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Version abrégée

Ce travail a pour but d'établir la relation qu'il peut exister entre la microstructure et la
transformation martensitique dans un alliage NiTi. La transformation martensitique est une
transformation de phase displacive, qui peut étre induite par une variation de température ou par
l'application d'une contrainte. Dans des fils minces, les contraintes peuvent étre relaxées a la
surface, c'est pourquoi les caractéristiques de la transformation de phase martensitique ont été
étudiées dans des fils NiTi en fonction de leur diameétre, de la température et du temps de
traitement thermique. La microstructure des fils tels que regus est écrouie, le taux d'écrouissage
(déformation résiduelle) variant entre 10 et 40%.

Les résultats obtenus par analyse thermique différentielle (ATD) ont montré que cette
déformation résiduelle influence la transformation martensitique, mais qu'il n'existe pas de
véritable effet de taille.

Par contre, il existe un effet important de la température et du temps de traitement thermique. En
effet, lorsque celui-ci est effectué en-dessous de la température de recristallisation de l'alliage
(550°C), une transformation complete de I'austénite en phase R a lieu avant l'apparition de la
martensite, et les températures de transformation augmentent avec la température du traitement
thermique. En revanche, lorsque la température de ce dernier est supérieure a 550°C, la
transformation montre que seule une faible fraction de l'austénite se transforme encore en phase
R, et que les températures de transformation se stabilisent. Une étude en fonction du temps de
traitement a 520°C a montré que les températures de transformation martensitique augmentent
avec le temps et des observations, effectuées par microscopie électronique a transmission
(MET) ont montré qu'il apparait des précipités incohérents de type NigTi3 et Ni3Tis.
L'utilisation d'un traitement d'homogénéisation de 30 minutes 2 900°C permet de s'affranchir
du probleme lié aux déformations résiduelles. Cependant, malgré ce traitement thermique
préalable, les caractéristiques de la transformation évoluent encore lorsqu'un traitement
thermique supplémentaire, entre 350°C et 550°C, est effectué. La séquence de transformation est
fortement influencée par la température du second traitement, qui provoque une augmentation
globale des températures, ainsi que le dédoublement de la transformation de la phase R en
martensite (transformation multiple). L'origine de cette transformation multiple est liée a une
modification de la microstructure des échantillons. En effet, des observations, réalisées par
MET, ont mis en évidence, suite au second traitement thermique, 1'apparition de précipités
cohérents de type Ni4qTi3. Des expériences réalisées par MET in-situ, sur des échantillons qui
présentent une transformation multiple, ont montré que la martensite apparait d'abord autour de
ces précipités avant de croitre dans le reste de la matrice. Leur présence influence donc la
transformation, d'une part en provoquant un appauvrissement du contenu en nickel de la
matrice, ce qui a pour effet une élévation globale des températures de transformation et d'autre
part en introduisant un champ de contrainte qui modifie 1'équilibre thermodynamique local.
Celle-ci se déroule alors localement a plus haute température, causant le dédoublement de la
transformation de la phase R en martensite.

Ce travail a permis de mettre en évidence l'importance de la microstructure, par son effet sur
1'équilibre thermodynamique local, sur le déroulement de la transformation martensitique, et a
permis de valider un modele lié a la présence de contraintes internes locales autour de précipités
cohérents de type NigTi3.



Abstract

The purpose of the present work is to study the relation between the microstructure and the
martensitic transformation in a binary NiTi alloy. Moreover, it has been conducted on wires
which diameters are between 1.52mm and 50um in order to demonstrate the possible
appearance of a size effect.

The tranformation temperatures during the martensitic transformation in wires made of Ti-
51.14at.% Ni have been studied as a function of the wire's diameter, the temperature and the
duration of the heat treatment. The as-received wires are cold drawn but the amount of residual
stress can vary from one to the other between 10 and 40%.

Results obtained using differential thermal analysis (DTA) have not shown any size effect on
the martensitic transformation. One does, however, observe small changes that can be attributed
to the residual stresses after cold-drawing.

There is a strong effect of the temperature associated with the heat treatment. When the
annealing is performed below the recrystallisation temperature (550°C), the transformation
proceeds through a complete R-phase transformation followed by the appearance of the
martensite, and the transformation temperatures increase as a fonction of the heat treatment
temperature. If it is above this temperature only a partial R-phase transformation occurs together
with a slight decrease or even a stabilization of the transformation temperatures. When the
ageing time, performed at 520°C, is prolongated (up to 40 hours) the transformation
temperatures increase and incoherent precipitation of NigTi3 and Ni3Ti; is observed.

To avoid residual stresses, samples have been solution treated at 900°C followed by water
quenching and further aged between 350°C and 550°C. DTA measurements have shown that the
characteristics, as well as, the transformation sequence are strongly affected by the annealing
temperature during this second treatment. The transformation temperatures increase together
with the appearance of a multiple step transformation.

This new behaviour of the transformation is linked to a modification of the microstructure of the
samples. Transmission electron microscopy (TEM) observations have revealed after the aging
treatment the occurence of fine coherent precipitates of the NigTi3 type.

In-situ TEM observations on a sample showing the multiple step transformation have shown
that both the R-phase and the martensitic transformations are strongly affected by the presence
of these precipitates. The first effect of the precipitation process is the depletion in the nickel
content of the matrix which is accompanied by an increase of the transformation temperatures.
The second effect is the occurence of a multiple step transformation which is due to the presence
of a local stress field around precipitates which modify the local thermodynamic equilibrium and
promotes the transformation. The R-phase to martensite transition then proceeds locally at a
higher temperature, leading to the appearance of the three step transformation.

This work has demonstrated the importance of the microstructure on the thermodynamic
equilibrium and its effect on the transformation sequence. It also provides evidence for a
transformation model based on the presence of internal stresses surrounding precipitates of the
NigTi3 type.



"Je suppose donc que toutes les choses que je vois sont
fausses; je me persuade que rien n'a jamais été de tout ce
que ma mémoire remplie de mensonges me représente; je
pense n'avoir aucun sens; je crois que le corps, la figure,
l'étendue, le mouvement et le lieu ne sont que des fictions
de mon esprit. Qu'est-ce donc qui pourra étre estimé
véritable? Peut-étre rien autre chose, sinon qu'il n'y a rien
au monde de certain."

(Descartes, méditation seconde, Méditations métaphysiques)
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Introduction

La transformation martensitique doit son nom a A. Martens, qui a longtemps étudié, dans les
années 1930, la structure des aciers trempés. Le nom de transformation martensitique désignait
alors la transformation de phase responsable du durcissement des aciers trempés. Depuis lors,
l'appellation de transformation martensitique s'est élargie aux transformations de phases qui
présentent les mémes caractéristiques que la transformation y (c.f.c) -> o' (t.c.) dans les aciers
au carbone.

Dans un cadre plus général, les transformations martensitiques satisfont au moins les critéres
suivants. Ce sont des transformations qui s'effectuent par un mouvement coopératif des
atomes, sans diffusion, pour lesquelles il existe des relations d'orientation entre la phase
"martensitique” et la phase mere (généralement appelée austénite), ainsi qu'un plan non déformé
commun aux deux structures (le plan d'habitat). L'apparition de la martensite provoque
l'apparition d'un changement de forme qui peut étre caractérisé par l'apparition d'un relief a la
surface d'un cristal parfaitement poli.

Parmi les nombreux alliages qui présentent une transformation de phase martensitique, certains
exhibent une transformation de phase martensitique thermoélastique qui est a l'origine de 1'effet
de mémoire de forme et de la pseudoélasticité. L'effet de mémoire de forme a été observé pour
la premiére fois en 1951 par Read et ses collaborateurs, dans un alliage Au-Cd. C'est en 1962
que Biihler qui travaillait alors au "Naval Laboratory Ordinance" découvrit que le nickel titane
faisait partie des alliages 8 mémoire de forme, et il le baptisa dés lors NiTiNOL. Trés
rapidement les potentialités de ce matériau furent reconnues et la premiére application
industrielle et commerciale date de 1969 (manchon d'accouplement pour les systémes
hydrauliques a haute performance Cryofit® de la maison Raychem ).

Les alliages a base de nickel-titane sont depuis lors reconnus pour leur propriétés
thermomécaniques remarquables, comme l'effet de mémoire de forme, les effets
pseudoélastique et pseudoplastique ou encore 1'effet mémoire double sens et leur forte capacité
d'amortissement lors de la transformation ainsi qu'en phase martensitique. De plus, leur
potentiel d'application est important en raison de leurs excellentes propriétés mécaniques, de la
bonne stabilité de leur effet mémoire, mais également grice a leur biocompatibilité. C'est
pourquoi de nombreuses applications du NiTi ont vu le jours depuis les années 1980,
notamment dans les secteurs de l'aéronautique, de la robotique et du biomédical. C'est
également pour ces raisons, que cet alliage est le sujet de beaucoup de travaux partout dans le
monde depuis environ 20 ans.

Si l'utilisation des alliages 2 mémoire de forme semble difficile & envisager dans le cadre de gros
systemes pour lesquels des solutions moins colteuses existent déja, il existe un vaste domaine
d'applications potentielles dans le cadre des microsystémes oil ces alliages peuvent fonctionner
comme des actionneurs. Ils apportent alors de nombreuses qualités, comme une puissance
élevée par unité de volume, de grandes amplitudes de déformation et de forces qu'ils peuvent
produire ainsi que la simplicit¢ du mécanisme qui dés lors se préte bien a la miniaturisation.
L'absence d'éléments de friction ainsi que la possibilité€ de générer des changements de forme
complexes sont encore autant d'arguments en faveur de l'utilisation du NiTi.



Si la connaissance des propriétés des alliages & mémoire de forme de grande dimensions sont
actuellement bonnes, il n'est pas certains que ces connaissances soient encore valables a
1'échelle microscopique. Bien que Miyazaki ait montré qu'il existe encore un effet mémoire dans
des couches minces de NiTi (10 pm), des effets de surface peuvent conduire a une modification
des températures caractéristiques de la transformation martensitique, voir peut-étre a sa
disparition. Actuellement une préoccupation importante consiste donc a caractériser et
comprendre comment se comporte et comment évolue la transformation martensitique lorsque la
taille du systtme ou de la piece réalisée en NiTi diminue, en effectuant des liens entre les
propriétés mesurables et la microstructure.

Motivation et objectifs de ce travail

L'objectif du présent travail est de contribuer a la compréhension des liens qui existent entre la
microstructure d'un alliage NiTi et son comportement macroscopique. Au cours de cette étude,
notre attention se portera particuliérement sur l'effet du traitement thermique a la fois sur la
microstructure et sur la séquence de transformation martensitique. Cette derniere sera étudiée
par analyse thermique différentielle (calorimétrie), tandis que la microscopie électronique en
transmission (MET) sera l'outil principal de la caractérisation de la microstructure. Des
expériences de MET in-situ serviront a établir les liens qui peuvent exister entre les mécanismes
microscopiques et le comportement macroscopique de la transformation martensitique.

Le chapitre 1 présente une revue bibliographique dont le but est de mettre en évidence les
caractéristiques importantes de la transformation martensitiques dans le nickel-titane. Dans le
chapitre suivant (chapitre 2), les principales techniques expérimentales utilisées au cours de ce
travail sont présentées. Tandis que les résultats expérimentaux sont présentés dans les trois
chapitres suivants.

Le chapitre 3 présente les résultats d'une étude par analyse thermique différentielle (ATD) de
I'évolution des caractéristiques de la transformation martensitique en fonction du diametre du fil
et de la température de recuit. L'effet de la température de recuit sur les caractéristiques de la
transformation est étudié sur des échantillons ayant subi ou non un traitement
d'homogénéisation. Ce traitement a été réalisé€ afin d'éviter la présence de contraintes résiduelles
qui peuvent exister dans un fil lorsque celui-ci vient d'étre tréfilé. L'apparition d'une
transformation multiple est mise en évidence dans ce chapitre, et les conditions d'apparition de
cette transformation ainsi que ses propriétés sont discutées.

Le chapitre 4 se concentre sur l'étude de la transformation martensitique multiple par la mesure
simultanée de différentes grandeurs physiques comme le frottement interne (Q-1), Ia résistance
électrique ou la fréquence de vibration propre. Le frottement interne est une technique
particuli¢rement sensible a I'évolution de la microstructure, et son utilisation a pour but de relier
les propriétés mécaniques de 1'alliage et sa microstructure & la transformation multiple. Ces
mesures effectuées dans le cas d'une transformation normale, avec ou sans l'apparition de
phase R, sont comparées a des mesures réalisées lorsque la transformation est multiple.



Le chapitre 5 présente une étude systématique par microscopie électronique en transmission
(MET) de la microstructure de l'alliage aprés chaque traitement thermique présenté au chapitre
3. La MET permet d'observer directement la microstructure et permet ainsi d'établir des liens
entre celle-ci et les propriétés macroscopiques observées par ATD (chapitre 3) ou les résultats
présentés dans le chapitre 4. Ce chapitre présente également 1'étude par MET in-situ de la
transformation de phase martensitique induite thermiquement, dans le cas de la transformation
multiple.

Les chapitres 3 a2 5 comportent une discussion ou une synthése des résultats essentiels obtenus
par cette technique, tandis que le dernier chapitre de ce travail (chapitre 6) est le sujet d'une
discussion centrées sur l'origine de 1'apparition d'une transformation multiple.

Afin de ne pas alourdir cette discussion, tous les points abordés dans les discussions des
chapitres 3 a 5, et qui ne sont pas essentiels a la discussion finale ne sont pas repris.






CHAPITRE 1 Revue bibliographique

La transformation de phase martensitique dans les
alliages a base de Ni-Ti

" we will know it by the noise it makes "

(Clapp, 1995)

Ce chapitre a pour but d'introduire les notions clés nécessaires a la compréhension de la
transformation martensitique en général et de la transformation martensitique dans les alliages a
base de nickel-titane en particulier. L’état des connaissances actuelles sur ce type de
transformation est passé en revue, notamment dans le domaine de la cristallographie, de la
thermodynamique et des propriétés mécaniques liées a cette transformation. L'influence de la
composition sur les propriétés de ces alliages sera également exposée. Les notions importantes
pour la suite de la lecture sont introduites dans ce chapitre, toutefois, de plus amples
informations sur les transformations de phase martensitique en général peuvent étre trouvées
dans certains livres traitant du sujet (Nishiyama, 1978; Funakubo, 1984; Duerig, 1990) ou dans
de récentes publications (Wayman, 1994).



Chapitre 1 - Revue Bibliographique

a2.1.1 Introduction générale a la transformation martensitique
1.1.1 Définition de la transformation martensitique

La transformation martensitique fait partie des transformations de phase displacive (voir figure
1.2) a I’état solide qui se déroulent sans diffusion. Un changement de structure est dit sans
diffusion si au cours de la transformation, le déplacement des atomes est tel que chaque atome
ne se déplace pas sur une distance supérieure a une distance inter-atomique. Il existe de
multiples types de transformations de phase sans diffusion (figure 1.2) parmis lesquelles les
transformations de type martensitiques, dont une définition reconnue a été donnée par Cohen,
Olson et Clapp (Cohen, 1979) de la fagon suivante:

“A martensitic transformation is a lattice-distortive, virtually diffusionless structural change
having a dominant deviatoric component and associated shape change such that the strain
energy dominates the kinetics and morphology during the transformation”

La transformation martensitique transforme une phase mere ou austénite en une autre phase
appelée martensite. Cette transformation est une transformation de phase du premier ordre, qui a
lieu par nucléation et croissance. La transformation ne s'effectue pas a une température fixe,
mais dans un intervalle de température pour lequel il y a coexistence des deux phases, donc
existence d'interfaces. D'autre part, lorsque la transformation a lieu, il apparait, aux surfaces
libres, des reliefs de surface (figure 1.1), qui sont dus a l'existence d'une déformation de
transformation. La martensite apparait par plaquettes, qui croissent de fagon quasi-instantanée a
travers le matériau.

Surface Austénite Martensite
\\\ -
NAusténite ustémte\ I I
Martens1te I I
\\\\\\ /////4\\ T 1
Plan d'habitat Plan d'habitat
a) Echelle microscopique b) Echelle atomique

Figure 1.1 Représentation schématique du relief de surface et du plan d'habitat entre les
phases austénitique et martensitique. a) Echelle microscopique, b) Echelle atomique.

La transformation a lieu par un mouvement coopératif des atomes, qui se propage de facon
ordonnée a travers le matériau, en méme temps que le front de 1a transformation se déplace.
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Chapitre 1 - Revue Bibliographique

Il existe entre les phases austénitique et martensitique une relation cristallographique qui peut
étre décrite par la combinaison d’une déformation du réseau de l'austénite et d’un réarrangement
atomique a I’intérieur de la nouvelle maille, c'est-a-dire de la maille originale déformée, avec
l'existence d'un plan commun non déformé, le plan d'habitat (figure 1.1).

Transformations de Phase Displacive / Sans Diffusion

Transformations par Transformations par
shuffle

distorsion du réseau

La cinétique et la morphologie

La cinétique et la morphologie
sont dominées par les

ne sont pas déterminées par le

déplacements de shuffle shuffles
Alliages de type TiZr
@G > w
SrTiO3 (ferroélastique)
KH2PO4 (ferroélectrique)
Dilatation A dominante
Dominante Déviatorique
Pas de ligne invariante Une ligne invariante
Ce (cfc->cfc")
Sn (bet->dc)
QUASIMARTENSITIQUE MARTENSITIQUE
La cinétique et la morphologie La cinétique et la morphologie
ne sont pas déterminées par sont déterminées par
l'énergie de déformation I'énergie de déformation

Alliages a base de Fe
(cfc->ce(te);cfc->hc)
Alliages de métaux nobles
(cc->structure compacte)

Mn-Ni (antiferromagnétique)
GeTe-SnTe (continue)
Nb-Ru (continue?)

Figure 1.2 Classification des transformations de phase displacives ou sans diffusion, selon
Cohen (Cohen, 1979).

Dans les transformations martensitiques, la distorsion (déformation) du réseau est prédominante
par rapport au réarrangement atomique souvent appelé "shuffle" (voir figure 1.3). La
déformation du réseau est décrite par une transformation dite de Bain (Nishiyama, 1978) suivie
d’une déformation laissant le réseau invariant, et d’une rotation rigide du cristal conduisant a
I’existence d’un plan commun aux deux phases, le plan d’habitat. L’existence d’un plan non
déformé, au cours de la transformation de phase, place les transformations martensitiques dans
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Chapitre 1 - Revue Bibliographique

la catégorie des transformations de phase sans diffusion pour lesquelles la composante de
cisaillement, plut6t que la composante de dilatation est dominante au cours de la déformation du
réseau (figure 1.2). Dans ces transformations, le cisaillement est suffisamment important pour
que la cinétique et la morphologie de 1’apparition de la martensite soient dominées par 1’énergie
de déformation.

a) Distortion du réseau

b) Déplacement de "Shuffle"

Figure 1.3 Représentation schématique a) d'une transformation par distorsion simple du
réseau et b) d'une transformation par "shuffle".

