｗａｓ ｗｅｌｄｅｄ ｔｏｇｅｔｈｅｒ ｆｒｏｍ ｔｗｏ ｐａｒｔｓ ｏｆ ｔｅｎ￣
ｓｉｌｅ ｓａｍｐｌｅ ｉｎ ｔｈｅ ａｐｐｒｏａｃｈ ｏｆ ｈｏｍｏｇｅｎｅｏｕｓ ｌａｓｅｒ ｗｅｌｄｉｎｇ
ｐｒｏｃｅｓｓ. Ｔｈｅ ｇｅｏｍｅｔｒｙ ｏｆ ｔｈｅ ｓｐｅｃｉｍｅｎ ｃａｎ ｂｅ ｆｏｕｎｄ ｉｎ ｔｈｅ
Ｆｉｇ􀆰 １ａ ａｎｄ ｔｈｅ ｄｉｍｅｎｓｉｏｎ ｉｓ ｇｉｖｅｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 １ｂ. Ｉｔ ｉｓ ｗｏｒｔｈ ｔｏ
ｍｅｎｔｉｏｎ ｔｈａｔ ｏｎｌｙ ｔｈｅ ｇａｇｅ ｒｅｇｉｏｎ ｗａｓ ｗｅｌｄｅｄ ( ａｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ
Ｆｉｇ. １ａ). Ａ ｓｍａｌｌ ｇａｇｅ ｌｅｎｇｔｈ ｃａｎ ｂｅ ｎｏｔｉｃｅｄ ｗｈｅｎ ｃｏｍｐａｒｉｎｇ
ｔｏ ｔｈｅ ｄｉｍｅｎｓｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｓｐｅｃｉｍｅｎ.

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｆｉｇｕｒｅｓ ｆｏｒ ｌａｓｅｒ ｗｅｌｄｉｎｇ ｐｒｏｃｅｄｕｒｅ(ａ) ａｎｄ ｔｈｅ ｇｅｏｍｅｔｒｙ ａｎｄ ｄｉｍｅｎｓｉｏｎ (ｂ) ｏｆ ｔｈｅ ｓｐｅｃｉｍｅｎ ｕｓｅｄ ｆｏｒ ｉｎ￣ｓｉｔｕ ｔｅｎｓｉｌｅ ｗｏｒｋ

2􀆰 2　 In￣situ tensile test with SEM
Ｆｏｒ ｉｎ￣ｓｉｔｕ ＳＥＭ ａｎｄ ＥＢＳＤ ａｎａｌｙｓｉｓꎬ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｏｆ ｔｈｅ

ｓｐｅｃｉｍｅｎ ｗａｓ ｃａｒｅｆｕｌｌｙ ｔｒｅａｔｅｄ ａｆｔｅｒ ｒｅｍｏｖｉｎｇ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｂａｓｅꎬ
ｆｏｌｌｏｗｉｎｇ ｂｙ ｍｅｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ ｐｒｅｐａｒａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｄｕｒｅ
ｒｅｃｏｍｍｅｎｄｅｄ ｂｙ Ｓｔｒｕｅｒｓ􀅸. Ｔｈｅ ｆｉｒｓｔ ｓｔｅｐ ｗａｓ ｓｕｒｆａｃｅ ｇｒｉｎｄｉｎｇ

ｂｙ ｕｓｉｎｇ ＳｉＣ ｐａｐｅｒ (ｕｐ ｔｏ ａ ２４００ ｇｒｉｄ). Ｔｈｅｎꎬ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｈｅｌｐ
ｏｆ ａｄａｐｔｅｄ ａｐｐａｒａｔｕｓꎬ ｐｏｌｉｓｈｉｎｇ ｗｏｒｋ ｏｆ ３ μｍ ａｎｄ １ μｍ ｗｅｒｅ
ｄｏｎｅ. Ｆｏｒ ｔｈｅ ｆｉｎａｌ ｓｔｅｐꎬ ｖｉｂｒａｔｏｒｙ ｐｏｌｉｓｈｉｎｇ ｗａｓ ｃａｒｒｉｅｄ ｏｕｔ ｆｏｒ
４ ｈ ｗｉｔｈ ａ ｍｉｘｅｄ ｓｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ｃｏｌｌｏｉｄａｌ ｓｉｌｉｃａ (ＯＰ￣Ｓ) ａｎｄ ｈｙ￣
ｄｒｏｇｅｎ ｐｅｒｏｘｉｄｅ (Ｈ２Ｏ２).

０８２



　 第 ３ 期　 　 ＤＡＮＧ Ｎｉｎｇ ｅｔ ａｌ􀆰 : Ｉｎ￣ｓｉｔｕ ＳＥＭ ａｎｄ ＥＢＳＤ Ａｎａｌｙｓｉｓ ｏｎ Ｐｌａｓｔｉｃ Ｂｅｈａｖｉｏｒ ｏｆ Ｌａｓｅｒ Ｂｅａｍ Ｗｅｌｄｉｎｇ Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ Ａｌｌｏｙ

Ｉｎ￣ｓｉｔｕ ｔｅｎｓｉｌｅ ｔｅｓｔ ｗａｓ ｐｅｒｆｏｒｍｅｄ ｂａｓｅｄ ｏｎ Ｓｕｐｒａ ５５ＶＰ
(Ｃａｒｌ Ｚｅｉｓｓ Ｍｉｃｒｏｓｃｏｐｙ) ＳＥＭ. Ｓｔａｎｄａｒｄ ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ(１５ ~ ２０
ｋＶꎬ ｗｏｒｋｉｎｇ ｄｉｓｔａｎｃｅ ｏｆ １３ ｍｍ) ｗｅｒｅ ｕｓｅｄ ｆｏｒ ｓｅｃｏｎｄａｒｙ ｅ￣
ｌｅｃｔｒｏｎ(ＳＥ) ａｎｄ ｂａｃｋｓｃａｔｔｅｒｅｄ ｅｌｅｃｔｒｏｎ(ＢＳＥ) ｉｍａｇｉｎｇ. Ｔｈｅ
ｉｎ￣ｓｉｔｕ ｔｅｎｓｉｌｅ ｗｏｒｋ ｗａｓ ｐｅｒｆｏｒｍｅｄ ａｔ ａ ｃｏｎｓｔａｎｔ ｄｉｓｐｌａｃｅｍｅｎｔ
ｒａｔｅ ｏｆ ０􀆰 ００２ ｍｍ / ｓ. Ｔｗｏ ｉｎｔｅｒｒｕｐｔｉｏｎｓ ｗｅｒｅ ｐｅｒｆｏｒｍｅｄ ｗｈｅｎ
ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｓｔｒａｉｎ ｗａｓ ａｃｈｉｅｖｅｄ ａｔ ａｒｏｕｎｄ ε ＝ １０％ ａｎｄ
１２％ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ. Ｔｈｉｓ ｔｅｎｓｉｌｅ ｗｏｒｋ ｗａｓ ｅｎｄｅｄ ａｔ ａｒｏｕｎｄ ε ＝
１４％ ｉｎ ｏｒｄｅｒ ｔｏ ａｖｏｉｄ ｔｈｅ ｉｎｆｌｕｅｎｃｅ ｏｆ ｔｈｅ ｓｅｖｅｒｅ ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅ￣
ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｎ ｔｈｅ ＥＢＳＤ ｍａｐｐｉｎｇ. Ｉｔ ｉｓ ｗｏｒｔｈ ｔｏ ｎｏｔｅ ｔｈａｔ ｉｎ ｔｈｉｓ
ｃｕｒｒｅｎｔ ｗｏｒｋꎬ ｔｈｅ ｓａｍｐｌｅ ｈｅｌｄ ａｔ ｃｏｎｓｔａｎｔ ｓｔｒａｉｎ ｗｈｅｎ ｔｅｎｓｉｌｅ
ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｗａｓ ｓｔｏｐｐｅｄ. ＥＢＳＤ ｍｅａｓｕｒｅｍｅｎｔｓ ｆｏｒ ｅａｃｈ ｓｔｅｐ
(ε ＝ １０％ꎬ １２％ ａｎｄ １４％) ｓｔａｒｔｅｄ ｏｎｌｙ ａｆｔｅｒ ｔｈｅ ｓｔｒｅｓｓ
ｒｅｌａｘｅｄ ａｎｄ ｒｅａｃｈｅｄ ａ ｃｏｎｓｔａｎｔ ｖａｌｕｅ ( ａｆｔｅｒ ａｐｐｒｏｘｉｍａｔｅｌｙ
５ ｍｉｎ).
2􀆰 3　 EBSD analysis

Ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｂａｃｋ￣ｓｃａｔｔｅｒｅｄ ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ ( ＥＢＳＤ) ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ
ｗａｓ ｕｓｅｄ ｆｏｒ ｐｈａｓｅ ｉｄｅｎｔｉｆｉｃａｔｉｏｎ ａｎｄ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ
(ＯＲ) ａｎａｌｙｓｉｓ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｈｅｌｐ ｏｆ Ｎｏｒｄｌｙｓ Ｓ ｃａｍｅｒａ(Ｏｘｆｏｒｄ ｉｎ￣
ｓｔｒｕｍｅｎｔｓ ). Ａｆｔｅｒ ｅａｃｈ ｉｎｔｅｒｒｕｐｔｉｏｎ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｗｏｒｋꎬ
ｏｎｅ ＥＢＳＤ ｓｃａｎ ｗａｓ ｐｅｒｆｏｒｍｅｄ ｆｏｒ ｔｈｅ ｗｅｌｄｉｎｇ ｚｏｎｅ. Ｔｈｅ ｄａｔａ
ｗｅｒｅ ｉｎｐｕｔ ｉｎｔｏ ＴＳＬ 􀅸 ｓｏｆｔｗａｒｅ ａｎｄ ＨＫＬ￣Ｃｈａｎｎｅｌ ５ 􀅸
ｓｏｆｔｗａｒｅ ｆｏｒ ｐｏｓｔ￣ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇ.

3　 Results

Ｆｉｇ􀆰 ２ ｓｈｏｗｓ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｗｅｌｄｉｎｇ ａｒｅａ ｂｅｆｏｒｅ
ｔｈｅ ｉｎ￣ｓｉｔｕ ＳＥＭ ｗｏｒｋ. Ｔｈｉｓ ａｒｅａ ｃａｎ ｂｅ ｃｌｅａｒｌｙ ｄｉｖｉｄｅｄ ｉｎｔｏ ３
ｚｏｎｅｓ ｗｈｉｃｈ ｗｅｒｅ ｍａｒｋｅｄ ｂｙ ｙｅｌｌｏｗ ａｎｄ ｒｅｄ ｄａｓｈｅｄ ｌｉｎｅｓꎬ ｒｅ￣
ｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ. Ｆｕｓｉｏｎ ｚｏｎｅꎬ ｗｈｉｃｈ ｌｏｃａｔｅｓ ａｔ ｔｈｅ ｌｅｆｔ ｓｉｄｅ ｏｆ ｔｈｅ
ｉｍａｇｅꎬ ｏｃｃｕｐｉｅｄ ｎｅａｒｌｙ ８０％ ｐａｒｔ ｏｆ ｔｈｅ ｗｅｌｄｉｎｇ ｚｏｎｅ. Ｗｉｔｈｉｎ
ｔｈｉｓ ｚｏｎｅꎬ ｎｅａｒｌｙ ａｌｌ ｔｈｅ ｌａｔｈｓ ｅｘｈｉｂｉｔ ａｃｉｃｕｌａｒ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ. Ａｃ￣
ｃｏｒｄｉｎｇ ｔｏ Ｍｉｇｌｉａｒｉｎｉ′ｓ ｗｏｒｋ[１７] ａｎｄ Ｃｙｒｉｌ′ ｓ ｗｏｒｋ[１８] ꎬ β→α′
ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｃｃｕｒｓ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｗｅｌｄｉｎｇ ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇꎬ ｓｉｎｃｅ ｔｈｅ
ｅｘｉｓｔｅｎｃｅ ｏｆ ｈｉｇｈ ｃｏｏｌｉｎｇ ｇｒａｄｉｅｎｔ ｉｎ ｗｅｌｄｉｎｇ ｚｏｎｅ. Ｔｈｅｒｅｆｏｒｅꎬ
ｗｅ ｃａｎ ｄｅｄｕｃｅ ｔｈａｔ ｔｈｅｓｅ ｎｅｅｄｌｅ￣ｌｉｋｅ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓ ａｒｅ α′
ｌａｔｈｓ. Ｔｈｅ ｆｕｓｉｏｎ ｚｏｎｅ ａｎｄ １ｓｔ ＨＡＺ ｗａｓ ｓｅｐａｒａｔｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ｙｅｌｌｏｗ
ｄａｓｈｅｄ ｌｉｎｅ. Ｗｉｔｈｉｎ １ｓｔ ＨＡＺꎬ ｔｈｉｓ ａｃｉｃｕｌａｒ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｓｔａｒｔｓ ｔｏ
ｇｌｏｂａｌｉｚｅꎻ ａｎｄ ｉｎ ｔｈｅ ｒｅｇｉｏｎ ｏｆ ２ｎｄ ＨＡＺꎬ ｇｌｏｂｕｌａｒ ｓｈａｐｅｄ
ｇｒａｉｎｓ ｃａｎ ｂｅ ｏｂｓｅｒｖｅｄ ｏｂｖｉｏｕｓｌｙ. Ｈｅｎｃｅꎬ ｉｔ ｃａｎ ｂｅ ｃｌｅａｒｌｙ ｒｅ￣
ａｌｉｚｅｄ ｔｈａｔ ｔｈｉｓ ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎ ｉｓ ｆｒｏｍ α′ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｉｃ ｌａｔｈ ｔｏ α ｇｌｏｂｕ￣
ｌａｒ ｇｒａｉｎｓ.

Ｂｅｆｏｒｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎꎬ ｏｎｅ ＥＢＳＤ ｍａｐ ｆｏｒ ｔｈｅ ｃｅｎｔｒａｌ ｐａｒｔ ｏｆ
ｆｕｓｉｏｎ ｚｏｎｅ ｗａｓ ｏｂｔａｉｎｅｄꎬ ｉｔ ｉｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ３. Ｔｈｅ ｉｎｄｅｘａｔｉｏｎ
ｌｅｖｅｌ ｏｆ ｔｈｉｓ ｍａｐ ｗａｓ ６２％ ａｎｄ ｔｈｅ ｓｔｅｐ ｗａｓ ０􀆰 １０６ μｍ. Ｉｎ
Ｆｉｇ􀆰 ３ꎬ ｆｕｌｌ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｉｃ ｌａｔｈｓ ｃａｎ ｂｅ ａｂｓｏｌｕｔｅｌｙ ｏｂｓｅｒｖｅｄ
ｂｅｃａｕｓｅ ｏｆ ｈｉｇｈ ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅ. Ａｌｓｏ ｉｔ ｉｓ ｗｏｒｔｈ ｔｏ ｎｏｔｉｃｅ ｔｈａｔ ｆｏｒ
ｔｈｅ ｆｏｌｌｏｗｉｎｇ ｔｅｎｓｉｌｅ ｗｏｒｋꎬ ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ ｗａｓ ｐａｒ￣
ａｌｌｅｌ ｔｏ ｔｈｅ ｐｏｓｉｔｉｖｅ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ ｏｆ Ｘ ａｘｉｓ (ｈｏｒｉｚｏｎｔａｌ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ).