La transformation de phase martensitique fait ainsi partie des transformations de phase a 1’état
solide, dont la cinétique et la croissance est dominée par une déformation par cisaillement du
réseau, sans diffusion, ayant lieu par nucléation et croissance. Bien que cette description semble
satisfaisante, le probleme de la définition de la transformation martensitique n’est pas résolu,
tant la diversité des transformations de phase appartenant a cette catégorie est grande. Il est donc
difficile de trouver une définition qui soit suffisamment générale pour ne pas restreindre cette
définition a un cas particulier, mais suffisamment précise pour que ce genre de transformation
puisse €tre reconnue sans peine.

1.12 Thermodynamique de la transformation martensitique

L’apparition spontanée d’une nouvelle phase & une température donnée (M), doit Etre
accompagnée d’une diminution de 1’énergie libre de Gibbs (G) du systeme. En effet, la phase
stable & haute température, 1'austénite ou phase mere, ne se transformera que si le systeme
minimise son énergie en changeant de phase. La différence entre les énergies libres de Gibbs
des deux phases martensitique et austénitique (GM et GP respectivement) est la force motrice
chimique qui est a la base de la théorie des transformations de phase du premier ordre.
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Figure 1.4 Repreésentation schématique de l'évolution de la fraction volumique transformée en
fonction de la température. Ty est la température d'équilibre chimique entre l'austénite et la
martensite.

Dans le cas de la transformation martensitique, la transition de phase ne démarre pas exactement
a la température T; pour laquelle les énergies libres des deux phases sont égales, mais elle
débute a une température Mg (“martensite start”) inférieure, un certain sur-refroidissement étant
nécessaire & la nucléation de la martensite. Cette transformation n'étant pas activée
thermiquement, il faut pour que la transformation progresse, diminuer la température afin de
compenser les effets li€és a des contributions non chimiques, notamment a 1’énergie de
déformation associée 2 la transformation, qui s’opposent a la transition. La transformation se
termine donc a une température My (“martensite finish”) plus basse que M. Au réchauffement
on assiste au méme processus, c'est-a-dire que la transformation débute a une température A
(“austenite start”) différente de 7, et se termine & Ag (“austenite finish”).

Les différences de température (Mg-Ms) ou (Af -Ag) qui caractérisent les intervalles de
transformation sont dues a I’existence d'une énergie élastique stockée au cours de la
transformation, laquelle sera restituée au cours du réchauffement (effet thermoélastique
(§1.1.3)), tandis que les différences entre les températures de début et de fin de transformation
au cours du refroidissement et au cours du réchauffement (Ag-My et Ag-M;) sont dues a
l'existence d'une certaine énergie dissipée, qui est a 'origine de I’ hystérese de transformation.

1.1.3 Transformations martensitiques thermoélastiques et non-
thermoélastiques

La différence entre les transformations martensitiques thermo€lastiques et non thermoélastiques
se situe au niveau des mécanismes de croissance de la martensite.

Dans les transformations non thermoélastiques, lorsqu'une plaquette de martensite s'est
développée jusqu'a une certaine taille, elle ne croit plus, méme si le refroidissement continue,
car l'interface est devenue immobile. La transformation inverse se produit par nucléation de
l'austénite dans la martensite, 1'austénite ne retrouvant pas nécessairement son orientation
d'origine.
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Dans le cas des transformations martensitiques thermoélastiques, la fraction volumique de
martensite croit de fagon continue lorsque la température est abaissée. Les interfaces austénite-
martensite se déplacent laissant apparaitre toujours plus de martensite. A tout moment, si la
température est maintenue constante, ces interfaces cessent de bouger (la transformation est
athermique) et si la température augmente, elles se déplacent en sens inverse, en suivant le
méme chemin que lors du refroidissement, mais avec une certaine hystérése en température. Ce
comportement, appelé thermoélastique, est possible a condition qu'il y ait, a tout instant, un
équilibre local entre les forces chimiques et non chimiques a I’interface entre les deux structures.
Le caractére local de 1’équilibre est a I’origine de la croissance et décroissance “ordonnée” de la
martensite, a savoir que les premiéres plaquettes de martensite & apparaitre sont également les
derniéres a disparaitre (Olson, 1975). A chaque température correspond donc un état d'équilibre
entre 'austénite et la martensite et il faut changer la température pour que 1'équilibre change
faisant ainsi croitre ou décroitre les variantes de martensite. C'est une des raisons qui explique
l'existence d'un intervalle de température a l'intérieur duquel la transformation a lieu (figure
1.4).

Comme cela a été mentionné plus haut, la différence entre les énergies libres de Gibbs dans les
deux phases est la force motrice de la transformation. Celle-ci a toujours tendance a promouvoir
I’apparition de la phase ayant la plus faible énergie libre. Cette différence, appelée force motrice
chimique (AGgp) provient de contributions structurales qui trouvent leur origine dans la
différence de structure atomique entre les deux phases.

Au cas ol la martensite pourrait apparaitre (énergie de nucléation nulle) et croitre sans difficulté,
la transformation aurait lieu de fagon isotherme a Tg. Ceci n'est pas le cas, car il existe des
forces non-chimiques responsables du sur-refroidissement nécessaire au démarrage de la
transformation (M¢=Tp) ainsi que de la constante nécessité de modifier la température pour que
la transformation continue (intervalle de température). Ces forces proviennent d’une part de la
nécessité d'accommoder la variation de forme et de volume liées a la transformation et d’autre
part de phénomenes dissipatifs. L'accommodation du changement de forme et de volume de la
martensite est partiellement réalisé par la croissance préférentielle des variantes qui
accommodent le mieux la déformation, le reste étant accommodé au moins en partie
élastiquement. Cette énergie €élastique (AG, ™), provenant d'une part des déformations
élastiques et d'autre part de I'énergie d'interface entre les variantes est stockée dans 1’échantillon
et peut étre récupérée lors de la transformation inverse. Cette énergie s’oppose a 1’apparition de
la martensite mais facilite ’apparition de 1’austénite. L'existence de cette énergie élastique
stockée est une condition nécessaire a la thermoélasticité.

Avant d'étre en mesure de dresser le bilan de 1'équilibre thermoélastique, il faut encore
considérer les phénomenes dissipatifs qui existent au cours de la transformation. Ces
phénomeénes ont trois origines, la premiére est 1’énergie de friction nécessaire au déplacement
des interfaces qu’il faut fournir au systéme lors de la transformation (Liu, 1994), la seconde
provient du changement des énergies libres des phases suite a l'introduction de défauts induits
par la transformation elle-méme, tels que des joints de macle ou des fautes d'empilement (Ortin,
1988), tandis que la troisi¢me provient d'une certaine quantité d'accommodation plastique de la
déformation. Dans le Cu-Zn-Al, Stoiber a montré que la principale composante de 1'énergie
dissipée n'est pas liée au mouvement des interfaces isolées mais a l'interaction entre diverses
interfaces ainsi qu'au mouvement de certaines dislocations partielles lors du déplacement des
interfaces, qui ont pour effet de relaxer une certaine quantité d'énergie élastique stockée

10
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(Stoiber, 1993). Les contributions irréversibles (regroupées dans le terme Eﬁr‘M) sont a
Porigine de I’hystérése de transformation.

Bilan thermoélastique

Le détail du bilan thermodynamique thermoélastique (équation 1.1) permet de mettre en
évidence les différentes contributions a la force motrice qui viennent d'étre décrites. La
condition d’équilibre thermoélastique s’écrit donc de la fagon suivante(D:

AGA Mo _acAMincA Moo (11)

ol A-M signifie que I’on consideére la transformation directe de I’austénite a la martensite et les
indices “ch” et “nch” se réferent aux contributions chimiques et non-chimiques de 1’énergie libre
de Gibbs.

Dans le cas idéal ou les contributions non chimiques seraient nulles 1’équilibre aurait lieu a Ty et
il n’y aurait donc pas besoin de sur-refroidir. Ceci serait le cas dans un cristal ol les deux
phases ne contiendraient ni défauts ni déformations.

Les contributions non-chimiques peuvent étre séparées en deux contributions distinctes

(équation 1.2), a savoir 1’énergie élastique stockée AG, ™™ et les contributions irréversibles
P-M

E: .
ur

A-M A-M A-M

La condition d’équilibre thermoélastique peut donc étre écrite pour les transformations directes
et inverses de la fagon suivante:

. A-M A-M A-M

(1.3)
M-A:-AGM-A - ac-A +EM-A Lo (T>T,)

Il faut insister sur le caractére local de ces équations d’équilibre qui en quelque sorte
représentent I’équation d’équilibre a l'interface austénite-martensite. En effet, les termes liés a
I’énergie €lastique stockée ainsi qu’a I’énergie dissipée par friction ont un caractere local sans
lequel I’équation d’équilibre serait satisfaite au méme moment dans tout le matériau et la
transformation serait homogeéne. La contribution élastique est positive au cours du
refroidissement car elle empéche 1’apparition de la martensite alors que sont effet est inverse au
cours du réchauffement. Ling et Owen (Ling, 1981) ont mis en évidence deux caractéristiques
importantes liées a la thermoélasticité. La premiere est la nécessité d’avoir des interfaces
austénite-martensite glissiles au cours des deux transformations tandis que la seconde est un
adoucissement des constantes €lastiques, notamment de C’(@) , lorsque la température approche
de Mg, qui a pour effet de réduire la force chimique nécessaire a la nucléation ainsi que de
rendre plus facile 'accommodation élastique de la déformation au cours de la transformation de

(1) Les quantités mise en jeu dans cette équation sont prises en valeurs absolues. Si ces valeurs sont négatives,
cela est explicitement indiqué par un signe moins. Cette convention est reprise de (Ortin, 1988).
Dc=12Cu-Cr)

11
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phase. Lovey a plus récemment montré qu'il existe une certaine quantité d'énergie stockée au
cours de la transformation par le changement de caracteére des dislocations présentes dans
l'austénite. I1 a montré dans le CuZnAl, qu'une dislocation parfaite ne l'est plus dans la
martensite, et qu'il apparait alors une faute d'empilement, de sorte que plus la martensite
avance, plus elle traine de fautes d'empilement, ce qui nécessite un sur-refroidissement (Lovey,
1990). Cette énergie de faute est récupérée lors de la transformation inverse, elle participe donc
a I'effet thermoélastique.

II existe encore une propriété importantes des transformations thermoélastiques, qui est la
possibilité d'induire la transformation de phase par l'application d'une contrainte. Ceci se
manifeste par la possibilité, lorsque le matériau est en phase austénitique a une température
supérieure a M de faire apparaitre la martensite en appliquant une contrainte. Cette contrainte
modifie suffisamment I'énergie libre des phases austénite et martensite pour que 1'équilibre
thermodynamique soit modifié (figure 1.5). La contrainte modifie 1'équilibre par l'introduction
d'un terme de travail (-ode) dans la composante enthalpique de la variation de 1'énergie libre
(équations 1.4 et 1.5).

AG,, =AH-TAS (1.4)

AH = AU + W = AU + PAV - V,0A¢ (1.5)

Figure 1.5 Effet d'une contrainte externe sur la température d'équilibre.

Ou Vy est le volume du cristal non déformé, et ol I'équation 1.5 est dérivée dans le cas d'une
contrainte appliquée uniaxiale.

La relation entre la température de transformation et la contrainte appliquée est donnée par
I'équation de Clausius-Clapeyron:

12
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(1.6)

ou p est la densité de 'alliage, Tg est la température d'équilibre, € la déformation de
transformation et AHg I'enthalpie de transformation mesurée lorsque la contrainte externe est
nulle.

1.2 Propriétés mécaniques:
Effet mémoire de forme, pseudoélasticité et haute capacité d’amortissement

La transformation martensitique est souvent accompagnée d'effets secondaires, comme l'effet
de mémoire de forme, la pseudoélasticité ou une forte capacité d'amortissement.

L’effet mémoire de forme

Afin de mettre en évidence I’effet de mémoire de forme, il est nécessaire de refroidir le matériau
a une température inférieure 3 M¢. Celui-ci se trouve alors complétement transformé en
martensite et en appliquant une contrainte il est apparemment possible de le déformer
plastiquement. Toutefois, en réchauffant le matériau un changement de forme de 1’échantillon
est observable dés que la température Ag est atteinte, et celui-ci retrouve, lorsque la température
atteint Ar, la forme qu’il avait avant la déformation. Ce principe est illustré sur la figure 1.6, od
le chemin a)-b)-c) schématise “I’effet de mémoire de forme”. Au cours de cette série, I'étape b)
constitue 1'étape de déformation a basse température. Si au cours du refroidissement suivant
I’échantillon se transforme en martensite sans changer de forme, on assiste a un effet dit de
mémoire de forme simple. Par contre, si I’échantillon se déforme spontanément lors du
refroidissement pour retrouver la forme qu’il avait aprés la déformation initiale, on parle d’effet
mémoire a double sens. Cet effet est illustré sur la figure 1.6 par le cas e). L’apparition d’un
effet mémoire & double sens n’a lieu que lorsque 1’échantillon a été préalablement éduqué et
requiere donc une procédure d’entrainement. Ceci peut se faire de plusieurs fagons, et
notamment, en cyclant thermiquement I’échantillon et en lui imposant 4 chaque passage a basse
température de prendre la forme désirée. Une autre méthode consiste a effectuer des cycles de
transformation sous contrainte. Dans les deux cas, la procédure a pour but d’introduire des
défauts propres aux variantes apparaissants lors de la mise en forme 2 basse température. Ces
défauts (schématisés par des points sur la figure 1.6) sont, le plus souvent, des réseaux de
dislocations qui ne sont énergétiquement pas favorables pour toutes les variantes, et qui
provoqueront 1’apparition des méme variantes que celles obtenues lors de 1’éducation du
matériau. De ce fait il apparaitra une déformation macroscopique lors de la transformation
martensitique sans 1’aide d’une contrainte extérieure. Une étude détaillée de ce phénomene a
récemment €t€ effectuée par Liu (Liu, 1990b).

13
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Figure 1.6 Représentation schématique de l'effet de mémoire de forme (série a)-b)-c)) et de
'effet de mémoire de forme double e).

La pseudoélasticite et la pseudoplasticite

Le comportement d’un alliage & mémoire de forme au cours d’un essai de traction est trés
fortement dépendant de la température a laquelle a lieu I’essai. Si la température d’essai est
inférieure & My (figure 1.7), le matériau peut se déformer de fagcon importante et permanente
(jusqu'a 7% (Miyazaki, 1984)). Toutefois, lorsqu'il est réchauffé au-dessus de Ay, il retrouve
sa forme originale. Il ne s'agit donc pas d'un phénoméne de plasticité. Cette capacité de se
déformer fortement est appelée effet “pseudoplastique”. Cet effet est 1i€ a la réorientation des
différentes variantes cristallographiques de la martensite sous l'effet d'une contrainte. Les
variantes favorisées par la contrainte croissent au dépens des autres. Ainsi, c'est l'effet
pseudoplastique combiné & un réchauffement qui donne lieu a I’effet de mémoire de forme. Cet
effet est également montré sur la figure 1.6, par 1'étape b), qui décrit la réorientation des
variantes de martensite sous 1'effet d'une contrainte appliquée.

Lorsque la température d'essai T est supérieure a Ay, il existe une contrainte critique (O¢) a partir
de laquelle la transformation de phase commence, ce qui se manifeste par l'apparition d'un
plateau de transformation. Lorsque la transformation est achevée, la déformation €élastique de la
martensite peut commencer. Si la contrainte est relachée avant que la martensite ne se déforme
plastiquement, la déformation disparait au cours de la décharge. Ceci est dfi a la
retransformation (martensite -> austénite). Cet effet est appelé “effet pseudoélastique™. La
déformation réversible est importante puisqu’elle peut atteindre 10% (Saburi, 1989). La surface
de la courbe o-¢ est une mesure directe de 1’énergie dissipée au cours d’un cycle de
transformation.

14
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Dans ces alliages, il existe une température supérieure Tq & partir de laquelle il n’est plus
possible d’induire la transformation sous contrainte. Dans ce cas le matériau a un comportement
classique, ol I’élasticité est suivie d’une déformation plastique (figure 1.7).

D’autre termes sont souvent utilisés lorsque 1’on cherche & décrire le comportement des alliages
a mémoire, notamment “la superélasticité, la ferroélasticité ou encore 1’effet caoutchoutique™.
Selon Hornbogen (Hornbogen, 1995), ces termes ne sont pas adaptés et ne devraient pas étre
utilisés, les termes “pseudoélasticité”, utilisé pour décrire les anomalies élastiques dans les
alliages 2 mémoire de forme, et “pseudoplasticité” étant suffisants.
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Figure 1.7 Effet de la température sur le comportement d’un alliage de type NiTi au cours
d’essais de traction.

La forte capacite d’amortissement

Au cours de la transformation, une certaine quantité d'énergie est dissipée de fagon irréversible
par le mouvement des interfaces austénite-martensite. Ceci contribue 2 I’effet d’hystérése mais
également 2 la forte capacité d’amortissement de ces matériaux. Ce fort amortissement provient
d’une part des régions qui sont en cours de transformation et des régions déja transformées en
martensite ol le mouvement des interfaces martensite-martensite dissipe de I'énergie. Dans les

deux cas c’est essentiellement 1'énergie dissipée par le mouvement des interfaces qui provoque
I’amortissement.

1.3 Description macroscopique et microscopique de la transformation

La théorie phénoménologique a pour but de décrire la cristallographie des transformations de
phase martensitiques. Cette théorie développée par Wechsler, Lieberman et Read en 1953
(Wechsler, 1953) et indépendamment par Bowles et Mackenzie en 1954 (Bowles, 1954) est
une formulation matricielle des déformations qu’il est nécessaire d’appliquer a la phase meére
pour obtenir la phase martensitique. A partir des structures et des paramétres de maille des deux
phases, cette théorie permet de prédire I’orientation cristallographique relative des deux
structures, I’orientation du plan d’habitat ainsi que la déformation macroscopique. Cette théorie
se fonde sur I’hypothése qu’il existe un plan commun aux deux structures qui n'est pas
déformé d’un point de vue macroscopique (le plan d’habitat). Cette condition impose a la
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transformation d’€tre a plan invariant (invariant plane strain ou IPS). Le cas le plus général
d’une telle transformation est obtenu par la combinaison d’un cisaillement, paralléle au plan
d’habitat, combiné a une déformation normale a celui-ci, qui est a I’origine de la variation de
volume observée au cours de la transformation (figure 1.8).

Figure 1.8 Représentation idéale d’une transformation a plan invariant. Le plan ABCD est
invariant, la direction de déplacement d a une composante de déformation (perpendiculaire a
ABCD) et de cisaillement (paralléle a ABCD) (Wayman, 1994).

La théorie phénoménologique, sous sa forme matricielle, décrit la variation de forme
macroscopique du matériau associée a une transformation a plan invariant par une matrice S qui
est la combinaison d’une déformation du réseau (matrice B), d’une rotation rigide du réseau
(R) et d’une déformation inhomogene laissant le réseau invariant (P). Dans cette description, la
correspondance entre les deux réseaux est décrite par la matrice B. Cependant, B n'étant pas a
plan invariant, il est nécessaire d'appliquer une transformation supplémentaire P, telle que
RPB soit 2 plan invariant. La matrice R permet de faire coincider les deux réseaux le long du
plan d’habitat et de ce fait représente la relation d’orientation entre la phase meére et la
martensite. La matrice de la transformation compléte peut donc s’écrire de la fagon suivante:

S=RPB

La déformation inhomogeéne contenue dans P consiste en 1’apparition a I’intérieur de la
martensite de macles ou de glissements nécessaires a l'existence d'un plan non déformé
commun aux deux structures (Wayman, 1994). Dans les alliages a base de cuivre, cette
déformation inhomogéne est réalisée essentiellement grice a 1’apparition de fautes
d’empilement. Dans les alliages a base de nickel-titane, ce sont des macles qui apparaissent.

La figure 1.9 illustre une transformation a plan invariant, pour laquelle le plan ABC est
invariant. La ligne DE qui le traverse est déformée par la transformation et se trouve
transformée en DF.
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Figure 1.9 Représentation idéale d’une transformation a plan invariant. Le plan invariant
défini par ABC est commun a la martensite et a l’austénite. La ligne DE est transformée en DF
apres U'apparition de la martensite (Wayman, 1994).

Le développement de cette théorie est essentiellement basé sur des considérations
macroscopiques et ne renseigne pas sur les mouvements atomiques réels au cours de la
transformation. Toutefois, cette théorie est la seule qui permette de décrire avec simplicité et
exactitude les caractéristiques macroscopiques de la transformation martensitique. Dans une
récente publication de revue, Kato (Kato, 1992) reprend la description de la cristallographie des
interfaces en introduisant non seulement la notion de plan invariant, mais également en insistant
sur l'existence de relations cristallographiques pouvant comprendre une direction invariante
seulement (invariant line strain ou ILS). Cette approche peut étre utilisée pour décrire certaines
transformations de phase d’un autre type, comme la précipitation dans des composés cubique
centré (cc) ou cubique a face centré (cfc) tels que Ni-Cr, Cu-Cr, Fe-Cu ou encore dans le cas
des aciers inox o-y.

“Auto-accommodation” dans le nickel-titane

Au cours de la transformation martensitique, en l'absence de contrainte appliquée, il se forme a
partir de 1’austénite différentes variantes de martensite qui croissent de facon 2 minimiser la
déformation de transformation macroscopique et de fagon a créer entre elles des interfaces
cristallographiquement cohérentes.

Une variante peut étre définie comme une fraction de martensite, dont l'orientation
cristallographique avec I’austénite est définie. Dans le nickel-titane, il existe ainsi 12 “fagons”
d’obtenir la maille monoclinique & partir de la maille originale qui est de type By. Ces 12
correspondances sont listées dans le tableau 1. Dans cette notation, le symbole “prime” permet
de différencier deux variantes qui ne différent que par le sens du cisaillement, qui a lieu le long
de I’axe ¢ dans le plan définit par b et &, dans la maille monoclinique définie par les axes a,
b,et ¢ 3 (Miyazaki, 1989).

(3) € est la direction monoclinique de la maille de la martensite.
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Tableau 1.1 Correspondances cristallographiques entre la phase B, (notée A) et la martensite
(notée M) (Madangopal, 1990).

Variant [100]m [010]}m [001]m

1 [100]5 [011]4 [0-11]a
1’ [-100] 4 [0-1-1]4 [0-11]a
2 [100] A [0-11]4 [0-1-1]A
2’ [-100] 5 [01-1]4 [0-1-1]A
3 [010]a [101]4 [10-1]
3’ [0-10], [-10-1]4 [10-1]a
4 [010]4 [10-1]4 [-10-1]
4 [0-10]5 [-101]4 [-10-1]a
5 [001]A [110]a [-110]a
5 [00-1]A [-1-10]a [-110]a
6 [001]A [-110]a [-1-10]a
6 [00-1]a [1-10]a [-1-10]4

Lors de la transformation martensitique du NiTi, la déformation inhomogene du réseau,
nécessaire a l'existence d'un plan d'habitat, a lieu grace a I’apparition de macles. Il existe deux
types de macles qui sont les macles de type I et I (Knowles, 1981; Nishida, 1995).

Afin de satisfaire a la condition de plan d’habitat entre I’austénite et la martensite, des macles
apparaissent a I’intérieur d’une zone transformée. Ceci a pour effet de transformer une partie de
la variante originale en une autre variante. Le type de maclage qui a été prédit par la théorie
correspond a celui qui a ét€ observé, a savoir un maclage de type II sur le plan <011> (Nishida,
1995). Deux variantes se combinent ainsi pour satisfaire la condition de transformation a plan
invariant. La combinaison de ces deux variantes forme une paire de variantes correspondantes
(“correspondance variant pair” ou CVP). Pour des raisons cristallographiques, il n’est pas
possible de combiner toutes les variantes entre elles pour former des “CVP” et seules les
variantes qui sont reliées entre elles par une symétrie miroir peuvent se combiner. Dans ces
conditions, et considérant qu’il est possible d’obtenir pour une méme paire de variantes deux
configurations selon que I’'une ou I’autre des variantes est majoritaire, il existe 24 fagons de
former une paire de variantes correspondantes (Madangopal, 1990).

Selon une étude tres détaillée effectuée par Miyazaki dans un alliage a base de NiTi, il existe
autour de chaque péle <100> du cristal cubique un groupe de quatre variantes, qui devraient
s'arranger pour minimiser la déformation macroscopique au cours de la transformation.
Cependant, les observations effectuées par Miyazaki ont montré que 1’auto-accommodation
nécessaire afin de minimiser la déformation macroscopique est réalisée par 1'arrangement
triangulaire de trois variantes autour de chaque pdle <100> du cristal cubique. Les plans d’habitat
ou les plans de jonction entre les variantes appartenant a un groupe auto-accommodant
appartiennent a 1’'un des plans de maclage «001>p (type I) et & deux des plans de maclage
<«011>Mm (type II). Il existe ainsi 4 sous-groupes qui forment une morphologie auto-
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accommodante autour de chaque pdle {100}p, tant au niveau macroscopique que
microscopique, résultant en 72 combinaisons possibles dont seules 48 ont été observée par
Miyazaki (Miyazaki, 1989).

1.4 Effets prémartensitiques

Parmi les effets li€s a la transformation martensitique, certains auteurs ont pu constater que bien
avant le début de la transformation certaines grandeurs physiques variaient de fagon "anormale”.
Mercier a notamment montré lors de mesures des constantes élastiques dans un monocristal
NiTi, que non seulement C’ diminue lorsque la température approche de Mg, mais également
Ca4 et cela méme de fagon plus importante (Mercier, 1980) . Cette double diminution est
inhabituelle dans les alliages & mémoire, en effet, s’il est courant d’observer un adoucissement
de C’, par exemple dans le CuZn, CuZnAl, AuCuZn, CuAlNi ou le NiAl, celui-ci est plus
faible que dans le NiTi et les autres constantes élastiques ne sont pas affectées. Dans le cas de
certains autres alliages, comme 1’'InCd ou I’InTl, I’adoucissement de C’ est plus fort que dans le
NiTi mais alors Ca4 ne varie pas. Le cas du NiTi est donc probablement unique.

D’autre grandeurs physiques se comportent également de fagon singuliere a 1’approche de la
transition de phase. Il est par exemple possible d’observer une anomalie de la résistivité, des
lignes d’intensité diffuse en diffraction électronique, ainsi que des taches de diffraction
supplémentaires ou encore une anomalie de la chaleur spécifique, une diminution de la vitesse
du son ou un pic de frottement interne.

Au cours d’une étude sur les effets prémartensitiques dans un alliage NiTiFe, Hwang (Hwang,
1983a) a mis en évidence 1’apparition de taches de diffraction électronique, trés proches des
positions 1/3(110) et 1/3 (111) du réseau cubique, incommensurables avec celui-ci.
L’apparition continue, au cours du refroidissement, de ces taches 1'a conduit a émettre
I’hypothese selon laquelle leur apparition serait liée a une onde de densité de charge (CDW)
associée a une transition de phase de deuxiéme ordre. A plus basse température apparait une
structure rhomboédrique provenant d'un “lock-in” de cette structure, dont les réflexions se
trouvent alors en position commensurable avec le réseau. La maille rhomboédrique est obtenue
par I’élongation de la maille cubique le long d'une de ses diagonales. L’apparition instantanée
d’un angle rhomboédrique puis son évolution lors du refroidissement est typique d’une
transition de phase du premier ordre. La transformation prémartensitique se déroule donc en
deux étapes, la premieére qui est “normal-incommensurable” (deuxiéme ordre) et la seconde
“incommensurable-commensurable” (premier ordre), donnant naissance a une structure
cristalline rhomboédrique appelée phase R (Hwang, 1983a; Hwang, 1983b). Néanmoins,
’apparition de cette phase n’est pas indispensable a I’apparition de la martensite, et le terme de
phase précurseur ou prémartensitique, souvent utilisé, est quelque peu abusif.

La résistivité électrique est une méthode bien adaptée a la mise en évidence des phases
apparaissant au cours de la transformation. Celle-ci permet en effet de séparer les domaines
d’existence des phases car 'évolution de la résistance est trés différent selon la phase qui
apparait. En effet, comme le montre la figure 1.10, le début de I’accroissement de la résistance a
TR’ a lieu simultanément a I’apparition des réflexions incommensurables. Lorsque la courbe de
la résistance change de pente, a TR, le "lock-in" se produit, puis elle atteint rapidement une sorte
de plateau oi le matériau ne se compose plus que de phase R. La chute de la résistance
correspond alors a l'apparition de martensite.
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I = Austenite
I = Phase Prémartensitique
IIT = Martensite
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Figure 1.10 Résistivite électrique en fonction de la température au cours d’un cycle complet
de transformation au cours duquel apparaissent des effets prémartensitiques dans TisgNi47Fe3
(Hwang, 1983a).

En conséquence, lorsqu'il y a apparition d'effets prémartensitiques dans le nickel-titane, la
séquence de transformation lors du refroidissement est la suivante: B, (phase meére) ->
incommensurable (I) -> commensurable (C) ou phase R -> martensite (M) (Wayman, 1986).

1.5 Cristallographie de l'alliage NiTi

La plupart des alliages 3 mémoire de forme présentent une phase haute température ordonnée
(austénite) qui est généralement de type cubique a faces centrées ou cubique centrée. Cette phase
de haute symétrie se transforme lors du refroidissement en une phase de symétrie moins élevée,
la martensite. L’ordre atomique est important pour la réversibilité de la transformation
thermoélastique, sans étre une condition nécessaire a son apparition il s’agit d’une condition
suffisante.

1.5.1 La phase austénitique

Les alliages a base de nickel titane, présentant un effet de mémoire de forme, ont une structure
cristallographique a haute température de type cubique B3 (figure 1.11).
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Figure 1.11 Structure de la phase mere du NiTi, il s’agit d’une maille cubique ordonnée de
type B>.

Cette phase, appelée phase mere ou austénite, est une phase ordonnée qui n’est stable que pour
une gamme de composition treés proche de la composition équiatomique (figure 1.12).
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Figure 1.12 Diagramme de phase pour le systteme Ni-Ti (Massalski, 1986).
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Lors de 1'élaboration du matériau, il est nécessaire d’effectuer une trempe afin d’éviter la
précipitation des composés TizNi et TiNi3.

1.5.2 La phase martensitique

Plusieurs auteurs (Hehemann, 1971; Otsuka, 1971; Michal, 1981; Biihrer, 1983) ont tenté de
déterminer la structure de la martensite dans le nickel titane. Toutefois, seul Biihrer et ses
collaborateurs ont réussi, en 1983, & obtenir des résultats complets en diffraction neutronique
qui ont confirmés que la structure de la martensite est monoclinique, que le groupe d’espace est
P2/m, et qui ont permis de déterminer les positions atomiques, tout en affinant les valeurs
expérimentales des parametres de maille proposées par d'autres auteurs (tableau 1.2 et figure
1.13).

Tableau 1.2 Détermination de la structure de la martensite dans NiTi, selon HS (Hehemann,
1971), MS (Michal, 1981), OSS (Otsuka, 1971) et BGKMS (Biihrer, 1983).

HS MS 0SS BGKMS
Systeme Monoclinique Monoclinique Monoclinique Monoclinique
Groupe d’espace P112)/m P112;/m P 12/C, P2;/m
a(A) 2.883 2.885 2.889 2.884
b (A) 4.623 4.622 4.120 4.110
c(A) 4.117 4.120 4.622 4.665
B () 96.8 98.10
Y ()
96.8 96.8
2(e)
(x,y,1/4) (x,y,1/4) ©0,y,1/4) (x,1/4,z)
(-x,-y,3/4) (-x,-y,3/4) 0,-y,3/4) (-x,3/4,-z)
Ti:x=05 Ti:x=0.5 Ti:y=0.667 Ti:x=0.561
y =0.3125 y=0.3125 z=0.267
Ni:x=00 Ni:x=0.0 Ni:x=-0.034
2 () y =0.8125 y =0.8125 z=0.830
(1/2,y,1/4)
(1/2,-y,3/4)
Ni:y=0.167

Les différentes structures proposées par ces auteurs ne sont pas trés différentes les unes des
autres, en effet, excepté dans le cas du modele proposé par OSS, les structures proposées ont le
méme groupe d’espace et ne different que par quelques pour-cent dans les paramétres de maille
ou les positions atomiques.
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Figure 1.13 Représentation schématique de la maille monoclinique dans le nickel-titane, selon
le modele BGKMS.

153 La phase R

Comme cela a été mentionné lors de la présentation des effets prémartensitiques (§1.4), dans le
NiTi, I’apparition de la martensite peut étre précédée par 1’apparition d’une phase R. La
structure de cette phase correspond a une distorsion rhomboédrique de la maille cubique dont le
résultat est tel que la transformation a le méme effet qu’un allongement de la maille cubique dans
la direction d’une des diagonales du cube avec une contraction dans les directions
perpendiculaires telle que le changement de volume soit nul (figure 1.14).
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Figure 1.14 Représentation schématique de la déeformation nécessaire pour transformer une
maille cubique en une maille rhomboédrique.
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1l existe comme pour la martensite plusieurs variantes cristallographiquement équivalentes de la
phase R. En effet, chaque diagonale du cube représente un axe d’élongation possible donnant
lieu & une variante. Il existe donc quatre variantes (tableau 1.3) qui sont reliées entre elles par
des relations de maclage (tableau 1.4) (Hwang, 1983b; Fukuda, 1992).

Tableau 1.3 Correspondances cristallographiques entre la phase R et la phase cubique du
NiTi. L'indice M se réfere a la phase mere, I'indice R a la phase R (Fukuda, 1992).

Variant [100]g [010]r [001]g (0001)g
1 [1-21]m [11-2]m [111]y (111)y
2 [211]m [-11-2]m [-111]y 111y
3 [121]m [112]m [-1-11]m -1-11)m
4 [211]y [11-2]y [1-11]m (1-11)y

Comme dans le cas de la martensite, I’apparition de la phase R se fait de fagon auto-
accommodante, mais la morphologie auto-accommodante n’est plus constituée par des triangles,
mais par un arrangement complexe des quatres variantes (Miyazaki, 1988b). Chaque variante
est en relation de maclage avec les autres mais il n’existe que deux systemes de maclage, qui
sont donnés dans le tableau 1.4.

Tableau 1.4 Systemes de maclages dans la phase R (Fukuda, 1992).

K1 LI} K> M2
Mode 1 Indices en phase R (11-21) [11-2] (11-2-2) [111]
Indices en phase M (100) [011] 011) [100]
Mode 2 Indicesenphase R (11-22)  [111]  (1121)  [11-2]

Indices en phase M (011) [-100] (-100) [011]

La structure ainsi que les positions atomiques de la phase R ont été récemment mesurées par
Hara. Il a montré que le groupe d'espace est P3, et a donné les positions atomiques des atomes
de nickel et titane (Hara, 1995).

1.6 Effets de composition

Dans le but de stabiliser ou de déplacer les températures de transformation caractéristiques d’un
alliage a base de nickel-titane, il faut soit parfaitement contrdler la composition de 1’alliage
binaire, soit utiliser un alliage proche de la composition stoechiométrique et remplacer une partie
du nickel par un autre élément.

Dans le cas du contréle de la composition, il est extrémement difficile technologiquement de
réaliser des compositions précises au dixiéme voire au centiéme de pour-cent atomique, la
précision nécessaire pour obtenir les caractéristiques souhaitées étant supérieure aux erreurs
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d’analyse chimique (Melton, 1990). Dans la plupart des cas, les caractéristiques sont donc
mesurées apres 1’élaboration de 1’alliage.

Dans le cas ol une partie du nickel est remplacée par un autre élément, les éléments le plus
souvent utilisés sont le cuivre, le fer ou le cobalt. Parfois I'élément de substitution peut étre de
I’or ou de I’aluminium. Les quantités substituées sont généralement de I’ordre de 0.1 a2 ou 3
pour-cent atomique, mais il existe des alliages 2 mémoire de forme contenant jusqu’a 25%
atomique de cuivre. Chaque élément de substitution a un effet différent sur le comportement de
la transformation martensitique. Par exemple, 1’ajout de cuivre a pour effet de diminuer
I’hystérese de transformation qui est de I’ordre de 30K dans un alliage binaire pour atteindre
environ SK dans un alliage ternaire contenant 5 pour-cent de cuivre. Les températures de
transformation sont globalement augmentées par la présence du cuivre, 1’effet étant
particulierement marqué sur Ms et Mr qui augmentent de 30K environ. Les autres effets
intéressants li€s a I’ajout de cuivre sont notamment un meilleur comportement en fatigue ainsi
que des variations de température de transformation trés faibles en fonction du nombre de cycles
de transformation. D’autre part ces alliages ne présentent pas de phase prémartensitique de type
R comme souvent dans les alliages a base de NiTi. Toutefois des alliages contenant 10% de
cuivre subissent une transformation de phase en deux étapes lors du refroidissement, faisant
passer de I’austénite & une martensite orthorhombique (Bj9) puis 4 une martensite monoclinique
(B19’) (Nam, 1990a; Nam, 1990b).

L’ajout d’un élément tel que le cobalt ou le fer a pour effet de diminuer les températures de
début et de fin de la transformation martensitique. La diminution étant plus faible sur les
températures li€es a I’apparition de la phase R que sur 1’apparition de la martensite elle-méme.
Dans ces deux cas, le troisieme élément a donc pour effet de séparer ces deux transformations,
permettant de mettre en évidence la phase R ainsi que les effets prémartensitiques (Hwang,
1983a).

Des effets plus compliqués sont observés dans le cas d'ajout de platine ou de palladium, pour
lesquels les températures caractéristiques commencent par diminuer avant de réaugmenter
(Lindquist, 1990). Les effets liés a I'ajout d'un troisi¢me élément sont discutés de facon treés
générale dans certains articles, comme par exemple par Kolomystev (Kolomytsev, 1994).
Finalement, dans le cas des alliages binaires, la composition joue un grand réle. Par exemple,
des alliages sur-stoechiométriques en titane ont des températures de transformation qui sont
généralement de I'ordre de 80°C, alors que lorsque 1'alliage est sur-stoechiométrique en nickel,
les températures de transformation sont beaucoup plus basse, de 1'ordre de -30°C et, le plus
souvent, il apparait une séparation de la transformation austénite-martensite en austénite-phase
R et phase R-martensite.