Ｆｉｇ􀆰 ２　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅ ｆｏｒ ｔｈｅ ｗｅｌｄｉｎｇ ａｒｅａ

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ａｎ ＥＢＳＤ ｍａｐ ｆｏｒ ｔｈｅ ｃｅｎｔｒａｌ ｐａｒｔ ｏｆ ｆｕｓｉｏｎ ｚｏｎｅ ｂｅｆｏｒｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｔｅｓｔ

　 　 Ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎꎬ ｌｏａｄｉｎｇ ｗｅｒｅ ｉｎｔｅｒｒｕｐｔｅｄ
ｔｗｉｃｌｙ ｂａｓｅｄ ｏｎ ｔｈｅ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ. Ｔｈｅ ｓｔｒａｉｎ ｏｆ ｔｈｅ
ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｗａｓ １０􀆰 ８％ ａｎｄ １２􀆰 ３％ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ ｗｈｅｎ ｔｈｅ ｄｅ￣
ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｗａｓ ｓｔｏｐｐｅｄ. Ｔｈｅ ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅ ｗａｓ
ｐｒｅｓｅｎｔｅｄ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ４. Ｉｔ ｃａｎ ｂｅ ｓｅｅｎ ｃｌｅａｒｌｙ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ
ｗａｓ ｓｔｏｐｐｅｄ ｆｉｒｓｔｌｙ (ε ＝ １０􀆰 ８％) ａｓ ｓｏｏｎ ａｓ ｔｈｅ ｍａｔｅｒｉａｌ ｈａｓ
ｊｕｓｔ ｙｉｅｌｄｅｄꎬ ｗｈｉｃｈ ｃａｎ ｂｅ ｃｏｎｓｉｄｅｒｅｄ ａｓ ｔｈｅ ｓｔａｒｔｉｎｇ ｌｉｎｅ ｏｆ
ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ. Ｔｈｅ ｗｈｏｌｅ ｔｅｓｔ ｅｎｄｅｄ ａｔ １４􀆰 ２％ ｄｅｆｏｒｍａ￣
ｔｉｏｎꎬ ａｌｔｈｏｕｇｈ ｔｈｅ ｓａｍｐｌｅ ｗａｓ ｎｏｔ ｒｕｐｔｕｒｅｄ ｉｎ ｏｒｄｅｒ ｔｏ ａｖｏｉｄ
ｔｈｅ ｉｎｆｌｕｅｎｃｅ ｏｆ ｓｅｖｅｒｅ ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｎ ＥＢＳＤ ｍａｐｐｉｎｇ.
　 　 ＥＢＳＤ ｓｃａｎｎｉｎｇ ｗｅｒｅ ｃａｒｒｉｅｄ ｏｕｔ ｏｎ ｔｈｅ ｓａｍｅ ａｒｅａ ｏｆ
ｗｈｉｃｈ ｗａｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ３ꎬ ｗｈｉｌｅ ｔｈｅ ｓｔｒａｉｎ ｗｅｒｅ １０􀆰 ８％ꎬ
　 　

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅ ｆｏｒ ｔｈｉｓ ｗｅｌｄｉｎｇ ｓａｍｐｌｅ

１８２
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１２􀆰 ３％ ａｎｄ １４􀆰 ２％ꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙꎬ ｃｏｒｒｅｌａｔｉｎｇ ｔｏ ｔｈｅ ｔｗｏ ｉｎｔｅｒ￣
ｒｕｐｔｉｏｎｓ ａｎｄ ｅｎｄｉｎｇ ｐｏｉｎｔ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅ.

Ａｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ５ꎬ ｉｔ ｉｓ ｓｅｅｎ ｔｈａｔ ｄｕｅ ｔｏ ｔｈｅ ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅ￣
ｆｏｒｍａｔｉｏｎꎬ ｂｏｔｈ ｏｆ ｌａｔｈ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｄｉｓｔｏｒｔｓ ａｎｄ ｔｈｅ ｎｅｗ ｃｒｙｓ￣
ｔａｌｌｏｇｒａｐｈｙ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎｓ ｃａｎ ｂｅ ｏｂｓｅｒｖｅｄꎬ ｗｈｉｃｈ ｗｅｒｅ ｉｎｄｉｃａｔｅｄ
ｂｙ ｒｅｄ ａｒｒｏｗｓ.

Ｉｔ ｉｓ ｎｅｅｄｅｄ ｔｏ ｍｅｎｔｉｏｎ ｔｈａｔ ｔｈｅ ＥＢＳＤ ｄａｔａ ｆｏｒ ｔｈｅ ｆｉｒｓｔ
ｉｎｔｅｒｒｕｐｔｉｏｎꎬ ε＝ １０􀆰 ８％ꎬ ｗａｓ ｎｏｔ ｔａｋｅｎ ｉｎｔｏ ｃｏｎｓｉｄｅｒａｔｉｏｎ ｉｎ
ｔｈｅ ｆｏｌｌｏｗｉｎｇ ｐａｒｔｓ ｏｆ ｔｈｉｓ ｃｕｒｒｅｎｔ ｗｏｒｋꎬ ｂｅｃａｕｓｅ ｎｏ ｏｂｖｉｏｕｓ
ｖａｒｉａｔｉｏｎｓ ｉｎ ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｃａｎ ｂｅ ｆｏｕｎｄ. Ｔｈｉｓ
ｍａｙ ｂｅ ａｓｓｏｃｉａｔｅｄ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｆａｃｔ ｔｈａｔ ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｈａｓ
ｊｕｓｔ ｓｔａｒｔｅｄ ａｔ ε＝ １０􀆰 ８％ꎬ ｗｈｉｃｈ ｍａｙ ｒｅｓｕｌｔ ｉｎ ｌｅｓｓ ｓｌｉｐ ｓｙｓｔｅｍ
ｏｒ ｌｅｓｓ ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｓｙｓｔｅｍ ｂｅｉｎｇ ａｃｔｉｖａｔｅｄ.

4　 Discussion

Ｔｈｅ ｄｅｖｅｌｏｐｍｅｎｔ ｏｆ ｔｈｉｓ ｓｅｃｔｉｏｎ ｗａｓ ｂａｓｅｄ ｏｎ ｔｈｅ ＥＢＳＤ
ｒｅｓｕｌｔｓ ｏｆ ｔｈｅ ｉｎ￣ｓｉｔｕ ｔｅｎｓｉｌｅ ｔｅｓｔ ｏｆ ｔｈｅ ｗｅｌｄｅｄ Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ ｓａｍ￣
ｐｌｅ. Ｆｕｌｌ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｉｃ α′ ｌａｔｈｓ ｃａｎ ｂｅ ｏｂｓｅｒｖｅｄ ｉｎ ｔｈｉｓ ｍａｐｐｉｎｇ
ｚｏｎｅ. ＥＢＳＤ ｍａｐｓꎬ ｗｈｉｃｈ ｗｅｒｅ ｇａｉｎｅｄ ｂｅｆｏｒｅ ａｎｄ ａｆｔｅｒ ｄｅ￣
ｆｏｒｍａｔｉｏｎꎬ ａｒｅ ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ５.

　 　 Ｂｅｆｏｒｅ ａｎａｌｙｚｉｎｇ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎꎬ ３ ｐａｒｔｉｃｕｌａｒ
ｌａｔｈｓ ｗｅｒｅ ｓｅｌｅｃｔｅｄ ａｎｄ ｍａｒｋｅｄ ａｓ Ａꎬ Ｂ ａｎｄ Ｃꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ
(ｓｅｅ ｉｎ Ｆｉｇ ５). Ｔｈｅｓｅ ３ ｌａｔｈｓ ｅｘｈｉｂｉｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎｓꎬ
ｗｈｉｃｈ ｃａｎ ｂｅ ｅａｓｉｅｒ ｔｏ ａｎａｌｙｚｅ ｔｈｅ ｖａｒｉａｔｉｏｎ ｏｆ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ａｎｄ
ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｂｅｆｏｒｅ ａｎｄ ａｆｔｅｒ ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ.