1.6.1 Précipitation dans les alliages a base de nickel-titane

Trés liée aux effets de composition, la précipitation d'une nouvelle phase peut se produire sous
certaines conditions de traitement thermomécanique. Les alliages sur-stoechiométriques en
nickel sont particulieérement sensibles aux phénomenes de précipitation. Différents auteurs ont
reportés des phénoménes de précipitation dans des alliages contenant 50.2 at.% de nickel, et
Miyazaki a observé des effets de précipitation lors de traitements thermiques dans un alliage
contenant 50.6 % at. de nickel (Miyazaki, 1986b).
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La séquence de précipitation en fonction de la température de traitement thermique a été étudiée,
par Nishida, dans un alliage binaire contenant 52 at.% de nickel (Nishida, 1986a). Les résultats
de cette étude sont résumés dans le tableau 1.5.

Tableau 1.5 Etapes de la précipitation dans un alliage Ti-52at.% Ni en fonction de la
température de recuit (Nishida, 1986a).

Température de recuit Ta Séquence de décomposition

Ta < 950K NiTi ->f1 + Tij1Ni4 ->B2 + TizNij
->f3 + TiNi3

950K « Ta < 1023K NiTi -’ + TiaNi3 ->f’2 + TiNi3

Ta> 1023K NiTi -8’1 + TiNi3

Dans ce tableau, B représente la composition de la matrice en équilibre avec les précipités de
Ti)1Nij4 et ainsi de suite. Afin de compléter ce tableau, il est nécessaire de tenir compte du
temps de recuit faisant passer d’une étape de précipitation a 1’autre, c’est ce que montre le
diagramme “Température-Temps-Transformation” (TTT).

o © TiNi oTiNi + TijyNiy4
4 TiNi + Tiy1Niy 4 + TijNi3 aTiNi + TiyNij
O TiNi + TipNij + TiNiy s TiNi + TiNiy -

Température de recuit (°C)

10000

Temps de recuit (heures)

Figure 1.15 Diagramme TIT deécrivant le comportement au cours de traitements thermiques
dans un alliage Ti-52at.%Ni (Nishida, 1986a).

L’ apparition au cours d'un traitement thermique d’une phase métastable a été établie en 1981
par Kolomytsev (Kolomytsev, 1981) qui a observé dans des échantillons recuits a des
températures comprises entre 450°C et 550°C 1’apparition de précipités. En 1986 plusieurs
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auteurs (Nishida, 1986b; Saburi, 1986b; Tadaki, 1986) ont tenté de déterminer avec précision
la composition ainsi que la structure des précipités obtenus au cours des premiers stades de
précipitation. La structure de cette phase souvent appelée phase X a été déterminée
indépendamment par Tadaki (Tadaki, 1986) et Saburi (Saburi, 1986b) comme étant
rhomboédrique avec un parameétre de maille de 0.67 nm et un angle de 113.8°. Cette phase X
peut étre indexée soit a 1’aide d’'une maille rhomboédrique soit a ’aide d’une maille hexagonale
(voir ’annexe B). Le motif de la maille élémentaire a été¢ déterminé par Saburi, qui le décris
dans une maille hexagonale, comme étant formé de 24 atomes de nickel et 18 atomes de titane.
La composition de ces précipités est donc NigTi3, ce qui est trés proche de la composition
mesurée en EDS par Nishida (Nishida, 1986b) qui est de 56 at.% Ni et 44 at.% Ti,
correspondant & Ni4Tiy1 ou NigTiz 15@.

Ces précipités qui apparaissent au cours du premier stade de précipitation du NiTi ont une forme
lenticulaire et leurs plans d’habitat sont les plans {111} de 1’austénite, qui sont parali¢les au
plan (111) de la phase NigTi3. D’autre part, cette phase NigTi3 présente des paraméetres de
réseau différents de ceux de la matrice, et Saburi (Saburi, 1986b) a estimé qu'a I’apparition de
ces précipités est associ€ un rétrécissement de 2.7% dans la direction (111) de 'austénite et
0.3% dans les directions perpendiculaires {011}. Ces précipités provoquent donc des
déformations locales de la matrice, qui sont a l'origine de 1’apparition de contraintes internes en
tension localisées autour des précipités (Xie, 1989).

1.6.2 Effets liés a la précipitation

S'il est généralement souhaitable d’éviter 1’apparition de précipités, Miyazaki a montré que la
présence d’une fine dispersion de précipités a pour effet de diminuer les effets li€s au cyclage
thermique stabilisant ainsi la transformation martensitique (Miyazaki, 1986a) .

D'autres auteurs ont pu constater que lorsque la précipitation de la phase NigTi3 a eu lieu, I’effet
de mémoire de forme double est amélioré. Selon Kainuma (Kainuma, 1986) , la présence de
précipités de type Nij4Tij et d'un champ de contrainte autour de ces précipités est a I’origine
d’une croissance préférentielle de certaines variantes de phase R et de martensite. Le champ de
contrainte serait ainsi suffisant pour provoquer 1’apparition d’une martensite orientée, a I’origine
de ’amélioration de la mémoire de forme double.

Nishida et al. (Nishida, 1986b) ont déterminé la relation d’orientation entre le précipité NigTis3 et
la matrice en phase austénitique. Cette relation peut étre étendue a la phase R et a la martensite ce
qui donne le résultat suivant:

[111]g, // [111]NigTis // [111]R // [-101]Mm

La présence de précipités a souvent été utilisée pour expliquer certains phénomeénes apparaissant
dans des alliages binaires riches en nickel. Wu, par exemple, a observé que dans les premiers
stades de vieillissement (recuit 2 400°C) d'un alliage Ti-51 at.% Ni, la transformation de phase
martensitique n'est pas observée et que seule la phase R apparait (Wu, 1990). 11 a relié ce
phénomene a l'existence de contraintes dues aux précipités cohérents qui auraient pour effet de

(4 Dans 1a suite de cet exposé, le premier stade de précipitation est considéré comme étant formé par la phase
NigTis.
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diminuer dramatiquement la température M , sans affecter la température R;. Selon cet auteur,
cette contrainte aurait encore pour effet de diminuer l'intervalle de transformation R car les
maximums de frottement intérieur mesurés au cours de cette transformation sont trés étroits. Au
cours d'une autre étude publiée en 1991 par le méme auteur (Wu, 1991), celui-ci a montré que
dans un alliage binaire contenant 50.8 at.% de nickel, des singularités apparaissent sur les
courbes de températures de transformation en fonction du temps de recuit a2 300°C, ainsi que sur
la dureté Vickers. 1l attribue ces effets a la précipitation d'une phase métastable dans cet alliage.
Selon toute vraisemblance, il s'agit de cette phase NigTi3,
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CHAPITRE 2 Procédures Expérimentales

reféerons a une situation ou nous
pouvons dire a d'autres hommes ce
que nous avons fait et ce que nous
avons appris..."

.jpar le mot d'expérience , nous nous

(Niels Bohr, Physique atomique et
connaissance humaine)

Ce chapitre décrit les différentes techniques expérimentales qui ont été utilisées pour tester et
caractériser le comportement des fils de nickel-titane étudiés au cours de ce travail. L’analyse
thermique différentielle (ATD), la spectroscopie mécanique (FI), et la mesure de la résistance
électrique sont des méthodes de mesure globales ou macroscopiques. Elles apportent des
informations sur le déroulement de la transformation martensitique dans son ensemble, telles
que les températures caractéristiques et I'hystérese de transformation ou encore I'apparition de
phases intermédiaires, mais ne permettent pas de caractériser de facon directe la microstructure
de ces matériaux. Le large recours a la microscopie électronique en transmission (MET), a
permis d'obtenir des informations détaillées sur la microstructure qui comme cela sera mis en
évidence par la suite permettent d'expliquer les comportements macroscopiques observés.
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2.1 Analyse thermique différentielle (ATD)

Il est courant de confondre I’analyse thermique différentielle (ATD) avec la calorimétrie
différentielle a balayage (DSC). En effet, les deux techniques permettent la mesure du flux de
chaleur entre un échantillon et I’environnement au cours d’une variation contrdlée de la
température. Toutefois le principe des deux méthodes est différent (figure 2.1). Dans le cas du
DSC, un échantillon de référence ainsi qu’un échantillon & mesurer sont contenus dans une
enceinte fermée. L'échantillon et la référence sont chauffés individuellement et par le jeu d’'une
compensation de puissance, il est possible de mesurer directement la différence d’énergie
nécessaire pour faire varier, de la méme quantité, la température de 1’échantillon et celle de la
référence. Cette mesure se fait en fonction de la température.

- ATD
{ » s} R - référence
< mﬁ_l;] ) S - échantillon
¢ p
4
q B j} g- four
AT
- h- thermocouple
—
DSC
R S R - référence
S - échantillon
e .f ™™ - unité de chauffage
et compensation
I_ de puissance
DSC

Figure 2.1 Schémas de principe d'installations ATD et DSC (Kwarciak, 1988).

Dans le cas de I'ATD, la référence et I’échantillon sont placés dans un méme four, et sont donc
soumis au méme flux de chaleur. La différence de température entre la référence et 1'échantillon
est mesurée. Par une calibration adéquate, il est possible de relier cette différence de température
au flux de chaleur différentiel nécessaire pour chauffer 1'échantillon. Cette méthode permet ainsi
d’obtenir une courbe du flux de chaleur en fonction de la température.

2.1.1 Dispositif expérimental

Le dispositif expérimental est constitué d’un appareil d'analyse thermique différentielle Mettler
TA4000 présenté sur la figure 2.2 fonctionne sur le mode de 1'analyse thermique différentielle
quantitative. Les différentes parties représentées sur le schéma de principe de la figure 2.1 sont
facilement reconnaissables sur la figure 2.2. La sonde platine mesure la température du four
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tandis que la différence de température entre la référence et 'échantillon est mesurée grice a des
éléments thermoélectriques contenus dans la téte de mesure. Ce signal est amplifié (sélecteur
d'amplification) avant d'étre enregistré.

Entrée de 'air de refroidissement

v

""""I

Couvercle de la cellule / \‘ |

Creuset de 'échantillon (Ts) /_ * II'FH——] ;rl *

Creuset de référence (Tr)
Téte de mesure

l' q 2 ! " Sonde de température

PT100

Fils de chauffage du four — g Entrée de gaz de balayage
1Y
Sélecteur d'amplification — — \ —*  Evacuation de l'air de

refroidissement

Figure 2.2 Schéma en coupe a travers l'appareillage Mettler TA 4000.

La figure 2.3 est une représentation schématique de la variation de température des différents
composants a l'intérieur du four du calorimétre. Sur ce schéma, la température du four est notée
T¢. La relation entre la différence de température, entre 1'échantillon et la référence (AT), et
I'enthalpie de transformation AH est donnée par 1'équation suivante:

tb
mAH = gh [ATdL  (2.1)

oll AH est la variation d'enthalpie par gramme de matiére réagissante, m la masse de matiére
réagissante et t, et tp, les temps correspondants au début et a la fin de la transformation. g et A
sont respectivement un coefficient de forme géométrique et de conductivité thermique.

Dans le cas de I'appareil Mettler, la variation d'enthalpie peut étre exprimée, en réécrivant (2.1)
de fagon a tenir compte explicitement de tous les paramétres connus par:

-7, T,-T, T.-T,_ AU
H=Q5_Qr- Rﬂl Rm R,,, RM'S (2'2)

ol la différence de température entre 1'échantillon T et la référence Ty, soit (Ts-Tr) a été
remplacée par AU qui est la différence de tension mesurée aux bornes du thermocouple, tandis
que S est la différence de pouvoir thermoélectrique entre les deux matériaux composant le
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thermocouple (équation des thermocouples(D). Cette équation donne 1’expression de la variation
de I'enthalpie de I'échantillon en fonction de AU, connaissant les constantes de 1’appareillage
R et S. Ainsi, AU mesuré en fonction de la température permet d’obtenir le flux de chaleur a
travers 1'échantillon en fonction de la température. Cette équation a été établie en ne tenant
compte que des résistances thermiques, il existe toutefois des capacités thermiques, qui
induisent un amortissement du signal avec une certaine constante de temps, agissant de la méme
fagon qu’une capacité dans un circuit électrique de type RC. Dans le syst¢me Mettler, cette
constante de temps est de l'ordre de 7.5 secondes. Afin de tenir compte de cet effet, il est
possible de déconvoluer le signal. Cette opération ne modifie que trés 1égerement la forme des
pics mesurés, ne provoquant qu'une faible augmentation de la pente du pic du c6té de la fin de
la transformation, laissant inchangé le maximum ainsi que la forme du pic au cours du début de
la transformation. Ce type de correction n'est pas essentiel dans notre cas puisque notre étude a
partir des résultats d'ATD sera essenticllement comparative, en conséquence, les valeurs
d'enthalpies reportées ne seront pas corrigées.

Température T
A T, = température indiquée
T finale ~  — — —
~
T = température de I'échantillon
Température du |
processus anticipation de la température
1
AT =TT,
]

] | - temps t
|

Phase de mesure I Phase de mesure Phase de mesure
isotherme dynamique isotherme

Figure 23 Schéma de principe des variations de température de l'echantillon et de la réféerence
au cours d'une analyse thermique différentielle. La température indiquée est celle de la référence
tandis que T, est la température de consigne du four.

Les parametres de mesure en ATD

La qualité des courbes obtenues en ATD (ligne de base et bruit de fond) dépend beaucoup de la
masse mesurée, qui, pour cet appareil est idéale lorsqu'elle se situe entre 10 et SOmg. Les
échantillons a tester sont coupés directement a partir des fils puis traités thermiquement,
soigneusement pesés et enfin mesurés. L'appareillage Mettler permet d'effectuer des mesures a
différentes vitesses, comprises entre 0 et 20K/minutes, toutefois le standard de mesure adopté
tout au long de cette étude consiste a effectuer les mesures a 10 K/minutes. Les différents types
de traitement thermomécaniques subis par les échantillons sont présentés plus en détails au
paragraphe 2.4.

(1) L'¢quation des thermocouples (effet Seebeck) est exprimé par AU=(ep-€,)(T(-Tg), ot T et T sont les
températures de 1'échantillon et de la référence, et (ey-€,) la différence des pouvoirs thermoélectriques des
matériaux constituants le thermocouple.
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2.2 Microscopie électronique en transmission

La microscopie électronique en transmission (MET) est une technique trés répandue et
extrémement utile pour 1'étude de la microstructure des matériaux. La MET conventionnelle
donne acces a des informations jusqu'a une échelle de I'ordre du nanomeétre, tandis que la MET
a haute résolution (HREM) permet d'obtenir des informations a 1'échelle atomique (~0.2
nanométres).

2.2.1 MET conventionnelle

La MET permet en utilisation conventionnelle d'obtenir des images en contraste de diffraction
en champ clair ou en champ sombre ainsi que des diagrammes de diffraction. Comme son nom
l'indique, le contraste de 1'image provient de la diffraction des électrons selon une direction
précise donnée par la loi de Bragg:

2d,, sin 6 = A 2.3)

Cette loi exprime le fait que les €électrons sont diffractés par les plans réticulaires du réseau de
translation. Elle découle des équations de Laue et donc exclusivement de la périodicité de la
structure cristalline, voire par exemple Schwarzenbach (Schwarzenbach, 1993).

Au cours d'une observation, le faisceau incident est partiellement diffracté par I'échantillon, de
sorte qu'a la sortie de celui-ci, il existe un faisceau électronique transmis, ou non diffracté, ainsi
qu'un certain nombre de faisceaux diffractés. Ce nombre dépend presque uniquement, pour un
cristal donné, de l'orientation du cristal par rapport au faisceau incident.

Une image en champ clair ("bright field" ou BF) est réalisée en sélectionnant a 1'aide du
diaphragme de contraste le faisceau transmis, réalisant ainsi une image a l'aide des électrons
dont la trajectoire n'a pas été modifiée par le cristal. Dans ce cas, le contraste est 1ié aux
électrons diffractés. Dans le cas d'une image en champ sombre ("dark field" ou DF), le
diaphragme est disposé de telle maniere a ne sélectionner qu'un seul faisceau diffracté, I'image
est donc constituée des électrons diffractés par le cristal dans une seule direction donnée par un
vecteur g. Ce vecteur est celui qui relie sur un diagramme de diffraction le faisceau transmis au
faisceau diffracté choisi.

Ce mode de formation d'une image est sensible a la présence de défauts car ceux-ci ont pour
effet de déformer localement les plans du cristal, créant des régions ou la loi de Bragg est
satisfaite alors que sans déformation et donc sans défaut ces mémes régions ne devraient pas
diffracter. De ce fait il apparait sur I'image "bright field" des zones noires qui sont I'image de
l'influence du défaut sur les plans avoisinants. Le contraste des images ainsi obtenues peut étre
modélisé par les théories cinématique et dynamique de la diffraction des électrons par la matiére
(Edington, 1975).

Les théories cinématique et dynamique du contraste de diffraction permettent de calculer le
contraste de certains défauts de structure. Dans les deux cas, le but est de trouver une solution
de 1'équation de Schrodinger (équation 2.4) indépendante du temps, dans laquelle sont
introduits le vecteur de I'onde incidente ()) ainsi que le potentiel du cristal, qui peut contenir des
défauts.
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[V2 + 4nK2 ]'}‘([) - -4 YU exp-2mi(ko +g)1]  24)
g

Dans cette équation, ko est le vecteur d'onde de l'onde plane se propageant dans le cristal, Ug le
potentiel du cristal, et g les vecteurs du réseau réciproque.

Dans ce but, la théorie dynamique tient compte du couplage possible entre les différents
faisceaux diffractés ainsi que de la possibilité d'avoir a l'intérieur du cristal une onde diffractée
plusieurs fois. La théorie cinématique est une simplification de cette théorie, elle fait appel aux
approximations de la diffusion élastique et de l'interaction faible de 1'onde incidente et du
cristal, ce qui simplifie les calculs, tout en expliquant l'essentiel du contraste de diffraction.

En supposant que 1'onde incidente est trés peu modifiée par le milieu diffractant (1'électron ne
subit qu'une seule diffusion), 1'équation de Schrodinger dans l'approximation cinématique
posséde une solution composée d'une superposition d'ondes planes d'amplitude ¢g(!) et de
vecteur d'onde ko+g. -

La figure suivante (figure 2.4), présente schématiquement la géométrie du probléme. Le
batonnet(?) passant par H coupe la sphere dEwald en S. La distance HS mesure l'erreur
d'excitation s, de la réflexion g, c'est-a-dire la déviation a la condition de Bragg. Dans la
théorie cinématique, l'onde diffractée est approximée par une seule onde plane ¢g(z) de vecteur
ko+g et, il n'y a pas de terme de couplage entre les différentes ondes diffractées. ~

Figure 2.4 Géométrie adoptée pour le calcul de l'onde diffractée dans la direction kg + g +5,.
La sphere d'Ewald coupe une rangée systématique du réseau réciproque en g+sg. h

En introduisant Tg, la distance d'extinction et I'écart a la condition de Bragg sg, 1'équation
cinématique prend la forme suivante:

(2) Dans une lame mince la condition de Bragg est relaxée, les noeuds du réseau réciproque ont alors une forme de
batonnet. La longueur du bitonnet est inversement proportionnelle a I'épaisseur de la l]ame mince.
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a¢g 6¢g . i .
—az; +tanOg a—x_ - 2msg¢g = —gexp[leg] 2.5)

ol 8, est un terme de phase introduit par le potentiel du cristal.

Le probléme est en principe résolu lorsque les solutions de I'équation 2.5 sont connues.
Toutefois, lorsque le cristal est déformé, il faut introduire une fonction de déplacement R(r), qui
indique le déplacement de la maille élémentaire par rapport & sa position normale (sans
déformation). Cette fonction va modifier le potentiel du cristal, ce qui provoque une
modification de 1'équation cinématique. En négligeant la variation de ¢g4(x,z) en fonction de x
(approximation de la colonne), I'équation cinématique devient:

d¢§ . d irt .
—%-2ai [sg +g a13(;)]cpE - —gexp[leg] (2.6)

La déformation du réseau est contenue dans cette équation par la fonction R(r) et elle montre que
le défaut influence le contraste par une modification de I'écart a la condition de Bragg sg. Il faut
remarquer que lorsque le produit scalaire de g et R(r) est nul (g et R(r) sont perpendiculaires), le
défaut n'est pas observable.

Finalement I'amplitude du faisceau diffracté est donné par I;=D'gD'*; . Elle sera une fonction
de x et de z (épaisseur de la lame mince) et D'g est donné par:

—2ni(s@+g-%l_§(g))z]dz @.7)

. z
D@= —Eexp[ieg lfexp
= & "

Il ne faut pas oublier que cette solution est réalisée dans l'approximation de la colonne et que
c'est le champ de déplacement R(r) qui contient la dépendance en x.

Le vecteur de déplacement est propre a un défaut et, par exemple dans le cas d'un précipité
cohérent sphérique, il est donné par:

& I<p
Ry 2.8)
8%! r2r,
| T

ou € = 2/3 de la différence des parametres de maille.

Le développement de la théorie cinématique de la formation d'un contraste de diffraction
esquissé ci-dessus, est étendu au cas ou l'interaction entre différents faisceaux diffractés n'est
plus négligée, dans le cadre de la théorie dynamique.

Le développement de la théorie cinématique et dynamique de la formation du contraste par
diffraction électronique est traité en détail par de nombreux auteurs, comme par exemple par
Stadelmann (Stadelmann, 1994).
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Dans la réalité, l'observateur peut se rapprocher d'un cas cinématique en choisissant une
condition d'observation telle que le faisceau diffracté soit faiblement excité. Il s'aveére donc que
le choix de bonnes conditions d'observations permet de révéler de fines distorsions des plans
atomiques, et que l'influence d'un défaut sur la matrice, par l'introduction d'une déformation de
celle-ci, est donc directement observable sur une image réalisée en contraste de diffraction. Ceci
est couramment utilisé dans I'étude des dislocations ou la dislocation est imagée par son champ
de contrainte ou dans le cas cité plus haut de précipités cohérents.

Les observations en MET conventionnelle ont été réalisées sur le microscope Philips CM20, du
Centre Interdépartemental de Microscopie Electronique (CIME) de 'EPFL, qui fonctionne sous
une tension d'accélération de 200kV. Trois porte-objets ont été utilisés, le premier est un
"double tilt" permettant d'incliner la lame mince autour de deux axes perpendiculaires (les
angles maximums atteignables étant de +45° sur le tilt principal et +30° sur le second tilt). le
second porte-objet (Gatan 652) est du méme type que le précédant, mais permet de travailler en
température entre la température ambiante et 900°C. Le troisieme porte-objet est également
double tilt possédant les mémes caractéristiques mais il permet de modifier la température de
fagon contrdlée, grice a un régulateur de température PID de type "Eurotherme", entre 100°C et
-150°C. Le refroidissement est effectué entre 100°C et -30°C a l'aide de neige carbonique, puis
entre -30°C et -170°C par de l'azote liquide. La vitesse de variation de la température peut étre
ajustée entre 0 (palier isotherme) et environ 10 degrés par minutes; au cours du refroidissement
cette vitesse peut étre plus €levées si le chauffage est complétement coupé.

Ce microscope est équipé d'un systéme vidéo a amplificateur de brillance qui est utilisé pour
l'enregistrement des observations au cours d'expériences "in-situ" de refroidissement et de
chauffage.

22.2 MET a haute résolution

La microscopie électronique a transmission a haute résolution (HREM) ne fonctionne pas sur le
principe du contraste de diffraction mais sur le principe du contraste de phase. Pour réaliser une
image en contraste de phase, il est nécessaire de former une image avec le faisceau transmis et
plusieurs (plus de 2) faisceaux diffractés. Dans la pratique, il suffit de retirer le diaphragme de
contraste. Les images sont formées en orientant le cristal de fagon a ce que le faisceau
d'électrons soit parfaitement paralléle & un axe de zone de faible indice. Il est alors possible
d'obtenir une image "en haute résolution". La résolution de 1'image dépend de la fonction de
transfert du microscope qui peut étre modifiée en changeant la défocalisation de la lentille
objectif. L'interprétation d'images obtenues en haute résolution pose plus de problémes que
dans le cas conventionnel, et il est en principe nécessaire d'avoir recours a des moyens
informatiques permettant de simuler une image afin de la comparer aux images expérimentales.

Toutefois, dans certains cas, une observation directe des images obtenues par HREM, permet
de mettre en évidence la correspondance entre des plans appartenant a deux structures, comme
par exemple au cours de ce travail, dans le cas d'une matrice contenant des précipités cohérents.

Les images en haute résolution ont €té obtenues sur le microscope Philips EMST430 du CIME
de I'EPFL, qui fonctionne sous une tension d'accélération de 300kV. Le porte-échantillon est
un porte-objet double tilt dont les angles de rotation sont limités & +10° et £20°. Ces faibles
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valeurs des angles de tilt ne permettent pas d'orienter le cristal dans toutes les directions
possibles ce qui réduit le nombre de grains observables. Toutefois, les échantillons étudiés étant
polycristallin, il est généralement possible de trouver au moins un grain favorablement orienté.
L'agrandissement sur le négatif des photographies varie entre 320'000x et 550'000x, et ceux-ci
sont agrandi encore entre 10 et 20x au tirage.

2.2.3 Préparation des lames minces

Les lames minces sont préparées a partir d'un fil cylindrique dont le diamétre est de 1.52 mm.
Lorsque ce fil a été traité, il est rodé afin d'obtenir une bande a faces paralleles dont la largeur
est égale au diametre initial du fil et dont I'épaisseur est d'environ 300 um. Cette bande est alors
coupée de fagon a obtenir de petites piéces rectangulaires dont la diagonale mesure 3 mm.
L'allure des échantillons sous ces diverses formes est montrée par la photographie de la figure
2.9. Ces pieces sont ensuite polies mécaniquement et nettoyées chimiquement dans une solution
contenant de I'eau (30% en vol.), de l'acide nitrique (50%) et de l'acide fluorhydrique (20%)
afin d'enlever une couche superficielle qui aurait pu étre déformée lors du rodage.

Lors de I'amincissement final pour l'obtention de zones observables en MET, 1'épaisseur est
d'environ 200 pm. La formation d'un trou, dont les bords sont transparents pour les électrons,
est réalisé par la méthode du double jet dans un Tenupol II (Struers). Dans le cas du nickel-
titane, une solution d'acide sulfurique (1part volumique) et de méthanol (4 parts volumique) est
utilisée a une température de 260K en appliquant une tension V ~ 27V, générant un courant
d'intensité I = 210mA.

2.3 Spectroscopie mécanique

La spectroscopie mécanique a pour objet I'étude des mécanismes de dissipation d'énergie
mécanique 2 l'intérieur des matériaux. Le frottement intérieur (FI) est une grandeur physique
qui décrit I'anélasticité d'un matériau. Un traitement détaillé de 'anélasticité peut étre trouvé
dans un livre tel que le Nowick et Berry (Nowick, 1972). De mani¢re générale, cette méthode
consiste a déformer de fagon dynamique un matériau, généralement en torsion ou en flexion, et
a étudier, dans la limite d'une déformation anélastique, la dissipation d'énergie au cours de la
désexcitation du matériau. Au cours de ce genre d'expériences, la contrainte ou la déformation
peut étre imposée cycliquement, c'est alors le déphasage 8 entre I'excitation et la réponse qui est
mesuré. Dans le cas ol la déformation est une fonction linéaire de la contrainte, tand est une
mesure de I'énergie dissipée au cours d'un cycle de contrainte (équation 2.9).

1AW
Fl-—°0 =Q'=tand (29
2w - Tend 29

ol W est la quantité d'énergie élastique stockée et AW 1'énergie dissipée au cours d'un cycle.

Dans un pendule de torsion libre, décris au paragraphe suivant, le FI est mesuré par Q-1, qui est
l'inverse du facteur de qualité. Dans ce cas, Q-1 est mesuré par la décroissance libre des
oscillations de 1'échantillon (figure 2.5 et équation 2.10). L'échantillon est excité jusqu'a ce que
son amplitude d'oscillation atteigne une valeur fixée, puis l'excitation est coupée, et le systeme
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oscille librement. Q-1 est calculé a partir du décrément logarithmique A ce qui donne la formule
suivante:

. A1 A,.)
=— = —|n|— 2.10
0 (2)  en

T nr

+i

ol A a été remplacé par sa définition, qui est le logarithme naturel du rapport des amplitudes (A)
de la iiéme 3 ]a n+iléme oscillation, divisé par le nombre d'oscillations.

Aj

=
| AL
I

temps

Excitation

Figure 2.5 Excitation et décroissance libre des oscillations au cours d'une mesure de Q-1 dans
un pendule de torsion.

Dans un pendule dont les oscillations sont libres, la fréquence d'oscillation f fourni des

informations sur le module de cisaillement G de 1'échantillon. En effet, f, qui dépend du
moment d'inertie I du systéme ainsi que du moment de résistance de 1'échantillon peut étre

exprimé par la formule suivante:
1 |C
=—.= (.11
f 2”\/ 7 21D

ou C est le moment de résistance. Dans le cas d'un échantillon de section rectangulaire, C peut
étre calculé en utilisant la formule suivante:

Bbc*G

C (2.12)

ol L est la longueur de I'échantillon, b et c I'épaisseur, respectivement la largeur de la section
rectangulaire et f un facteur numérique dépendant du rapport L/c.
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2.3.1 Pendule de torsion inversé

Les mesures de frottement intérieur ont été effectuées sur un pendule de torsion libre inversé
monté sur une structure antivibrationnelle. Le pendule se trouve a l'intérieur d'une chambre a
vide garantissant ainsi une excellente stabilité mécanique lors des mesures. Afin d'améliorer les
échanges thermiques pour le contrdle de la température de I'échantillon, une pression partielle
de 5 Torr d'hélium est introduite. Ce montage permet d'éliminer le frottement de l'air et
empéche la formation de glace au cours d'une mesure.

Ce pendule permet la mesure simultanée, au cours d'un cycle de mesure en fonction de la
température, du frottement interne (Q-1), de la fréquence d'oscillation (f), de la résistance
électrique (R), de la température de 'échantillon (T), de la force appliquée (F), de 1'élongation
(AL) et de l'angle de torsion ou de la dérive du "zéro mécanique" (position initiale) (Z) de
'échantillon. La température de I'échantillon peut étre variée entre 80K et 700K a des vitesses
comprises entre O et 10K par minutes. La force appliquée peut varier entre O et SON, tandis que
la fréquence d'oscillation peut étre variée entre 0.5Hz et 1.5Hz, pour des amplitudes de
déformations comprises entre 2-10-6 et 10-4.

Pour la mesure de la résistance (mesure 2 points), un courant de 1A est appliqué a 1'échantillon
et la mesure de la résistance est compensée pour la longueur des fils afin de ne mesurer que la
résistance entre les pinces qui maintiennent 1'échantillon. De cette fagon, la variation de la
résistance provient de I'échantillon seul, et la résolution est de 1uS2.

Le schéma de ce pendule, présenté sur la figure 2.6, laisse apparaitre les différents constituants
du pendule. L'échantillon (10) est maintenu par deux pinces, celle du haut est reliée a la masse
d'inertie (6) du systeme d'excitation, tandis que celle du bas est fixe. Le contrepoids (13)
équilibre parfaitement la masse d'inertie et les différentes parties fixées a celle-ci assurant
I'équilibre mécanique du tout. La masse d'inertie est excitée par deux bobines magnétiques (7)
jusqu'a ce que I'amplitude de déformation souhaitée soit atteinte. Le mouvement d'oscillation de
I'échantillon est suivi grace a la réflexion d'un faisceau laser (2) sur un miroir (3) solidaire de
'échantillon. Le faisceau est réfléchi sur un second miroir qui peut étre orienté par un petit
moteur électrique (4) de fagon a compenser la dérive mécanique de 1'échantillon par rapport au
point zéro initial. Le faisceau termine sa course sur une cellule photoélectrique (5) qui délivre un
signal DC li€ a la dérive mécanique et un signal AC li€ i l'oscillation propre de 1'échantillon qui
est utilisé€ pour la mesure du FI.

Une force peut étre appliquée sur I'échantillon a l'aide d'un électroaimant (14) qui est relié au
contrepoids et qui applique une force de traction proportionnelle au courant électrique fourni.
Au cours de cette étude, la force appliquée sera toujours trés faible de 'ordre de 2N de fagon a
ne pas perturber le déroulement de I'expérience mais suffisante pour maintenir 1'échantillon
parfaitement en place au cours d'essais en fonction de la température.

Au cours de tels essais, la partie basse du pendule, ou se trouve I'échantillon, qui est contenue
dans un tube d'acier inox est plongée dans un bain d'azote liquide. Le chauffage est assuré par
un four résistif (8), et la température de 1'échantillon est mesurée a l'aide d'une sonde Pt100 (9)
fixée directement sur le four le long de la position de I'échantillon. Le contrdle de la température
est assuré par une régulation de température PID. La stabilité de la température est de +0.05K
sur le four mais il existe un gradient de température d'environ 0.002K/mm le long de
l'échantillon. Finalement les variations de longueur de I'échantillon sont mesurées indirectement
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a l'aide d'un extensomeétre de type LVDT (11) (linear voltage differential transducer) qui détecte
le déplacement du contrepoids.

©

777

résistance électrique

Figure 2.6 Représentation schématique du pendule de torsion inversé.

I: Fils de suspension (3), 2: Faisceau laser, 3: Miroir, 4: Miroir orientable et petit moteur
électrique, 5: Cellule photoélectrique, 6: Masse d'inertie, 7: Bobines d'excitation, 8: Four, 9:
Sonde Pt100, 10: Echantillon, 11: Extensometre LVDT, 12: Cellule de force, 13: Contrepoids,

14: Eleciroaimant.

Cette installation est complétée par un systéme de contrdle et d'acquisition des données

automatique formé d'un ordinateur HP 217 et HP 3497A.
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2.3.2 Frottement interne et transformation martensitique

La mesure du frottement interne, décrite précédemment, est extrémement intéressante pour la
caractérisation des transformations martensitiques. En effet, la mesure simultanée des
différentes grandeurs physique citées plus haut permet d'obtenir une caractérisation globale de
la transformation. Les différentes grandeurs physiques mesurées donnent individuellement les
informations suivantes (Stoiber, 1993):

i) Le frottement interne ou l'énergie dissipée (Q-!) est une mesure de l'effet d'hystérése
microscopique au cours de la transformation. L'étude des pics de FI au cours de la
transformation est donc susceptible de donner des information relatives aux mécanismes
contribuant a l'effet d'hystéreése macroscopique.

ii) L'évolution de la fréquence d'oscillation f est directement liée a 1'évolution du module
élastique de cisaillement (G).

iii) La résistance électrique R est une mesure de 1'effet d'hystérése macroscopique et permet
dans les alliages de type Cu-Zn-Al ou dans certains cas favorables dans le NiTi (absence de
phase R) d'évaluer la fraction volumique transformée en fonction de la température. Dans la
plupart des cas, avec les alliages a base de NiTi, la résistance électrique ne permettra pas cette
évaluation mais par contre, étant particulierement sensible a la phase R, elle indiquera
précisément la présence de méme que la température d'apparition de cette derniére.

iv) Le changement de forme de I'échantillon peut étre évalué a partir de Z et AL, donnant des
informations sur 1'effet de mémoire de forme.

Les échantillons pour les mesures de frottement interne

Ce pendule permet d'effectuer des mesures sur des échantillons qui se trouvent sous forme
cylindrique ou sous forme de parallélépipéde. La géométrie est en fait déterminée par le type de
matériau 2 utiliser puisqu'il est nécessaire d'obtenir une fréquence d'oscillation comprise entre
0.5Hz et 1.5Hz. Les fils de nickel-titane dont le diamétre est de 1.52 mm ne peuvent pas étre
mesurés tel quels. Il faut les roder de facon a obtenir des bandes dont 1'épaisseur varie entre 0.7
mm et 0.8 mm, dont la largeur maximale est égale au diamétre du fil, et dont la longueur est de
40 mm. Une fois monté, la longueur de I'échantillon réellement mesurée (distance entre les
pinces) est de 28 mm. Ces conditions sont standards au cours de notre étude et permettent ainsi
de comparer tels quels des résultats réalisés sur des échantillons ayant subi des traitements
différents.

2.4 Composition et traitements thermomécaniques de 1'alliage étudié

Pour cette étude un alliage binaire a base de nickel-titane a ét€ choisi (tableau 2.1). Cet alliage a
été choisi afin qu'il se trouve dans 1'état austénitique a température ambiante de sorte que son
potentiel d'application est i€ a ses propriétés de superélasticité, c'est pourquoi il est appelé SE.

Cet alliage se trouve, dans 1'état tel que recu du fabricant, sous la forme d'un fil de diametre de
1.52 mm totalement écroui. Ce fil est destiné a €tre tréfilé€ a différents diametre afin de répondre
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aux exigences des applications potentielles. Cet alliage nous a été fourni par la Maison Microfil
SA a Renens (VD), dans le cadre d’un projet financé par la “Commission d’Encouragement a la

Recherche Scientifique” (CERS) Suisse.

Tableau 2.1: Composition de 1'alliage étudié.