Ｉｔ ｃａｎ ｂｅ ｏｂｓｅｒｖｅｄ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｃｏａｒｓｅ ｌａｔｈｓ ｓｅｅｍ ｔｏ ｄｅｆｏｒｍ
ｓｅｒｉｏｕｓｌｙ ｗｈｅｎ ｃｏｍｐａｒｉｎｇ ｔｏ ｔｈｅ ｆｉｎｅ ｌａｔｈｓ. Ｆｏｒ ｉｎｓｔａｎｃｅꎬ ｌａｔｈ
Ｂ ｗａｓ ｓｌｉｃｅｄ ｄｕｒｉｎｇ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎꎻ ｍｅａｎｗｈｉｌｅ ｔｈｅ ｌａｔｈ Ａ ａｎｄ Ｃ
ｒｏｔａｔｅｄ ｔｏ ｎｏｖｅｌ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｉｎｓｔｅａｄ ｏｆ ｂｅｉｎｇ ｓｌｉｃｅｄ. Ｔｈｉｓ
ｒｏｔａｔｉｏｎ ｉｓ ａｓｓｏｃｉａｔｅｄ ｗｉｔｈ ａｃｃｏｍｍｏｄａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ
ａｎｄ ｃａｎ ｖｅｒｉｆｙ ｔｈｅ ｅｘｉｓｔｅｎｃｅ ｏｆ ｓｌｉｐｐｉｎｇ.

Ｂｅｆｏｒｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎꎬ ｌａｔｈ Ａ ｐｒｅｓｅｎｔｓ ａ < ０１０> ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ
ｐａｒａｌｌｅｌ ｔｏ ｔｈｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎꎬ ｗｈｉｌｅ ａｆｔｅｒ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｉｔ
ｔｅｎｄｓ ｔｏ ａｌｉｇｎ ｔｈｅ <１２０> ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ ｐａｒａｌｌｅｌ ｔｏ ｔｈｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｄｉｒｅｃ￣
ｔｉｏｎ. Ｔｈｉｓ ｐｈｅｎｏｍｅｎｏｎ ｃａｎ ｂｅ ｏｂｓｅｒｖｅｄ ｏｎ ａｌｌ ｔｈｅ ｌａｔｈｓ ｗｉｔｈ
ｔｈｅ ｓａｍｅ<０１０> ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ.

Ａｓ ｉｔ ｉｓ ｗｅｌｌ￣ｋｎｏｗｎꎬ ｓｌｉｐｐｉｎｇ ａｎｄ ｔｗｉｎｎｉｎｇ ａｒｅ ｔｈｅ ｔｗｏ
ｐａｔｈｓ ｆｏｒ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ. Ｉｔ ｉｓ ｎｅｃｅｓｓａｒｙ ｔｏ ａｎａｌｙｚｅ ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍｉｎｇ
ｗａｙｓ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｔｅｓｔ. Ｔｈｅ ｌｏｃａｌｉｚａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ
ｗａｓ ｄｅｔｅｒｍｉｎｅｄ ｆｉｒｓｔｌｙꎻ ｔｈｅｎ ｔｈｅｓｅ ｔｗｏ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｐａｔｈｓ ｗｅｒｅ
ｄｉｓｃｕｓｓｅｄ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ.

Ｆｉｇ􀆰 ５　 ＥＢＳＤ ｍａｐｓ ｆｏｒ ｓｐｅｃｉｍｅｎｓ ｂｅｆｏｒｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ(ａ)ａｎｄ ｗｈｅｎ ε＝ １４􀆰 ２％(ｂ)

4􀆰 1　 Localization of the plastic deformation

Ｃｏｍｂｉｎｉｎｇ Ｃｙｒｉｌ′ ｓ ｗｏｒｋ[１８] ｏｆ ｌｏｃａｌ Ｇｒｅｅｎ￣Ｌａｇｒａｎｇｅ ｄｅ￣
ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｔｅｎｓｏｒｓ ｃａｌｃｕｌａｔｉｏｎ ａｎｄ ｔｈｅ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｏｆ ｔｈｅ ｌａｔｈｓ
ｆｒｏｍ Ｆｉｇ􀆰 ５ ｔｏｇｅｔｈｅｒꎬ ｉｔ ｃａｎ ｂｅ ｉｎｄｉｃａｔｅｄ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｃｏａｒｓｅ ｌａｔｈｓ￣
ｈａｖｅ ｕｎｄｅｒｔａｋｅｎ ｈｉｇｈｅｒ ｓｔｒａｉｎｓ ｔｈａｎ ｆｉｎｅ ｌａｔｈｓ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｄｅ￣
ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇ. Ｍｏｒｅｏｖｅｒꎬ ｈｉｇｈｅｓｔ ｓｔｒａｉｎ ｍｅａｎｓ ｈｉｇｈｅｓｔ
ｓｈｅａｒ ｓｔｒｅｓｓ. Ｈｅｎｃｅꎬ ｉｔ ｉｓ ｒｅａｓｏｎａｂｌｅ ｔｏ ｃｏｎｓｉｄｅｒ ｔｈａｔ ｂｏｔｈ ｓｌｉｐ￣
ｐｉｎｇ ｓｙｓｔｅｍｓ ａｎｄ ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｓｙｓｔｅｍｓ ａｒｅ ｍｏｒｅ ｌｉｋｅｌｙ ｔｏ ｂｅ ａｃｔｉ￣
ｖａｔｅｄ ｉｎ ｃｏａｒｓｅ ｌａｔｈｓ. Ｔｈｉｓ ｍａｙ ｅｘｐｌａｉｎ ｔｈｅ ｒｅａｓｏｎ ｗｈｙ ｇｒａｄｉｅｎｔ
ｏｆ ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ( ｉ􀆰 ｅ􀆰 ａ ｃｏｌｏｒ ｇｒａｄｉｅｎｔ ｏｎ ｔｈｅ
ｍａｐ) ｅｘｉｓｔｓ ｗｉｔｈｉｎ ｔｈｅ ｌａｔｈｓ ａｆｔｅｒ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ.
4􀆰 2　 Analysis of slip: rotation of the grains

Ｉｆ ｆｏｃｕｓｉｎｇ ｏｎ ｔｈｅ ｓｅｌｅｃｔｅｄ ｚｏｎｅ ｗｈｉｃｈ ｗａｓ ｍａｒｋｅｄ ｂｙ ｒｅｄ
ｒｅｃｔａｎｇｌｅ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ３ꎬ ｉｔ ｃａｎ ｂｅ ｃｌｅａｒｌｙ ｖｅｒｉｆｉｅｄ ｔｈａｔ ｓｌｉｐ ｂａｎｄｓ

ｅｘｉｓｔ ｗｉｔｈｉｎ ｔｈｅ ｃｏａｒｓｅ ｌａｔｈｓ ( ａｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ６)ꎬ ｗｈｉｃｈ
ｍｅａｎｓ ｔｈａｔ ｓｌｉｐｐｉｎｇ ｉｓ ｔｈｅ ｍａｉｎ ｐｌａｓｔｉｃ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ ｆｏｒ ｃｏａｒｓｅ
ｌａｔｈｓ.