Nom de I’alliage Composition (at.%)

SE 48.86 Ti - 51.14 Ni

Dans le but d’étudier les effets liés a la température de traitement sur I’apparition de la
transformation R ainsi que sur les températures caractéristiques de transformation, le fil original
a été trait€ entre 350°C et 700°C ou homogénéisé a 900°C

Les traitements dont le détail est donné au chapitre 3, sont effectués de fagon standard dans une
nacelle en quartz, sous flux d’argon et suivi d’une trempe dans de I’eau a température ambiante.
Dans la suite de ce travail, et sauf mention contraire, les traitements thermiques sont d’une durée
de 30 minutes dans les conditions citées ci-dessus. Le traitement d’homogénéisation est appelé
ainsi car il s'agit d'un traitement & 900°C pour lequel d’éventuels précipités qui se seraient
formés au cours de manipulations précédentes sont dissous, et assure une recristallisation

compléte du matériau.

2.5 Propriétés du fil original

Le fil dans son état original, c'est-a-dire tel que regu, ne présente pas clairement de
transformation martensitique dans une gamme de température comprise entre -150°C et 100°C,
comme le montre la courbe obtenue par analyse thermique différentielle (ATD) présentée sur la

figure 2.7.

exo ->

Flux [mW]

T[°C]

Figure 2.7 Résultat d'une mesure ATD sur le fil tel que recu.
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Toutefois, il apparait sur cette mesure, une augmentation du signal, au refroidissement ainsi
qu'au chauffage aux environs de 0°C. De par 'absence d'hystérése entre ces deux événements,
cette variation du signal peut étre interprétée comme étant due a I'apparition de la phase R.

Une photographie effectuée en MET a faible grossissement montre que la microstructure de ce
fil est formée de grains tres fins, a peine distinguables sur la micrographie de la figure 2.8, dont
la taille est de I’ordre du nanometre.

I
1
3

4 J.._,.L.,_‘._.-,L._,._;

30 40

Figure 2.8 Photographie MET dans l'échantillon original, avec sa diffraction. Le
diffractogramme simulé dans la structure B est superposé a la diffraction expérimentale.

Cette figure 2.8 montre également la diffraction électronique expérimentale obtenue dans cet
échantillon avec la superposition d'un diffractogramme simulé, de la phase B».

Figure 2.9 A: Fil original, B: Bande obtenue apres rodage préte pour la mesure dans le
pendule, C: Echantillon utilisé pour une mesure en ATD, D: Echantillon de microscopie MET
avant le polissage final.

Enfin, la figure 2.9 montre un morceau du fil original (figure 2.9 A) ainsi qu'un échantillon qui
a été préparé en vue d'étre mesuré en FI (figure 2.9 B), un échantillon utilisé en ATD (figure
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2.9 C) et un morceau du fil qui est prét a &tre poli en vue de l'obtention d'un trou observable en
microscopie €lectronique a transmission (figure 2.9 D).



CHAPITRE 3 Caractérisation de la transformation
martensitique par analyse thermique différentielle

"Avant l'effet on croit a d'autres causes
qu'apres l'effet."

(Nietzsche, Le gai savoir)

Ce chapitre présente les résultats de 1'étude, par analyse thermique différentielle (ATD), des
caractéristiques de la transformation de phase martensitique dans l'alliage binaire superélastique
décrit au chapitre 2. Le but de cette étude est de caractériser le comportement de la
transformation martensitique en fonction de la taille du fil ainsi qu'en fonction du traitement
thermique. C'est pour cette raison que les températures de transformation ont été étudiées de
facon systématique en fonction de la température de recuit entre 350°C et 900°C, pour des
diametres compris entre 0.05 mm et 1.52 mm.

Cette étude systématique a permis de mettre en évidence une transformation de phase multiple
qui fait I'objet d'une étude détaillée. Son apparition est observée apres différents traitements qui
sont décrits a la fin de ce chapitre.



Chapitre 3 - Analyse thermique différentielle

3.1 Analyse des mesures effectuées en analyse thermique différentielle (ATD)

Des mesures effectuées en analyse thermique différentielle (ATD) permettent d’obtenir le flux
de chaleur entre un échantillon et I’environnement au cours d’une variation controlée de la
température. A partir d'un résultat d'analyse thermique différentielle, il est possible d'obtenir
les températures caractéristiques d'une transformation de phase ainsi que la quantité de chaleur
échangée au cours de cette transformation, c'est-a-dire I'enthalpie de transformation.

Comme cela a été rappelé au cours de la revue bibliographique (chapitre 1), la transformation de
phase martensitique est une transformation de phase du premier ordre, de méme que la
transformation de l'austenite en phase rhomboédrique (Hwang, 1983b), contrairement a la
transition incommensurable (Hwang, 1983a). L'analyse thermique, particuliérement sensible a
ce type de transformation est utilisée afin de caractériser le déroulement de la transformation de
maniére macroscopique, car elle permet d'obtenir de fagcon simple et précise les températures
caractéristiques de la transformation de phase.

Dans des échantillons a base de nickel-titane, la courbe de mesure ATD peut prendre différentes
allures selon la nature des phases présentes (figure 3.1). La transformation de la phase mere en
phase R (figure 3.1 a)) est reconnaissable par la faible hystérése entre le pic mesuré lors du
refroidissement et celui mesuré lors du réchauffement, ainsi que par la valeur de I'enthalpie de
transformation qui, dans ce cas, est de I’ordre de 5 Joules par gramme. En 1'absence de phase
R (figure 3.1 c)), I’hystérese de transformation est beaucoup plus importante puisqu’elle est de
I’ordre de 20 a 30°C et I’enthalpie de transformation est généralement comprise entre 20 et 30
Joules par gramme.

En plus de ces deux cas, il existe d’autre voies de transformation comme celle montrée sur la
figure 3.1 b), oit I’échantillon se transforme complétement en phase R puis en phase M lors du
refroidissement mais, du fait de la grande hystérése de transformation A <-> M, se
retransforme directement de la martensite en austénite au cours du réchauffement. Dans ce cas,
des expériences en cycles partiels peuvent permettre de mettre en évidence une éventuelle
superposition des pics de retransformation correspondant aux deux transformations. Il existe
encore des cas intermédiaires, pour lesquels I'apparition de la phase R se fait partiellement lors
des deux transformations (directe et inverse), en se manifestant par des épaulements sur les pics
de transformation austénite-martensite.
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Figure 3.1 Représentation schéematique de courbes de mesure du flux de chaleur en fonction
de la température typiques, de mesures effectuées par ATD (Liu, 1990a).

A partir d’une courbe expérimentale, les températures caractéristiques de la transformation sont
déterminées par la méthode dite des tangentes. Pour cela, il faut tracer deux tangentes aux
points d'inflexion de chaque c6té du pic. Ces tangentes coupent la ligne de base en deux points
qui sont les températures caractéristiques de début et de fin de la transformation. Un exemple
est donné sur la figure 3.2 ou les températures T et T3 représentent Ag et As respectivement. En
toute rigueur, le début de la transformation devrait étre déterminé par le premier point ou la
courbe s’écarte de la ligne de base, tandis que la fin de la transformation devrait étre estimée au
point ol la courbe rejoint la ligne de base, soit en T4. Comme il est généralement tres difficile
de déterminer T et T4, les températures d’extrapolation T et T3 sont utilisées. La température
du maximum du pic correspond au point ol la vitesse de transformation est maximum.

Dans un traitement plus complet des problemes de mesures et d’identification des grandeurs
caractéristiques mesurables par calorimétrie, Kwarciak (Kwarciak, 1988) a montré que les
résultats obtenus dépendent fortement de la vitesse et de la masse utilisée au cours de la mesure,
ainsi que de I’appareil utilis€. Il montre que la forme du pic et notamment la symétrie de celui-ci
dépendent également des parametres cités ci-dessus. En conséquence, il est nécessaire, dans le
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but de parfaitement interpréter les résultats d'ATD, d'une part de définir des conditions de
mesure types et d'autre part de les comparer avec des résultats obtenus par d'autres méthodes.

pic

>

T

Figure 3.2 Représentation schématique de la facon de mesurer les températures
caractéristiques a partir d'un résultat d'analyse calorimétrique.

A partir de cette méme mesure calorimétrique, les valeurs des enthalpies de transformation liées
a chaque pic de transformation sont obtenues en intégrant la surface comprise entre le signal et
une ligne de base. Cette ligne de base est généralement choisie comme étant une droite reliant T,
et T3 qui se confond avec le signal mesuré hors du pic. En effectuant ce choix, l'intégration est
effectuée entre T et T4. Si les niveaux du signal avant et apres le pic de transformation sont trés
différents, il est parfois nécessaire de modifier la ligne de base afin de tenir compte de cet effet,
comme cela est visible sur la figure 3.3 (ligne en traitill€). Dans le cas le plus général (figure
3.3), la surface totale sous la courbe entre les températures de transformation (Qp) représente
non seulement la quantité de chaleur échangée lors du changement de phase, mais également la
quantité de chaleur nécessaire a la variation de température de 1’échantillon. Si les lignes de base
avant et apres le pic de transformation ne sont pas au méme niveau, cela signifie qu'une partie
de la chaleur échangée est utilisée pour compenser une variation de la chaleur spécifique du
matériau au cours de la transformation. Afin d’obtenir uniquement 1’enthalpie de transformation
il faut, comme cela a été dit plus haut, définir une ligne de base qui permette alors de définir
exactement la quantité de chaleur échangée lors de la transformation elle-méme. La ligne de base
dépend donc des chaleurs spécifiques de chaque phase, ainsi que du volume de martensite
contenu par I’échantillon.

Dans la suite de ce travail, les températures caractéristiques sont mesurées par la méthode des
tangentes, et lors de la détermination de l'enthalpie de transformation, une ligne de base
rectiligne est utilisée, car la variation de la chaleur spécifique entre 1'austénite et la martensite est
trés faible. Comme cela vient d'étre mentionné, le choix de la ligne de base est effectué de facon
a ce que celle-ci se confonde avec le signal mesuré dans les régions hors du pic. De cette fagon,
I'intégration est implicitement effectuée entre T et T4.
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Figure 3.3 Représentation schématique d’une courbe de calorimétrie obtenue lors de la
transformation directe (A->M) et inverse (M->A), avec les lignes de base et les grandeurs
caractéristiques mesurables (Ortin, 1988).

3.2 Composition et traitement thermomécanique

Lorsque le fil sort de tréfilage, une mesure ATD ne montre aucun pic important, bien qu'une
variation du niveau du signal soit observée aux environs de 0°C. Cette variation est
probablement liée a I'apparition de phase R. La microstructure de ces fils est formée de grains
trés fins dont la taille est de 1’ordre du nanométre (figure 2.8).

Le fil tel que regu a par la suite été traité thermiquement au laboratoire de fagon systématique
pour chaque diamétre, dans le but d'étudier l'influence de la température de recuit et de la taille
du fil sur les températures caractéristiques de la transformation martensitique. Un traitement
consiste en un recuit de 30 minutes a une température donnée, sous flux d'argon, suivi d'une
trempe dans de 1'eau a température ambiante. Cette facon de traiter les échantillons est standard
pour la suite sauf mention contraire. Les traitements sont répertoriés dans le tableau 3.1.

La composition de l'alliage étudié est sur-stoéchiométrique en nickel (51.14 at.%). Ce type
d'alliage est susceptible de subir des effets de précipitation, puisque de tels effets ont déja été
observés, lors de traitements thermiques a des températures comprises entre 350°C et 550°C,
dans des alliages NiTi, dont la teneur en nickel dépasse 50.6 at.% (Miyazaki, 1986b).

49



Chapitre 3 - Analyse thermique différentielle

Tableau 3.1 Traitements thermiques effectués en fonction du diametre.

@ [mm)] 152 1137 {129 |{1.205}1.13 {0.7 (0.5 {0.3 0.1 }{0.05
Trecuit [°C]

350 + + + + + +
400 + + + + + +
450 + + + + + + + + + +
500 + + + + + + + + + +
550 + + + + + + + + + +
600 + + + + +

650 +

700 + + + +

900 + + + +

Afin d'obtenir un matériau de base identique quel que soit le diametre du fil et par conséquent
son taux de déformation au sortir de la procédure de tréfilage, il est nécessaire d'effectuer un
traitement tel que celui-ci provoque 1'apparition d'une microstructure exempte des restes de
déformations antérieures. Un tel traitement consiste a homogénéiser la matériau, c'est-a-dire a le
faire parfaitement recristalliser afin d'éliminer les défauts de microstructure provenant du
tréfilage. Ce traitement de référence est réalisé en faisant subir au fil un recuit de 30 minutes 2
900°C. Ces échantillons sont alors également soumis & un traitement thermique a des
températures comprises entre 350°C et 650°C (second traitement voir tableau 3.2). Dans la suite
de ce travail, un traitement comportant un traitement d’homogénéisation (référence) ainsi qu'un
recuit 3 une température intermédiaire est appelé traitement thermique double(D) .

Il existe ainsi deux classes de traitements, ceux qui sont effectués aprés un traitement
d'homogénéisation (tableau 3.2) et ceux qui sont effectués directement sur le matériau tel que
recu (tableau 3.1).

Tableau 3.2 Liste des traitements doubles étudiés.

Second traitement thermique [°C]
350 400 450 500 520 550 650

diamétre  homogénéisé + + + + + + +
1.52 mm

Le comportement des échantillons recuits ou ayant subi un traitement unique ou double est
décrit de fagon détaillée dans les paragraphes 3.3 et 3.4 respectivement.

Au cours de cette étude, il est important de ne pas confondre la réduction du diametre du fil avec
le taux de déformation. En effet, les réductions successives du diametre du fil au cours du
tréfilage sont entrecoupées de recuits, dont la durée est de 2 minutes a 700°C. Ceci a pour effet
de faire recristalliser le fil, ce qui change le taux effectif de déformation de la microstructure.

(1) Ceux-ci sont le plus souvent nommés par le raccourci qui consiste 3 ne nommer que la température
d'homogénéisation ainsi que la température du second recuit. Par exemple: 900°C+500°C est équivalent a
900°C-1/2h-Ar->trempe + 500°C-1/2h-Ar->trempe.
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Il est donc nécessaire de connaitre le nombre de passes de tréfilage avant d'effectuer un
traitement thermique en vue d'une application, car le taux de déformation effectif est un
paramétre important modifiant les températures d'apparition de la transformation de phase (Lin,
1993a). Ceci motive également le choix d'étudier l'effet d'un traitement thermique double
puisque cela permet de s'affranchir d'un parametre qu'il n'est pas toujours possible de maitriser
ou de connaitre et dont l'influence sur le comportement macroscopique de l'alliage est
importante.

3.3 Caractérisation de la transformation martensitique aprés un traitement de
recuit unique

Les résultats présentés dans ce paragraphe se rapportent aux différents traitements thermiques
effectués selon le tableau 3.1. La nomenclature couramment utilisée dans ce chapitre est
reportée en annexe A, et ne sera donc pas toujours directement introduite dans le texte.

3.3.1 Effets de la température de recuit sur les températures de la
transformation martensitique

Les figures 3.4 et 3.5 présentent des résultats obtenus en ATD sur un fil dont le diamétre est de
1.52 mm aprés un traitement thermique a 450°C et 900°C respectivement.

R
A
o
) M
: 2 :
g (]
E —_—
M#* R*
| | 1 | | 1
-150 -100 -50 0 50 100
TI°C]

Figure 3.4 Analyse thermique différentielle effectuée sur un fil de diametre 1.52 mm recuit a
450°C.
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Figure 3.5 Analyse thermique différentielle effectuée sur un fil de diametre 1.52 mm recuit a
900°C.

La figure 3.4 montre de fagon trés caractéristique 1'apparition de la phase R au cours de la
transformation directe et inverse. En effet, le premier pic observé lors du refroidissement
correspond au dernier pic observé lors du réchauffement. Ces deux pics présentent une trés
faible hystérése de 7°C, ce qui est typique d'une transformation de l'austénite en phase R. La
transformation en phase R est compléte lors du refroidissement, comme l'indique la valeur
mesurée de l'enthalpie(?) de transformation qui est de 7.1J/gr. Lors du réchauffement, il
apparait que la retransformation de la martensite en phase R est presque totale, bien que la fin
du pic de retransformation de la martensite se superpose au début du pic de retransformation de
la phase R en austénite. Ceci est moins clair dans le second cas (figure 3.5) ou la présence de la
phase R ne se manifeste que par un épaulement sur le flanc haute température des pics de
transformation directe et inverse. Seule une petite partie de I'échantillon se transforme en phase
R avant de se transformer en martensite. Dans le premier cas la séquence de transformation
déduite par ATD est A -> R -> M (transformation directe) et M -> R+M -> A (transformation
inverse), tandis que dans le second cas, celle-ci est A <-> A+R <> M.

La figure 3.6 présente la superposition des ATD obtenues pour quatre fils dont les diameétres
sont de 1.52 mm, 0.7 mm, 0.3 mm et 0.05 mm, aprés un traitement thermique effectué a

700°C.

(2) La mesure de I'enthalpie de transformation A->R est effectuée en intégrant sous le premier pic seulement.
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Figure 3.6 ATD apres un traitement thermique a 700°C, sur des fils de 1.52, 0.7, 0.3,
0.05 mm de diametre. A:transformation directe, B: retransformation.

Ces résultats montrent que le diametre du fil n'influence pas de fagon significative la séquence
de transformation qui est A <-> A+R <-> M. Ce comportement est similaire a celui présenté sur
la figure 3.5, c'est-a-dire qu'un épaulement ou une déformation du flanc haute température du
pic de transformation A <-> M est clairement visible au cours de la transformation directe et
inverse. Dans le fil le plus fin (0.05 mm), l'apparition de la phase R se manifeste plus
clairement par I'existence d'un double pic. La température des maxima des pics, correspondant
a une transformation, varie trés peu lorsque le diameétre du fil diminue, la plus grande différence
étant observée entre les fils de 1.52 mm et de 0.3 mm o la différence de température entre les
maxima des pics liés a I'apparition de la martensite est de 7.1 °C.

La figure 3.7 présente les ATD obtenues sur des fils de 1.52 mm de diamétre, ayant subi un
traitement thermique a 450°C, 500°C, 600°C et 900°C.

53



Chapitre 3 - Analyse thermique différentielle

A
A
Q
s g
T ¢
.
=
[ | | 1§ 1 1
-150 -100 -50 0 50 100
T[°C]
B
A
[«}
S b
s ¢
E S
x
=
| 1 | | | |
-150 -100 -50 0 50 100
T [°C]

Figure 3.7 ATD effectuées sur des fils de

Dans ce cas, I'évolution du comportement de la transformation martensitique avec la
température de recuit est trés nette. Lorsque la température de traitement thermique est inférieure
a 550°C, l'apparition de la phase R se manifeste par un pic du flux de chaleur tres bien défini
aux environs de la température ambiante, alors que la transformation en phase martensitique
apparait 3 une température inférieure a -50°C. L'intervalle de température entre les pics
correspondant 2 la transformation A -> R et R -> M est trés important, puisqu'il est de 108°C et
88°C apres les traitements a 450°C et 500°C respectivement. Dans ces deux cas, la courbe ATD
obtenue au cours du réchauffement montre trés clairement l'apparition de deux pics

1.52 mm de diametre, ayant subi un traitement
thermique a 450°C, 500°C, 600°C et 900°C. A: transformation directe, B: retransformation.

correspondant aux transformations inverses M -> R etR -> A.
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Lorsque la température de recuit devient supérieure a 550°C, la transformation R ne se
manifeste plus que par la présence d'un épaulement sur le pic de transformation A <-> M, trés
bien marqué au cours du refroidissement, alors qu'il est moins apparent lors du réchauffement.
Cette figure permet de constater qu'aprés un traitement 2 600°C, les températures
caractéristiques de la transformation sont encore trés supérieures a celles obtenues apreés les
recuits & 700°C et 900°C, ce qui signifie probablement que ce traitement n'assure pas la
recristallisation complete du matériau, contrairement aux deux autres traitements.