Ｆｉｇ􀆰 ６　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅ ｆｏｒ ｔｈｅ ｓｅｌｅｃｔｅｄ ｚｏｎｅ ｆｒｏｍ Ｆｉｇ􀆰 ３ ａｔ ε＝ １４􀆰 ２％

２８２



　 第 ３ 期　 　 ＤＡＮＧ Ｎｉｎｇ ｅｔ ａｌ􀆰 : Ｉｎ￣ｓｉｔｕ ＳＥＭ ａｎｄ ＥＢＳＤ Ａｎａｌｙｓｉｓ ｏｎ Ｐｌａｓｔｉｃ Ｂｅｈａｖｉｏｒ ｏｆ Ｌａｓｅｒ Ｂｅａｍ Ｗｅｌｄｉｎｇ Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ Ａｌｌｏｙ

　 　 Ｔｈａｎｋｓ ｔｏ ｔｈｅ ＥＢＳＤ ｍａｐꎬ ｖａｒｉａｔｉｏｎ ｏｆ ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ
ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｆｏｒ ｔｈｅ ｌａｔｈｓ ｃａｎ ｂｅ ｅｘｔｒａｃｔｅｄ ａｎｄ ａｎａｌｙｚｅｄ ｉｎｄｉｖｉｄ￣
ｕａｌｌｙ. Ｔｈｅ ｆｉｒｓｔ ｓｅｔ ｏｆ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｉｄｅｎｔｉｆｉｃａｔｉｏｎ ｉｓ ｇｉｖｅｎ ｉｎ
Ｆｉｇ􀆰 ７. Ｔｈｉｓ ｌａｔｈꎬ ｗｈｉｃｈ ｗａｓ ｅｘｔｒａｃｔｅｄ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｒｅｇｉｏｎ ｍａｒｋｅｄ
ｂｙ ｒｅｄ ｒｅｃｔａｎｇｌｅ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ３ꎬ ｗａｓ ｉｎｉｔｉａｌｌｙ ｏｒｉｅｎｔｅｄ <０１０> / / ＴＡ
(ｔｅｎｓｉｌｅ ａｘｉｓ) ａｎｄ ｒｏｔａｔｅｄ ｔｏ ａｌｉｇｎ ｔｈｅ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ < １２０> ｗｉｔｈ
ｔｈｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ａｘｉｓ ｄｕｅ ｔｏ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ.

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｉｎｖｅｒｓｅ Ｐｏｌｅ Ｆｉｇｕｒｅｓ(ＩＰＦ￣Ｘ) ｆｏｒ ｔｈｅ ｅｘｔｒａｃｔｅｄ ｌａｔｈ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｓｅ￣

ｌｅｃｔｉｎｇ ｚｏｎｅ ａｔ ｉｎｉｔｉａｌ ｓｔａｔｅ (ａ)ａｎｄ ε＝ １４􀆰 ２％ (ｂ)

　 　 Ｉｆ ｏｎｌｙ ｆｏｃｕｓｉｎｇ ｏｎ ｔｈｅ ｌａｔｈｓ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ <０１０> / /
ＴＡꎬ ａｆｔｅｒ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎꎬ ａｌｌ ｔｈｅ ｌａｔｈｓ ｆｏｌｌｏｗ ｔｈｅ ｓａｍｅ ｒｏｔａｔｉｏｎ
ｐａｔｈꎬ ｆｒｏｍ <０１０> ｔｏ <１２０> / / ＴＡ. Ｔｈｉｓ ｍｏｄｅ ｏｆ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ
ｉｓ ａｌｓｏ ｏｂｓｅｒｖｅｄ ｉｎ ｇｌｏｂｕｌａｒ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ｔｈｅ ｈｅａｔ ａｆｆｅｃｔｅｄ
ｚｏｎｅꎬ ｗｈｉｃｈ ｗａｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ８ ( ２ｎｄ ＨＡＺ). Ａｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ
Ｆｉｇ􀆰 ８ꎬ ｓｏｍｅ ｇｌｏｂｕｌａｒ ｇｒａｉｎｓ ｅｘｈｉｂｉｔ ｎｅａｒｌｙ ｔｈｅ ｓａｍｅ ｃｏｌｏｒ ｇｒａ￣
ｄｉｅｎｔ ａｓ ｔｈｅ ｌａｔｈｓ ｄｉｓｃｕｓｓｅｄ ｐｒｅｖｉｏｕｓｌｙꎬ ｗｈｉｃｈ ｍｅａｎｓꎬ ｄｕｒｉｎｇ
ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎꎬ ｔｈｅ ｇｌｏｂｕｌａｒ ｇｒａｉｎｓ ｗｉｔｈ <０１０> / / ＴＡ ｏｒｉｅｎ￣
ｔａｔｉｏｎ ａｒｅ ｅｎｇａｇｅｄ ｉｎ ｔｈｅ ｓａｍｅ ｒｏｔａｔｉｏｎ ａｓ ｔｈｅ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｉｃ ｌａｔｈ
ｗｉｔｈ <０１０> / / ＴＡ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ.

Ｆｉｇ􀆰 ８　 ＥＢＳＤ ｍａｐ ｆｏｒ ２ｎｄ ＨＡＺ ａｔ ε＝ １４􀆰 ２％

　 　 Ｂｙ ｉｓｏｌａｔｉｎｇ ｏｎｅ ｏｆ ｇｒａｉｎｓ ｆｒｏｍ Ｆｉｇ􀆰 ８ (ｔｈｅ ｇｒａｉｎ ｅｎｃｉｒｃｌｅｄ
ｂｙ ｒｅｄ ｌｉｎｅ) ａｎｄ ｐｌｏｔｔｉｎｇ ｔｈｅ ｒｅｌａｔｅｄ ｉｎｖｅｒｓｅ ｐｏｌｅ ｆｉｇｕｒｅ ( ｓｅｅ
ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ９)ꎬ ｉｔ ｃａｎ ｂｅ ｃｌｅａｒｌｙ ｓｅｅｎ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ ｏｒｉ￣
ｅｎｔａｔｉｏｎｓ ｖａｒｙ ｉｎ ｔｈｅ ｓａｍｅ ｗａｙ. Ｔｈｅ ｇｒｅｅｎ ｃｏｌｏｒ ｌｉｎｋｓ ｔｏ ａ
<０１０> / / ＴＡ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ａｎｄ ｔｈｅ ｄａｒｋ ｂｌｕｅ ｃｏｌｏｒ ｌｉｎｋｓ ｔｏ ａ

<１２０> / / ＴＡ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ. Ａｌｔｈｏｕｇｈ ｔｈｉｓ ｍａｐ ｏｎｌｙ ｐｒｅｓｅｎｔｅｄ ｔｈｅ
ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｉｎｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｉｎ ε＝ １４􀆰 ２％ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｓｔａｇｅꎬ ｂａｓｅｄ
ｏｎ ｔｈｅ ｒｅｓｕｌｔ ｆｏｒ ｔｈｅ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ (ｓｅｅ Ｆｉｇ􀆰 ７)ꎬ ｉｔ
ｉｓ ｒｅａｓｏｎａｂｌｅ ｔｏ ｄｅｄｕｃｅｄ ｔｈａｔ ｉｎ ｔｈｅ ｉｎｉｔｉａｌ ｓｔａｇｅꎬ ｔｈｅ ｃｏｎｓｉｄ￣
ｅｒｅｄ ｇｒａｉｎ ｗａｓ ａｌｓｏ ｏｒｉｅｎｔｅｄ <０１０> / / ＴＡ.

Ｆｉｇ􀆰 ９　 ＩＰＦ￣Ｘ ｆｏｒ ｔｈｅ ｒｅｄ ｃｉｒｃｌｅｄ ｇｒａｉｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ８

　 　 Ａｃｃｏｒｄｉｎｇ ｔｏ ｔｈｏｓｅ ｔｗｏ ｉｎｄｅｐｅｎｄｅｎｔ ｏｂｓｅｒｖａｔｉｏｎｓꎬ ｗｈｉｃｈ
ｗｅｒｅ ｍａｎａｇｅｄ ｏｎ ｏｎｅ ｐｕｒｅ α′ ｌａｔｈ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｎｄ
ｇｌｏｂｕｌａｒ ｇｒａｉｎꎬ ｉｔ ｉｓ ｓｏｕｎｄ ｔｏ ｄｅｄｕｃｅｄ ｔｈａｔ ｔｈｉｓ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ
ｍｏｄｅ ｍａｙ ｂｅ ｆｏｌｌｏｗｅｄ ｉｎ ｔｈｅ ｎｏｎ￣ｗｅｌｄｉｎｇ ｚｏｎｅ ｗｈｉｃｈ ｈａｓ
ｇｌｏｂｕｌａｒ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ.

Ｔｈｅｒｅｆｏｒｅꎬ ｉｔ ｃａｎ ｂｅ ｃｏｎｃｌｕｄｅｄ ｔｈａｔ ｓｌｉｐｐｉｎｇ ｅｘｉｓｔｓ ｉｎ ｔｈｉｓ
Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ ａｌｌｏｙ ｗｉｔｈｉｎ ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｄｕｒｅ. Ｇｒａｉｎｓ ｔｅｎｄ
ｔｏ ａｌｉｇｎ ｔｈｅ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ <１２０> ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ａｘｉｓ ｂｙ ｔｈｅ
ｍｅｔｈｏｄ ｏｆ ｒｏｔａｔｉｏｎ. Ｓｕｃｈ ｒｏｔａｔｉｏｎ ｉｓ ｆａｃｉｌｉｔａｔｅｄ ｉｆ ｔｈｅ ｇｒａｉｎｓ
ｈａｖｅ ａｎ ｉｎｉｔｉａｌ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ <０１０> / / ＴＡ.
4􀆰 3　 Analysis of twining

Ａｐａｒｔ ｆｒｏｍ ｓｌｉｐｐｉｎｇꎬ ｔｗｉｎｉｎｇ ｉｓ ａｎｏｔｈｅｒ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｗａｙ
ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｄｕｒｅ ｆｏｒ ｈｅｘａｇｏｎａｌ ｔｉｔａｎｉｕｍ ｃｅｌｌ.
Ｌａｔｈ Ｂꎬ ｗｈｉｃｈ ｉｓ ａｒｒｏｗｅｄ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ５ꎬ ｓｈｏｗｓ ｔｈｅ ｖａｒｉａｔｉｏｎ ｏｆ
ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｆｏｒ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｓｔｅｐｓ(ｓｅｅ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 １０).
　 　 Ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 １０ａ~１０ｃꎬ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｆ ｌａｔｈ Ｂ ｗｅｒｅ ｓｈｏｗｎ ｆｏｒ ｉｎ￣
ｉｔｉａｌ ｓｔａｔｅꎬ ε＝ １２􀆰 ３％ꎬ ε＝ １４􀆰 ６％ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ. Ｂａｓｅｄ ｏｎ ｔｈｅ
ｃａｌｃｕｌａｔｉｎｇ ｒｅｓｕｌｔ ｆｒｏｍ ＣａＲｉｎｅ ｓｏｆｔｗａｒｅ 􀅸ꎬ ｌａｔｈ Ｂ ｈａｓ ｔｈｅ

ｉｎｉｔｉａｌ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｆ <１２４> / / ＴＡ. Ｉｔ ｉｓ ｗｏｒｔｈ ｔｏ ｎｏｔｅ ｔｈａｔ ｔｈｉｓ
ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｉｓ ｎｏｔ ｃｌｏｓｅ ｔｏ <０１０> / / ＴＡ.

Ｗｈｅｎ ｔｈｅ ｌｏａｄｉｎｇ ｗａｓ ｓｔｏｐｐｅｄ ａｔ ε＝ １２􀆰 ３％ꎬ ｔｗｏ ｐａｒｔｓ ｏｆ
ｌａｔｈ Ｂ ( ｃｉｒｃｌｅｄ ｉｎ ｒｅｄ) ｐｒｅｓｅｎｔ ａ ｎｅｗ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ <０１０> / /
ＴＡꎬ ｗｈｉｃｈ ａｒｅ ｓｈｏｗｎ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 １０ｂ ａｎｄ ａｌｓｏ ｉｎｄｉｃａｔｅｄ ｂｙ ｒｅｄ
ｃｉｒｃｌｅ. Ｈｏｗｅｖｅｒꎬ ｔｈｅ ｒｅｓｔ ｐａｒｔ ｏｆ ｌａｔｈ Ｂ ｓｔｉｌｌ ｋｅｅｐｓ ｉｎｉｔｉａｌ ｏｒｉｅｎ￣

ｔａｔｉｏｎ (<１２４> / / ＴＡ) ｗｉｔｈ ｏｎｌｙ ｓｍａｌｌ ｒｏｔａｔｉｏｎ.
Ｅｘｃｅｐｔ ｆｏｒ ｔｈｅ ｓｌｉｐｐｉｎｇ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｗｈｉｃｈ ｗａｓ ｄｉｓｃｕｓｓｅｄ ｂｅ￣

ｆｏｒｅꎬ ｎｏ ｏｂｖｉｏｕｓ ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｇｒａｄｉｅｎｔ ｃａｎ ｂｅ
ｒｅｌａｔｅｄ ｔｏ ｔｈｅ ａｐｐｅａｒａｎｃｅ ｏｆ ｎｅｗ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｉｎ ｔｈｅ ＩＰＦ(ｓｅｅ ｉｎ
Ｆｉｇ􀆰 １０ｂ). Ｔｈｉｓ ｍａｙ ｒｅｓｕｌｔ ｆｒｏｍ ｉｎｉｔｉａｌ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｆ ｌａｔｈ Ｂ ｉｓ
ｎｏｔ ｃｌｏｓｅ ｔｏ <０１０> / / ＴＡꎬ ｓｌｉｐｐｉｎｇ ｓｙｓｔｅｍ ｃａｎｎｏｔ ｂｅ ａｃｔｉｖａｔｅｄ
ｄｉｒｅｃｔｌｙ ｗｉｔｈｉｎ ｔｈｉｓ ｄｅｆｏｒｍｉｎｇ ｐｅｒｉｏｄ(ε<１２􀆰 ３％).

３８２
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Ｔｈｉｓ ｔｒｕｔｈ ｔｈａｔ ｓｏｍｅ ｐａｒｔｓ ｏｆ ｔｈｅ ｌａｔｈ ｅｘｈｉｂｉｔ ｎｏｖｅｌ ｏｒｉｅｎ￣
ｔａｔｉｏｎ ｗｉｔｈｏｕｔ ａｎｙ ｏｂｖｉｏｕｓ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｇｒａｄｉｅｎｔ ｃａｎ ｂｅ ａｂｌｅ ｔｏ
ｔｅｓｔｉｆｙ ｔｈｅ ｅｘｉｓｔｅｎｃｅ ｏｆ ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｄｕｒｉｎｇ ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅ￣
ｆｏｒｍａｔｉｏｎ. Ｌｉｎｋｉｎｇ ｔｈｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｔｗｉｎｉｎｇ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｔｏ ＥＢＳＤ ｄａ￣

ｔａꎬ ｉｔ ｃａｎ ｂｅ ｃｏｎｖｅｎｉｅｎｔｌｙ ａｃｑｕｉｒｅｄ ｔｈａｔ{１２２}<１２１> ｔｗｉｎｎｉｎｇ
ｓｙｓｔｅｍ ｅｘｉｓｔｓ ｈｅｒｅ.

Ｃｏｍｐａｒｉｎｇ Ｆｉｇ􀆰 １０ｂ ｗｉｔｈ Ｆｉｇ􀆰 １０ｃꎬ ｉｔ ｉｓ ｉｎｔｅｒｅｓｔｉｎｇ ｔｏ ｆｉｎｄ
ｔｈａｔ ｎｏ ｆｒｅｓｈ ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｃａｎ ｂｅ ｏｂｓｅｒｖｅｄ ｗｉｔｈｉｎ
ｔｈｅ ｕｎ￣ｔｗｉｎｅｄ ｐａｒｔ ｏｆ ｌａｔｈ Ｂ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｆｕｒｔｈｅｒ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ(ε＝
１２􀆰 ３％~１４􀆰 ２％). Ｔｈｉｓ ｇｉｖｅｓ ｔｈｅ ｅｖｉｄｅｎｃｅ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｌａｔｈ Ｂ ｉｓ ｎｏ
ｌｏｎｇｅｒ ａｃｔｉｖａｔｅｄ ｆｏｒ ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｉｎ ｆｕｒｔｈｅｒ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ.