L'ensemble des parametres mesurés grace a I'ATD sur les fils de différents diamétres ayant subi
les traitements décrits dans le tableau 3.1 sont rassemblés sur des graphes tels que ceux
présentés sur la figure 3.8, ol sont représentées les températures caractéristiques de la
transformation de phase martensitique en fonction de la température de traitement thermique.
Ces quatres diagrammes présentent I'évolution des températures caractéristiques de la
transformation martensitique dans le cas des fils de diamétre 1.52,0.7,0.3 et 0.05 mm dont les
résultats d'analyse ATD apreés un traitement de recuit a 700°C sont présentés sur la figure 3.6.
Ces diagrammes montrent que I'évolution des températures caractéristiques de la transformation
est qualitativement la méme quel que soit le diamétre du fil. Les températures de début (M) et
de fin (M) de la transition martensitique sont treés basses lorsque le recuit est effectué au-
dessous de 500°C, par exemple, Mg = -50°C et Mg = -141.3°C apres que le fil d'origine ait été
recuit 2 400°C. Dans certains cas, ces températures ne peuvent pas étre mesurées. En effet,
I'ATD ne permet alors plus de mettre en évidence un pic bien défini mais fait plutdt apparaitre
une bosse trés étendue a partir de laquelle il n'est pas toujours possible de définir les
températures M et Ms. L'apparition d'une telle bosse est toujours observée aprés un traitement
thermique a 350°C ou 400°C. C'est pour cette raison que la mesure de certaines températures
caractéristiques, pour certains diametre recuits entre 350°C et 450°C, manque.

55



Chapitre 3 - Analyse thermique différentielle

100 100
50
3 g o-
> , =
504 o. Aoy S B -50
o0 A g b
AN
-100 - I/ D tantt A -100
A
4
-150 A-? T T T T T -150 T T
300 400 500 600 700 800 900 1000 300 400 500 1000
a) b)
Trecuit [°C] Trecuit [°C]
100 100
50 50 -
o 0 %) 0
e =
-50 -50
-100 -100
150 -150 T T T T
300 400 300 400 500 600 700 800
C) d)
Trecuit [°C] Trecuit [°C]
—O— Af
........ Qe As
ceeeQeeee Ms Figure 3.8 Evolution des températures caractéristiques en fonction du
g ME traitement thermique dans des fils de diametre: a) 1.52 mm, b) 0.7 mm,
c) 0.3 mm et d) 0.05 mm.
.-~ -~ Rs
.imep- Rf

Ces résultats montrent qu'il est possible de définir deux régions de températures de traitements
thermiques (tableau 3.3). Dans la premiére région, pour des traitements effectués entre 350°C et
500°C, la séquence de transformation est la suivante: A <-> R <-> M. Dans la seconde région,
entre 550°C et 900°C, la séquence de transformation devient A -> A+R -> M (transition directe)
et M -> A+R -> A (transition inverse).
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Tableau 3.3 Séquences de transformation au cours de la transformation martensitique directe
(refroidissement) et inverse (réchauffement), en fonction de la température de traitement
thermique.

Séquence de transformation | Transformation directe | Transformation inverse

Région I
350°C = Tyecuit < 500°C A->R->M M->R->A

Région 11
550°C = Trecuit s 900°C A>A+R>M M->A+R->A

D'autre part, les températures R et Mg ont tendance & décroitre avec 1'augmentation de la
température de recuit dans la premiere région, tandis que Ag, Ag et Rf augmentent légérement ou
restent stables. La température My, par contre, augmente considérablement puisqu'elle passe de
-141.3°C a -44°C lorsque la température de traitement passe de 350°C a 550°C (figure 3.8 a)).
Lorsque le traitement est effectué au-dessus de cette température limite, le comportement de
toutes les températures caractéristiques est le méme, elles ont tendance a diminuer avec la
température de recuit puis, dés 700°C, a se stabiliser.

L'évolution de ces températures caractéristiques aprés un traitement effectué a une température
se situant au-dessous de la température caractéristique de 550°C a déja été observée par exemple
par Van Humbeeck dans un alliage NiTi 50-50 at.% (Van Humbeeck, 1995a) ou par Liu dans
un alliage Ti-50.2 at.% Ni (Liu, 1994). Dans les deux cas, la température critique, qui est ici de
550°C, est interprétée comme étant la température de recristallisation de l'alliage, ce qui est
également le cas ici. Toutefois dans ces deux cas, les températures de transformation mesurées
lorsque la température de recuit est au-dessus de la température critique sont stables, ce qui
n'est pas tout a fait le cas dans cette étude. L'évolution observée au cours de ce travail est, par
contre, identique a celle reportée par Todoroki qui a également montré que lorsque la
température de recuit est supérieure a la température de recristallisation, dans un alliage Ti-50.6
at.% Ni, les températures de transformation diminuent avant d'atteindre un niveau constant
(Todoroki, 1987). L'effet du recuit & une température inférieure a la température de
recristallisation est discuté en détails par Miyazaki (Miyazaki, 1986b), qui, essentiellement, relie
I'augmentation progressive des températures de transformation 2 la restauration progressive de
la microstructure, ce qui est confirmé par les mesures d'Abujudom, qui a montré que lorsque le
taux de déformation augmente, les températures caractéristiques d'un alliage TiNi 50-50 at.%,
diminuent (Abujudom, 1990).

1l existe des différences entre les valeurs absolues des températures caractéristiques mesurées a
différents diamétres. Toutefois, celles-ci sont assez faible, de I'ordre de 10 a 20°C, et ne sont
certainement pas liées au diamétre du fil lui-méme, mais au taux de déformation résiduel avant
le traitement thermique, qui, comme cela a été mentionné plus haut, influence fortement le
comportement de ce genre d'alliage. Le taux de déformation n'étant pas connu, il ne sera pas
possible d'en tenir compte dans la suite de ce travail.
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Une comparaison attentive des résultats obtenus dans le cas des fils de différents diametres
montre ainsi que le comportement de la transformation de phase martensitique ne dépend pas du
diametre du fil, au moins en ce qui concerne la séquence de transformation. Comme cela a été
mentionné plus haut, certaines différences sont mesurées sur les valeurs absolues des
températures de début et de fin des transitions, mais celles-ci ne sont pas significatives. Le
comportement étant qualitativement le méme pour tous les diametres, les résultats présentés
dans la suite de chapitre sont ceux obtenus en étudiant le fil dont le diamétre est de 1.52 mm.

3.3.2 Effets de la température de recuit sur 1'hystérése et les intervalles de
transformation

Les températures caractéristiques présentées dans le paragraphe précédent donnent une image
"en température” de la transformation, c'est-a-dire qu'elles permettent de voir ol se situe la
transformation martensitique par rapport a la température ambiante. A partir de ces températures
il est possible de déterminer certaines grandeurs qui caractérisent l'intervalle de transformation
(figure 3.9), I'hystérese de transformation (figure 3.10), ou encore d'extrapoler la température
d'équilibre thermodynamique T (figure 3.11).

Ces trois graphes présentent une discontinuité des grandeurs mesurées a la température critique
de 550°C, qui est la température qui sépare les deux régions précitées.

125
. —_—O— AA AA = Af-Ag
1004 & e O rrerenre AM AM = Ms'Mf
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. AR = Rg-Rf

Figure 3.9 Intervalles de transformation en
Jonction de la température de traitement thermique.

Intervalles de transformation [°C]

) 1 1 1
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Dans le cas des intervalles de transformation (figure 3.9), AA, AM et AR représentent I'étendue
en température, c'est-a-dire la différence entre les températures de début et de fin des
transformations M -> A, A ou R -> M et A -> R respectivement. Cette figure montre que ces
intervalles diminuent en fonction de la température de recuit, jusqu'a la température critique, ce
qui signifie que le pic mesuré en ATD devient de plus en plus étroit. A cette température de
550°C, leur valeur augmente brusquement avant de diminuer & nouveau. Cette diminution a lieu
au moment méme ol le pic de transformation R se transforme en épaulement, ne permettant
plus la détermination des températures R et R¢. Dans le cas des grandeurs caractéristiques de
I'hystérese de transformation (figure 3.10), la température critique de recuit de 550°C
correspond a une stabilisation des intervalles As-Mg, Ar-M; et AT.
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AT = Tpic A -Tpic M

Figure 3.10 Hystérese de transformation AT, As-
Mg et AF-M; en fonction de la température de
1 L} L) 1 1 )
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Finalement, I'évolution de la température d'équilibre thermodynamique, qui est la température a
laquelle la différence d'énergie libre entre les deux phases (A et M) est nulle, suit la méme
évolution que les intervalles de transformation, et passe par un maximum aprés un recuit a
550°C. La figure 3.11 présente deux courbes correspondant a deux fagons d'estimer cette
valeur d'équilibre, I'une étant estimée, dans le cas de la transformation A -> M, a partir des
températures M et Ay, soit lorsque 1'échantillon est complétement austénitique (Tg;),tandis que
l'autre est estimée lorsqu'il est entiérement martensitique, en utilisant Ag et M (To;). La
différence entre ces deux fagons d'estimer Ty est discutée par Tong et ne fait donc pas I'objet de
davantage de détails ici (Tong, 1974). Ces deux grandeurs ont qualitativement le méme
comportement 2 partir d'un recuit & 550°C mais l'une voit sa valeur diminuer (Tg;) et l'autre
augmenter lorsque le recuit est effectué dans la région I.

La température d'équilibre entre I'austénite et la phase R, Tog, est définie par analogie avec
To,. La figure 3.11 montre qu'elle évolue de fagon similaire a To; et présente également une
discontinuité a 550°C.
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L'analyse thermique différentielle permet également d'obtenir 1'enthalpie de transformation
(figure 3.12) qui représente le bilan des échanges de chaleur au cours de la transformation
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responsable de l'apparition du pic observé en ATD. Comme cela a été dit au §3.1, 'enthalpie
est obtenue en intégrant la surface du pic comprise entre une ligne de base et le signal mesuré.
Le choix de la ligne de base est effectué de fagon a ce que cette ligne passe par le signal mesuré
hors des zones de transformation. Les variations de chaleur spécifique sont ainsi négligées.
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Figure 3.12 Enthalpies de transformation lors du refroidissement
AH p0) et du chauffage AHpeqt, en fonction de la température de
......... roerene AHheat reCuit.
weeenge--- Heat Loss a) Enthalpies de transformation A -> M
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Les mesures d'enthalpie montrent, comme précédemment, un changement de comportement en
fonction de la température de recuit a partir de 550°C. Au-dessous de cette limite, 1'enthalpie de
transformation croit avec la température de recuit puis le phénomene s'inverse a partir de 600°C.
Les valeurs de l'enthalpie de transformation sont mesurées sur la transformation compléte, en
tenant compte de la présence de phase R lorsque celle-ci apparait. La soustraction de la valeur
de I'enthalpie de transformation de la phase R a la valeur totale de I'enthalpie ne modifie pas trés
sensiblement 1'évolution de celle-ci en-dessous de 550°C. Cependant, aprés le maximum, qui
apparait cette fois a 650°C, la valeur de l'enthalpie de transformation diminue mais moins
rapidement (figure 3.12 b)). La séparation des valeurs d'enthalpies provenant de la création de
phase R et de martensite ne peut pas toujours étre effectuée car il est souvent impossible de
quantifier la fraction volumique de phase R (épaulement) qui apparait.

3.4 Transition de phase multiple

Dans le paragraphe précédent, 'accent a été mis sur l'effet de la température de recuit sur la
transformation de phase martensitique. L'impossibilité de controler le taux de déformation avant
le recuit avait été mis en évidence comme étant un facteur empéchant la simple comparaison des
résultats. Ce paragraphe présente donc les résultats obtenus par ATD sur des échantillons ayant
subi un traitement double, pour lesquels la microstructure avant le second recuit est donc
toujours la méme. Ces résultats mettent en évidence les différences de comportement de la
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transformation martensitique aprés un traitement unique ou aprés un traitement double,
différences liées essentiellement a 'apparition d'une transformation multiple.

3.4.1 Conditions d'apparition d'une transformation de phase multiple

Les figures 3.13 et 3.14 montrent les mesures ATD effectuées sur des échantillons
homogénéisés et recuits entre 350°C et 650°C. Sur ces deux figures, le traitement
d'homogénéisation est simplement rappelé par le signe +.

La mesure effectuée sur 1'échantillon homogénéisé puis recuit 8 650°C (notée +650°C) ne
montre pas de différence avec la mesure effectuée sur I'échantillon uniquement homogénéisé.
Ceci n'est pas le cas apres les autres traitements ol la transformation se déroule de fagon
particuliére. En effet, lorsque la température du second recuit est comprise entre 350°C et
400°C, l'analyse ATD fait apparaitre lors du refroidissement une transformation tres étalée,
présentant deux intervalles de transformation. Le premier, entre 50°C et -25°C, correspond 2 la
transformation de l'austénite en phase R, le second, entre -50°C et -150°C, est lié a la
transformation de la phase R en martensite. Dans le cas du recuit & 350°C, chaque intervalle
présentant deux pics, la transformation fait apparaitre quatre pics lors du refroidissement. A ces
quatres pics correspond une retransformation qui fait apparaitre trois pics bien distincts (figure
3.14). Ces trois pics, observés lors du réchauffement, sont également bien marqués dans le cas
du +400°C, pour lequel les intervalles cités plus haut sont toujours reconnaissables, mais sont
plut6t caractéristiques d'un étalement des deux transformations. Quatres pics sont a nouveau
observables apres que le second traitement ait été effectué a 450°C. Toutefois, dans ce cas, la
retransformation ne met en évidence que deux pics.

Les quatres pics observés lors de la transformation directe sont indexés en fonction de leur
ordre d'apparition. Ainsi, au cours du refroidissement, le premier pic observé est le pic R ou
R1, le demnier pic étant le pic M ou M. Lorsqu'il apparait quatre pics, Ry et M sont définis
comme les pics qui se trouvent le plus prés de R; et M3 respectivement. Lorsqu'il n'y a que
trois pics, le pic qui se trouve entre R et M3 est nommé M. Au cour du réchauffement, les
pics sont nommés de la fagon suivante: R*; est le dernier pic de retransformation, M* étant le
premier et R*; le pic qui se trouve entre ceux-ci.

Bien que cette fagon de faire soit arbitraire, elle posséde un sens car, en mettant en
correspondance les mesures directe et inverse, il est possible de constater qu'aux deux premiers
pics apparaissant lors du refroidissement (R) et R2) correspondent deux pics au cours du
réchauffement (R*; et R*3), qui sont tels que I'hystérése entre les pics correspondants (par
exemple entre Ry et R*)) est trés faible. Cette caractéristique est fortement liée a la phase R et il
est donc trés probable que les deux premiers pics qui apparaissent lors du refroidissement
soient liés a la transformation R et que les deux suivants (M et M), qui se confondent lors du
réchauffement (M*), soient li€s a la martensite.
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Figure 3.13 Mesures ATD des échantillons ayant subi un traitement d'homogeénéisation:
900°C + la température de recuit mentionnée sur le graphe. Les mesures ont été effectuées lors

du refroidissement.

Les figures 3.13 et 3.14 permettent encore de constater que les températures de début de
transformation de I'austénite en phase R et de fin de retransformation en austénite sont trés
proches pour les quatre traitements effectués entre 350°C et S00°C. Par contre, ces températures
(Rs, Af et R*f) diminuent fortement lorsque la température du second recuit augmente.

Apres que les seconds traitements aient été effectués a S00°C ou 550°C, les ATD révelent une
transformation directe avec trois pics tandis que la retransformation ne montre que deux pics

(figures 3.13 et 3.14).
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Figure 3.14 Mesures ATD des échantillons ayant subi un traitement d'homogénéisation:
900°C + la température de recuit mentionnée sur le graphe. Les mesures ont été effectuées lors
du réchauffement.

Le tableau 3.4 résume les résultats d'ATD présentés sur les figures 3.13 et 3.14 en ce qui
concerne le nombre de pics apparaissant au cours de la mesure d'un cycle complet de
transformation. Dans le cas du résultat concernant I'échantillon recuit a4 650°C, 1'épaulement sur
le flanc haute température du pic est considéré, et compté, comme un pic car celui-ci est li€ a
l'apparition de phase R.

Ces traitements doubles sont ainsi capables de faire apparaitre au cours d'une mesure par ATD
de la transformation martensitique plus de deux pics lors du refroidissement ou du
réchauffement. Ce type de transformation au caractére tout a fait inhabituel est appelé
transformation multiple.
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Tableau 3.4 Nombre de pics apparaissant au cours de la transformation martensitique suite a
un traitement double.

Température de traitement | Nbre de pics au cours du|Nbre de pics au cours du
aprés homogénéisation [°C] | refroidissement réchauffement

350 4 3

400 2 3

450 4 2

500 3 1

520 3 1

550 3 3

650 2 2

La figure 3.15 met en évidence 1'évolution des différentes températures mesurées sur les
mesures ATD de la figure 3.13 et 3.14. En raison de l'impossibilité de mesurer
systématiquement les températures de début et de fin des différentes transformations, les
températures des pics de transformation ont €té relevées (Annexe D) et reportées sur la figure
3.15. Le graphe A présente les températures des pics qui apparaissent lors du refroidissement,
oll, comme cela a été mentionné plus haut, Ry correspond au premier pic qui apparait lors du
refroidissement, tandis que M3 correspond au dernier de ces pics. Dans le cas ou les
températures des pics sont mesurées lors du refroidissement (figure 3.15, graphe B), M*
représente, lorsqu'il y a la transformation multiple, la retransformation simultanée de M; et Mp,
alors que R*; correspond le plus souvent a la retransformation de R.
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Figure 3.15 Evolution de la température des pics apparaissant au cours de la transformation
martensitique apres un traitement thermique double. A: Températures des pics lors du
refroidissement, B: Températures des pics lors du réchauffement.