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ ＥＢＳＤ ｍａｐ ａｎｄ ＩＰＦ￣Ｘ ｆｏｒ ｌａｔｈ Ｂ ａｔ ｉｎｉｔｉａｌ ｓｔａｔｅ(ａ)ꎬ ε＝ １２􀆰 ３％ (ｂ) ａｎｄ ε＝ １４􀆰 ２％(ｃ)

　 　 Ｉｔ ｉｓ ｗｏｒｔｈ ｔｏ ｎｏｔｉｃｅ ｔｈａｔꎬ ａｃｃｏｒｄｉｎｇ ｔｏ ｔｈｅ ｍａｐ ｆｒｏｍ
Ｆｉｇ􀆰 １０ｃꎬ ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｇｒａｄｉｅｎｔ ｃａｎ ｂｅ ｏｂｓｅｒｖｅｄ
ｃｌｅａｒｌｙ. Ｉｔ ｃａｎ ｂｅ ｉｎｆｅｒｒｅｄ ｔｈａｔ ｆｏｒ ｔｈｉｓ ｆｕｒｔｈｅｒ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ
(ｆｒｏｍ ε＝ １２􀆰 ３％ ｔｏ ε ＝ １４􀆰 ２％)ꎬ ｔｈｅ ｗｈｏｌｅ ｌａｔｈ ｒｏｔａｔｅ ａｎｄ
ｔｗｏ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｓｌｉｐｐｉｎｇ ｓｙｓｔｅｍｓ ａｒｅ ａｃｔｉｖａｔｅｄ ｆｏｒ ｔｈｅｓｅ ｔｗｉｎ ａｎｄ
ｕｎ￣ｔｗｉｎｅｄ ｐａｒｔｓ.

Ｆｕｒｔｈｅｒｍｏｒｅꎬ ｔｈｅ ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｐａｒｔｓ ｏｆ ｔｈｅ ｌａｔｈ ｓｈｏｗｓ ｔｈｅ ｏｒｉ￣
ｅｎｔａｔｉｏｎ ｃｌｏｓｅ ｔｏ <１２０> / / ＴＡꎬ ｗｈｉｃｈ ｍｅａｎｓ ｉｎ ｆｕｒｔｈｅｒ ｄｅｆｏｒｍ￣
ａｔｉｏｎꎬ ｆｒｏｍ ε＝ １２􀆰 ３％ ｔｏ ε＝ １４􀆰 ２％ꎬ ｔｈｉｓ ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｐａｒｔｓ ｍａｙ
ｒｏｔａｔｅ ａｓ ｔｈｅ ｓａｍｅ ｗａｙ ａｓ ｔｈｅ ｌａｔｈｓ ｄｉｓｃｕｓｓｅｄ ｂｅｆｏｒｅꎬ ｆｒｏｍ
<０１０> / / ＴＡ ｔｏ <１２０> / / ＴＡ

Ｔｈｅｒｅｆｏｒｅꎬ ｉｎ ｔｈｉｓ ｃａｓｅꎬ ｉｔ ｃａｎ ｂｅ ｃｏｎｓｉｄｅｒｅｄ ｔｈａｔ
ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｍａｙ ａｐｐｅａｒ ｉｎ ｌａｔｈ Ｂ ｗｈｅｒｅ ｔｈｅ ｒｏｔａｔｉｏｎ ｂｙ

ｓｌｉｐｐｉｎｇ ｉｓ ｈｉｎｄｅｒｅｄ ｄｕｅ ｔｏ ｔｈｅ ｉｎｉｔｉａｌ <１２４> / / ＴＡ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ.
Ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｈｅｌｐ ｏｆ ｔｈｉｓ ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｂｅｈａｖｉｏｒꎬ ｎｅｗ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎꎬ
ｗｈｉｃｈ ｉｓ ｃｌｏｓｅ ｔｏ < ０１０> / / ＴＡꎬ ｃａｎ ｂｅ ａｂｌｅ ｔｏ ｒｏｔａｔｅ ｔｏｗａｒｄ
<１２０> / / ＴＡ ｗｉｔｈ ｌｅｓｓ ｈａｎｄｉｃａｐｓ ｉｎ ｆｕｒｔｈｅｒ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ. Ｔｈｉｓ
ｒｏｔａｔｉｏｎ ｉｓ ａｃｃｏｍｐａｎｉｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ａｐｐｅａｒａｎｃｅ ｏｆ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｇｒａｄｉ￣
ｅｎｔ ｗｈｉｃｈ ｃａｎ ｔｅｓｔｉｆｙ ｔｈｅ ｅｘｉｓｔｅｎｃｅ ｏｆ ｓｌｉｐｐｉｎｇ ｉｎ ｔｈｉｓ ｐａｒｔ. Ｓｉｍ￣
ｕｌｔａｎｅｏｕｓｌｙꎬ ｔｈｅ ｕｎ￣ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｐａｒｔ ｉｎ ｌａｔｈ Ｂ ｃａｎ ｂｅ ａｃｔｉｖａｔｅｄ
ｆｏｒ ｓｌｉｐｐｉｎｇ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｉｎｓｔｅａｄ ｏｆ ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｉｎ ｔｈｅ
ｆｏｌｌｏｗｉｎｇ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｄｕｒｅ.

5　 Conclusions

Ｂａｓｅｄ ｏｎ ｔｈｅ ｒｅｓｕｌｔｓ ｆｒｏｍ ｉｎ￣ｓｉｔｕ ｔｅｎｓｉｌｅ ｔｅｓｔ ｗｉｔｈ ＳＥＭ

ａｎｄ ＥＢＳＤ ｍａｐｐｉｎｇꎬ ａ ｓｙｓｔｅｍａｔｉｃ ａｎａｌｙｓｉｓ ｏｆ ｔｈｅ ｐｌａｓｔｉｃ ｂｅ￣
ｈａｖｉｏｒ ｉｎ ｔｈｅ ｌａｓｅｒ ｗｅｌｄｉｎｇ Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ ａｌｌｏｙ ｈａｓ ｂｅｅｎ
ｃｏｎｄｕｃｔｅｄ. Ｂｙ ｃｏｍｐａｒｉｎｇ ｔｈｅ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎｓ ａｎｄ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓ ｏｆ
ｔｈｅ ｌａｔｈｓꎬ ｓｅｖｅｒａｌ ｃｏｎｃｌｕｓｉｏｎｓ ｃａｎ ｂｅ ｏｂｔａｉｎｅｄ.

(１ ) Ｍａｒｔｅｎｓｉｔｉｃｔｒａｎｓ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ β → α′ ｏｃｃｕｒｓ ａｔ ｔｈｅ
ｗｅｌｄｉｎｇ ｚｏｎｅ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｌａｓｅｒ ｗｅｌｄｉｎｇ ｐｒｏｃｅｓｓꎬ ｄｕｅ ｔｏ ｔｈｅ ｈｉｇｈ
ｗｅｌｄｉｎｇ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ａｎｄ ｈｉｇｈ ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅꎻ

(２) Ｗｉｔｈｉｎ ｔｈｅ ｆｕｓｉｏｎ ｚｏｎｅꎬ ｏｎｌｙ ａｃｉｃｕｌａｒ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ
ｅｘｉｓｔｓ. Ｍｅａｎｗｈｉｌｅꎬ ｉｎ ｔｈｅ １ｓｔ ａｎｄ ２ｎｄ ＨＡＺꎬ ｔｈｅ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ
ｇｌｏｂａｌｉｚｅｓ ｇｒａｄｕａｌｌｙ. Ｅｓｐｅｃｉａｌｌｙꎬ ｉｎ ２ｎｄ ＨＡＺꎬ ｏｎｌｙ ｇｌｏｂｕｌａｒ
ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｃａｎ ｂｅ ｏｂｓｅｒｖｅｄ. Ｇｅｎｅｒａｌｌｙ ｓｐｅａｋｉｎｇꎬ ｄｉｓｔｉｎ￣
ｇｕｉｓｈｅｄ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒａｌ ｇｒａｄｉｅｎｔ ｅｘｉｓｔｓ ｉｎ ｔｈｉｓ Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ ａｌｌｏｙ
ｗｅｌｄｉｎｇ ｊｏｉｎｔꎻ

(３)Ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇꎬ ｔｈｅ ｇｒａｉｎｓ
ｗｉｔｈｉｎ ｔｈｅ ｗｅｌｄｉｎｇ ｚｏｎｅ ｔｅｎｄ ｔｏ ａｌｉｇｎ ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ
ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ <１２０> / / ＴＡ( ｔｅｎｓｉｌｅ ａｘｉｓ) ｂｙ ｒｏｔａｔｉｎｇ ｔｈｅｍｓｅｌｖｅｓ.
Ｗｉｔｈｉｎ ｔｈｅ ｆｉｒｓｔ ｓｔａｇｅ ｏｆ ｔｈｉｓ ｐｒｏｃｅｄｕｒｅꎬ ｅｉｔｈｅｒ ｓｌｉｐｐｉｎｇ ｏｒ ｔｗｉｎ￣
ｎｉｎｇ ｍａｙ ｏｃｃｕｒꎬ ａｎｄ ｔｈｉｓ ｄｅｐｅｎｄｓ ｏｎ ｔｈｅ ｉｎｉｔｉａｌ
ｃｒｙｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｇｒａｉｎｓ ｉｎ ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍｉｎｇ ｚｏｎｅ.
Ｉｆ ｔｈｅ ｉｎｉｔｉａｌ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｃａｎ ｒｅｓｐｅｃｔ ｔｈｉｓ ａｌｉｇｎｍｅｎｔ ｂｙ ｒｏｔａｔｉｏｎꎬ
ｓｕｃｈ ａｓ ｃｌｏｓｅ<０１０> / / ＴＡ( ｔｅｎｓｉｌｅ ａｘｉｓ)ꎬ ｏｎｌｙ ｓｌｉｐｐｉｎｇ ｅｘｉｓｔｓ
ｉｎ ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎꎻ Ｉｆ ｒｏｔａｔｉｏｎ ｃａｎｎｏｔ ｍａｋｅ ｔｈｅ ｉｎｉｔｉａｌ ｏｒｉｅｎｔａ￣

ｔｉｏｎ ｒｅｓｐｅｃｔ ｔｈｅ ａｌｉｇｎｍｅｎｔ ｄｉｒｅｃｔｌｙꎬ ｓｕｃｈ ａｓ<１２４> / / ＴＡ ｆｏｒ ｔｈｅ
ｉｎｉｔｉａｌ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎꎬ ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｍａｙ ｏｃｃｕｒ ａｔ ｐａｒｔｓ ｏｆ ｔｈｅ

４８２



　 第 ３ 期　 　 ＤＡＮＧ Ｎｉｎｇ ｅｔ ａｌ􀆰 : Ｉｎ￣ｓｉｔｕ ＳＥＭ ａｎｄ ＥＢＳＤ Ａｎａｌｙｓｉｓ ｏｎ Ｐｌａｓｔｉｃ Ｂｅｈａｖｉｏｒ ｏｆ Ｌａｓｅｒ Ｂｅａｍ Ｗｅｌｄｉｎｇ Ｔｉ￣６Ａｌ￣４Ｖ Ａｌｌｏｙ

ｄｅｆｏｒｍｅｄ ｇｒａｉｎ ｆｉｒｓｔｌｙ ｉｎ ｏｒｄｅｒ ｔｏ ｍｏｄｉｆｙ ｔｈｉｓ ｉｎｉｔｉａｌ ｃｒｙｓｔａｌｌｏ￣
ｇｒａｐｈｉｃ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ. Ｔｈｅｎ ｔｈｅ ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｃａｎ ｂｅ ｐｕｔ
ｆｏｒｗａｒｄ ｂｙ ｒｏｔａｔｉｎｇ ａｎｄ ｓｌｉｐｐｉｎｇ.
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ｎｏｌｏｇｙ ｏｆ Ｗｅｌｄｉｎｇ ａｎｄ Ｊｏｉｎ[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ １５(５): ４３３－４３９.

[６] 　 Ｌｉ Ｃꎬ Ｍｕｎｅｈａｒｕａ Ｋꎬ Ｔａｋａｏ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ａｎｄ Ｄｅｓｉｇｎ[ Ｊ]ꎬ

２００９ꎬ ３０(１): １０９－１１４.

[７] 　 Ｓａｒｅｓｈ Ｎꎬ Ｐｉｌｌａｉ Ｍ Ｇꎬ Ｍａｔｈｅｗ Ｊ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇ

Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ １９２－１９３(１): ８３－８８.

[８] 　 Ｚｈａｎｇ Ｙꎬ Ｓａｔｏ Ｙ Ｓꎬ Ｋｏｋａｗａ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ４８５(１): ４４８－４５５.

[９] 　 Ａｋｍａｎ Ｅꎬ Ｄｅｍｉｒ Ａꎬ Ｃａｍｅｌ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｐｒｏｃｅｓｓ￣

ｉｎｇ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ２０９ (８): ３７０５－３７１３.

[１０] Ｌｉｕ Ｊꎬ Ｗａｔａｎａｂｅ Ｉꎬ Ｙｏｓｈｉｄａ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｄｅｎｔａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ

１８(２): １４３－１４８.

[１１] Ｑｉ Ｙ Ｌꎬ Ｄｅｎｇ Ｊꎬ Ｈｏｎｇ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ

Ａ[Ｊ]ꎬ ２０００ꎬ ２８０(１): １７７－１８１.

[１２] Ｚｈａｎｇ Ｊ Ｘꎬ Ｘｕｅ Ｙꎬ Ｇｏｎｇ Ｓ Ｌ. Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ ｏｆ Ｗｅｌｄｉｎｇ

ａｎｄ Ｊｏｉｎｉｎｇ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ １０(６): ６４３－６４６.

[１３] Ｇａｏ Ｘ Ｌꎬ Ｚｈａｎｇ Ｌ Ｊꎬ Ｌｉｕ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒ￣

ｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５５９(１): １４－２１.

[１４] Ｃａｏ Ｘ Ｊꎬ Ｊａｈａｚｉ Ｍ. Ｏｐｔｉｃｓ ａｎｄ Ｌａｓｅｒｓ ｉｎ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ[ Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ

４７(１１): １２３１－１２４１.

[１５] Ｓｑｕｉｌｌａｃｅ Ａꎬ Ｐｒｉｓｃｏ Ｕꎬ Ｃｉｌｉｂｅｒｔｏ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｐｒｏ￣

ｃｅｓｓｉｎｇ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ２１２(２): ４２７－４３６.

[１６] Ｚｈａｎｇ Ｊ Ｘꎬ Ｓｏｎｇ Ｘꎬ Ｚｈｅｎｇ Ｌ. Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ｆｒａｃｔｕｒｅ Ｍｅｃｈａｎｉｃｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ８３: １－７.

[１７] Ｍｉｇｌｉａｒｉｎｉ Ａ. Ｔｈｅｓｉｓ ｆｏｒ Ｄｏｃｔｏｒａｔｅ[Ｄ]. Ｖｉｌｌｅｕｒｂａｎｎｅꎬ Ｆｒａｎｃｅ: ＩＮ￣

ＳＡ￣Ｌｙｏｎꎬ ２０１４.

[１８] Ｃｙｒｉｌ Ｌ. Ｔｈｅｓｉｓ ｆｏｒ Ｍａｓｔｅｒ [ Ｄ]. Ｖｉｌｌｅｕｒｂａｎｎｅꎬ Ｆｒａｎｃｅ: ＩＮＳＡ￣

Ｌｙｏｎꎬ ２０１６.
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