Ces deux graphes permettent de définir quatre régions de transformation. Dans la premiére
région, lorsque le second recuit est effectué entre 350°C et 400°C, la transformation présente
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quatre pics au refroidissement et trois au réchauffement®). Lorsque le second traitement est
effectué a 450°C (région 2), il apparait 4 pics lors de la transformation directe mais seulement
deux lors de la transition inverse. Enfin, pour des températures de recuit supérieures a 450°C
mais inférieures a 650°C (région 3), la transition est triple lors du refroidissement et double lors
du réchauffement. A partir de 650°C (région 4) tout effet de transformation multiple disparait.
D'autre part, ces graphes montrent que les températures de transformation augmentent lorsque
la température du second recuit augmente, jusqu'a la température de 500°C. A partir de 13, elles
chutent pour atteindre des températures de transition proches de celles qui sont mesurées apres
un traitement d'homogénéisation (figure 3.5). La comparaison de ces graphes avec la figure
3.8, qui montre I'évolution des températures caractéristiques en fonction d'un traitement
unique, met en évidence une similitude dans 1'évolution de ces grandeurs, avec également
l'existence d'une température a laquelle toutes ces grandeurs sont maximum. Dans le cas
présent, cette valeur est de S00°C alors que précédemment, elle était de SS0°C. Plusieurs auteurs
ont expliqué I'augmentation des températures de transformation avec la température de recuit
par l'apparition de précipités de type NigTi3, dont I'effet est de diminuer la teneur en nickel de
I'échantillon, comme par exemple Stroz (Stroz, 1988). Toutefois, cette explication ne rend pas
compte de la diminution de ces températures lorsque le second recuit est effectué au-dessus de
500°C.

Les figures 3.13 et 3.14 ont montré que la transformation multiple peut se manifester de bien
des maniéres. Il est alors important de se poser la question de la reproductibilité de 1'apparition
d'une transformation multiple, suite a un traitement thermique donné. Celle-ci est assurée au
moins qualitativement. Cependant, il arrive que, pour des fils recuits dans les mémes conditions
la transformation apparaisse toujours multiple mais que les températures d'apparition ou les
hauteurs relatives des pics varient.
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Figure 3.16 Comparaison des ATD obtenues aprés un méme traitement thermique double a
900°C + 450°C sur deux échantillons.

(3) Dans le cas 900°C + 400°C, lors du refroidissement, il apparait en fait deux pics trés élargis. Il est trés
probable que ce soit en fait quatre pics qui devraient étre mesurés mais que la sensibilité de I'appareil ne permette

pas de les révéler.
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Dans certains cas, une transformation peut méme présenter un pic de plus comme le montre la
figure 3.16. A partir de ce constat, la recherche d'un traitement thermique double, tel que les
caractéristiques de la transformation multiple lors du refroidissement soient toujours les mémes,
a abouti au traitement thermique double constitué d'un recuit d'homogénéisation a 900°C suivi
d'un recuit a 520°C (§ 3.4.2), les temps de recuit étant identiques pour les deux traitements (30
minutes).

3.4.2 Séquence de transformation au cours de la transformation de phase
multiple

Comme cela a ét€ mentionné plus haut, la caractérisation de la transformation multiple a été
réalisée dans le cas d'un traitement qui assure la reproductibilité des caractéristiques mesurées
en ATD lors du refroidissement. La figure 3.17 montre le résultat d'une analyse ATD dans un
tel cas.
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Figure 3.17 Analyse thermique différentielle apres un traitement double 900°C + 520°C. La
transformation est multiple au cours du refroidissement.

Le premier pic apparaissant au cours du refroidissement (noté R) correspond a l'apparition de la
phase R, les deux pics suivants sont appelés, comme précédemment, M) et M5 en fonction de
leur ordre d'apparition, alors que le pic de retransformation est appelé A.

Afin de mettre en évidence la succession des transformations qui se déroulent au cours du
refroidissement, des mesures en cyclage partiel ont été effectuées. Ces mesures (figure 3.18)
mettent en évidence une correspondance entre les trois pics visibles lors du refroidissement et
trois parties du pic de la transition inverse, et, de plus, elles permettent de séparer les phases M
et R, par I'hystérése qui est associée a chacune des transformations. Les numéros indiqués sur
la figure 3.18 correspondent a l'ordre chronologique des mesures au cours des cycles partiels.
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Figure 3.18 Mise en évidence d'une correspondance entre les pics visibles lors du
refroidissement et le pic de la transition inverse a l'aide de mesures en cyclage partiel dans un
échantillon recuit a 900°C + 520°C. A: cycles partiels lors du refroidissement, B: cycles partiels

lors du réchauffement.

Les températures caractéristiques, évaluées selon la méthode des tangentes pour chaque pic,
sont données dans le tableau 3.5 qui contient les parametres thermodynamiques mesurés au
cours de la transformation pour un cycle complet ainsi qu'au cours des cycles partiels présentés
sur la figure 3.18. Au cours du cycle complet, il n'est pas possible d'évaluer la température
Mgy, car il est impossible de déterminer une tangente sur le flanc basse température du pic M;.

Les mesures en cyclage partiel mettent d'abord en évidence une transformation compléte de
'austénite en phase R (figure 3.18 A-1 B-2), dont les caractéristiques sont données dans le
tableau 3.5. L'enthalpie de transformation qui est de l'ordre de 5 J/gr ainsi que la faible
hystérése (R*s-R¢ = 10.5°C) sont le signe clair d'une telle transformation (Lin, 1993a). Le cycle
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partiel suivant (figure 3.18 A-3 B-4) est tel qu'au refroidissement les deux premiers stades de la
transformation ont lieu. Lors du réchauffement, un seul pic apparait. Celui-ci démarre a la
méme température que le pic de la phase R inverse mais se termine a plus haute température. En
comparant ces deux pics a celui obtenu lorsque la transformation est compleéte, il est clair qu'au
cours de ces trois mesures, la retransformation démarre 3 la méme température (R*s=As) et que
le flanc haute température du pic de la courbe 4 est identique a celui du pic de retransformation
obtenu apres un cycle complet. Ainsi, le pic observé lors de la retransformation complete
posséde un maximum a la méme température que celui de la retransformation R (courbe 2) et a
un flanc haute température identique a celui observé lors du second cycle partiel (courbe 4).
Cela signifie clairement que la retransformation lors du cycle complet est composée de la
superposition des deux retransformations M successives, et qu'il y a donc conservation du
dédoublement lors de la retransformation.

Tableau 3.5 Températures caractéristiques de la transformation multiple, au cours de cycles
partiels ainsi qu'au cours de la transformation complete.

Températures Rg R¢ Mg, \% () My, Mg, AH
caractéristiques [°C] [J/g) |
Refroidissement
cycle partie] 1 169 | -2.9 5.1
cycle partie] 2 165 | -3.2 | -14.8
cycle complet 169 | -1.5 | -14.5 -29.5 | -48.7 | 18.1
Températures caractéristiques ["C] R*, R* Aq As AH
[J/g]
Réchauffement
cycle partie] 1 7.6 23.8 5.8
cycle partiel 2 8.2 29 10.5
cycle complet 9.7 30 18.6

Les températures des pics de transformation sont reportées dans le tableau 3.6. Bien que la
signification physique du maximum d'un pic mesuré en ATD au cours de la transformation
martensitique soit sujet & controverse, il est plus facile de mesurer cette température que les
températures de début et de fin du pic. La comparaison des valeurs des maxima est donc,
comme ici, souvent utilisée pour des raisons pratiques.

Tableau 3.6 Températures des maxima des pics de transformation aprés un traitement double
900°C + 520°C.

Températures des maxima des pics [°C] R M; M> A
6.7 -24.9 -41.1 16.7
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Afin de déterminer la séquence de transformation du cycle complet, il est nécessaire d'avoir
recours a une mesure en cycles partiels effectués a partir des basses températures. Ces mesures,
présentées sur la figure 3.19, montrent en effet que lorsque la température est stoppée avant le
sommet du pic de retransformation, la mesure suivante ne fait pas apparaitre le pic My, mais que
par contre, le pic A -> R est présent. Il y a donc retransformation d'une partie de la martensite
M3 @) en austénite. Celle-ci se transforme lors du refroidissement suivant en passant par la
phase R, ce qui fait apparaitre le pic correspondant. Lorsque le réchauffement est stoppé juste
apres le sommet du pic de retransformation, les trois pics apparaissent lors du refroidissement
suivant. Par conséquent, la séquence de transformation suivante est déduite de ces cycles
partiels:

Chauffage Mi+Ma>M1+A>A
Refroidissement A>R>Mi+R->M + My

€xo ->

Flux [mW]
4 mW

| | | I T | | |
-100  -80 -60 -40 -20 0 20 40
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Figure 3.19 Cycles partiels effectués a partir des basses températures. Echantillon recuit a
900°C + 520°C.

En tenant compte des mesures effectuées et présentées plus haut, les séquences de
transformation qu'il est possible de déduire a partir de la figure 3.18 sont donc les suivantes:

(4) Par abus de language, la phase qui apparait lorsqu'un pic est mesuré en ATD est appelée par le nom du pic

lui-méme, sans statuer sur la nature de la phase.
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Cycle partiel 1 A <> R

Cycle partiel 2 A>R->R+M
Mj+R->A

Cycle complet A->R->R+M; ->M+M,

Mi+My; >Mj +A > A
3.4.3 Caractérisation générale de la transformation multiple

Si les mesures effectuées en cycles partiels ont permis de mettre en évidence la séquence de
transformation au cours de la transformation multiple (§3.4.2), il est nécessaire, afin de mieux
comprendre cette transformation multiple, de s'intéresser a la stabilité de celle-ci vis-a-vis
d'éventuels effets liés au cyclage thermique ainsi qu'a l'effet d'une variation de la durée du
second recuit. L'évolution de la transformation en fonction du nombre de cycles thermiques est
présentée sur la figure 3.20 ou des mesures en ATD ont été effectuées sur un méme échantillon
apres 1, 10, 25, 50 et 100 cycles de transformation.
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Figure 3.20 Evolution de la transformation multiple en fonction du nombre de cycles
thermiques. L'échantillon a été recuit a 900°C + 520°C.

Cette série de mesures montre que 1'évolution des températures caractéristiques en fonction du
nombre de cycles thermiques est faible. En effet, 1a différence entre les températures des
maxima des pics de la transformation R au 1er et 100éme cycle est nulle tandis que la
température des maxima des pics M; et M3 apres 100 cycles a diminué de 5.8°C et 6°C
respectivement. Les mesures effectuées au cours de la retransformation n'apportent pas
d'élément supplémentaire et ne sont donc pas présentées.
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La figure 3.21 montre les résultats ATD obtenus aprés que la durée du recuit & 520°C ait été
augmentée a 2 heures, 41 heures et 100 heures.
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Figure 321 ATD réalisées sur des échantillons ayant subi un traitement double a 520°C, pour
lesquels la durée du second recuit est de: a) 30 minutes, b) 2 heures, c) 41 heures et d) 100

heures.

Les résultats présentés sur la figure 3.21 ainsi que les valeurs des températures des pics de
transformation (tableau 3.7 et figure 3.22) montrent clairement I'évolution de la transformation

multiple lorsque le temps de recuit du second traitement augmente. La température du pic My
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augmente fortement entre 0.5 et 41 heures (AT=38.7°C), tandis que la position du pic R
augmente plus faiblement (AT=7.4°C). Le pic M| se trouvant entre ces deux pics, voit d'abord
son intensité, relativement au pic M2, diminuer fortement avant de disparaitre.

L'évolution de la température du pic de retransformation (Tpjca) est importante puisque celle-ci
augmente régulierement avec le temps de recuit pour atteindre 50.7°C, soit 34°C de plus que ce
qui est mesuré apreés 30 minutes de traitement.

Tableau 3.7 Evolution des températures des pics de transformation lorsque le temps du
second recuit 2 520°C augmente.

Durée du second traitement TpicR Tpic M Tpic M3 Tpic A
[heures] °C] °C) [°C [°C]
0.5 7.6 -204 -39.2 16.7
2 11.6 -4.7 -22 26.5
41 15 -0.5 39
100 14.3 50.7

Ces résultats montrent que, bien que la transformation multiple ait disparu apres que la durée du
second traitement thermique ait été augmentée a 41 heures, le comportement de la
transformation reste tres différent de celui qui est observé directement apres le traitement
d'homogénéisation (figure 3.5). En effet, les températures de transformation ont fortement
augmentés, et la séquence de transformation est différente, puisqu'il y a transformation
complete en phase R.
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Figure 3.22 Evolution des températures des pics de transformation et des intervalles entre ces
pics en fonction du temps du second recuit a 520°C.

La figure 3.22 met en évidence I'évolution globale de la transformation lorsque le temps de
recuit augmente. L'augmentation de la température des pics est trés nette en ce qui concerne les
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pics M3 et A, tandis que la température du pic R reste pratiquement inchangée. Les deux valeurs
qui ont pu étre mesurées sur le pic M; (apres 0.5 et 2 heures) indiquent que !'évolution de ce
pic est similaire a celle du pic M. L'évolution des intervalles entre les températures des pics de
transformation est instructive car cela montre que les intervalles entre les pics M1, M3 et R (soit
R-M; et R-M3) diminuent de la méme fagon, c'est-a-dire que les deux transformations M se
rapprochent aussi vite de R 1'une que 1'autre car il faut remarquer que I'intervalle qui les sépare
(M1-My) évolue peu (1.5°C) lorsque le temps du second recuit a 520°C passe de 0.5 a 2 heures.
Comme la température du pic de transformation R reste inchangée, le premier pic qui disparait,
lorsque le temps de traitement augmente, est le pic M. Cela signifie également, que dans ces
conditions, la stabilité de la phase R est supérieure a celle de la martensite M;.

Globalement, les effets d'hystérese entre I'austénite et la martensite et entre la phase R et la
martensite (A-Mj et R-Mp) ont tendances a diminuer lorsque le temps de recuit augmente ce qui
est I'inverse de I'hystérése entre la phase R et l'austénite (A-R).

3.44 Mise en évidence d'une transformation multiple suite a d'autres
traitements

Le paragraphe précédent a mis en évidence l'existence d'une transformation multiple, suite a
des traitements thermiques doubles, ainsi que certaines de ses propriétés qui ont été mesurées
dans le cas du traitement constitué d'une homogénéisation a 900°C suivi d'un recuit a 520°C.
Ce paragraphe, en rappelant les traitements vus plus haut, présente divers traitements, doubles
ou non, qui font apparaitre une transformation multiple.

Tableau 3.8 Résumé des traitements provoquant l'apparition d'une transformation multiple.

Type d'échantillon Traitement

900°C + 350°C = Trecuit s 550°C - 30 min
900°C + 520-40 min

900°C + 520°C-120 min

900°C + déformation 9% + 520°C-30 min
520°C-120 min

520°C-150 min

520°C-180 min

900°C-furnace cooled

900°C-furnace cooled + 520°C-30 min
900°C-22h + 520°C-30 min

|~ m|Q"|m|jo|Q|w >

Dans ce tableau, le type d'échantillon A désigne les traitements présentés sur les figures 3.13 et
3.14. Dans cette catégorie, le traitement étudié (900°C + 520°C) avait été choisi pour des raisons
de reproductibilité.

Tous les traitements présentés dans le tableau 3.8 sont a l'origine d'une transformation
multiple. Celle-ci n'apparait pas toujours comme constituée de trois étapes aussi bien marquées
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que dans le cas présenté au paragraphe précédent (type d'échantillon A et C). En effet, comme
cela a été observé (figure 3.13), certains traitements provoquent l'apparition de quatre pics (F,
G) ou d'une transformation mal définie (H, I). Un exemple d'une transformation mal définie
est donné sur la figure 3.23, dans le cas d'un échantillon traité a 900°C et refroidi dans le four.
Des mesures effectuées en cycles partiels sur ces échantillons ont démontrés que la séquence de
transformation dans les échantillons présentant 3 pics est toujours la méme. Ce type de mesure
n'est malheureusement pas envisageable dans les cas ou la transformation et mal définie, ni
dans les cas ou il y a quatre pics car ceux-ci ne sont pas suffisamment séparés pour effectuer
des cycles qui permettent de mettre en évidence les différents stades de transformation.

M

€X0 ->

Flux [mW]

-100 -50 0 50 100

Figure 3.23 Mesure ATD réalisée sur un échantillon de type H, pour lequel la transformation
est mal définie.

Le traitement de type D est inspiré d'un traitement proposé par Morawiec qui a observé une
transformation multiple par ATD aprés un traitement 8 S00°C et 550°C dans un échantillon
homogénéisé, ayant subi une déformation de 10% (Morawiec, 1994). 11 s'agit donc de la
confirmation de l'apparition d'une transformation multiple lorsque le second traitement est
précédé d'une déformation.

Influence du temps de recuit a 520°C sur la transformation martensitique

Les résultats d'ATD obtenus apres les traitements E, F et G (figure 3.24 d), e) et f)) sont un
exemple de ce qui a été dit plus haut, c'est-a-dire des transformations multiples a partir
desquelles il n'est pas toujours possible d'obtenir une information compléte. D'autre part, la
figure 3.24 montre la dépendance en fonction du temps de recuit a 520°C, et sans
homogénéisation préalable, du déroulement de la transformation et le tableau 3.9 donne les
différentes grandeurs obtenues a partir de ces résultats d'ATD. Ces résultats sont présentés en
détail car il s'agit d'une série de traitements dont certains font apparaitre la transformation
multiple sans qu'il n'y ait de traitement d'homogénéisation. L'étude de l'apparition de cette
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transformation multiple par la seule variation du temps de recuit s'inscrit donc dans le cadre
général de cette étude.

Ces résultats montrent que le pic de transformation M apparait d'abord comme un épaulement
du pic M3 (figure 3.24 c)). Puis que cet épaulement se déplace, avec le temps de recuit, vers
des températures plus élevées plus vite que le pic M». Il apparait également un épaulement (R})
sur le flanc haute température du pic R alors que celui-ci ne change pas de place (figure 3.24
d)). A ce moment, quatre pics sont observables. Puis, lorsque le temps de recuit augmente
encore, le pic M rattrape le pic R, qui se déplace faiblement, mais dont 1'épaulement est
toujours plus marqué (figure 3.24 f)). Si le traitement est prolongé, (figure 3.24 g)), il
n'apparait plus qu'un pic M avec un épaulement li€ a la phase R. Finalement, apres 10 heures
de traitement & 520°C, la transformation ne se manifeste plus que par un pic (avec un petit
épaulement) correspondant a la transformation de I'austénite en martensite (figure 3.24 h)). La
température de ce pic, qui est de 95.8 °C et 27.9°C plus élevée que les températures des pics R
-> M et A -> R relevées aprés 30 minutes de traitement, n'évolue que trés peu lorsque le temps
de recuit passe de 10 a 100 heures, juste suffisamment pour que la transformation en phase R
ne se manifeste plus du tout (figure 3.24 1)).

Tableau 3.9 Températures caractéristiques et enthalpies de transformation, mesurées lors du
refroidissement, aprés un traitement a 520°C de durée variable, sans homogénéisation préalable.

Durée du traitement a| Tpic R[°C] | Tpic M1[°C] | Tpic M2[°C] | AHcool [I/g]
520°C

0.5 4.6 -63.3 18.0
1 6.7 -50.3 19.0
1.5 6.7 -43.3 20.1
2 7.6 -16.6 -39.5 20.9
2.5 7.6 -1.4 -35.5 21.5
3 8.6 2.4 -32.5 22.1
7 34.7 27.2 25.8
10 32.5 26.2
100 35.5 26.6
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Figure 3.24 Analyses thermiques différentielles effectuées apres un traitement a 520°C, sans
homogénéisation préalable, de: a) 0.5h, b) 1h, c) 1.5h, d) 2h, e) 2.5h, f) 3h, g) 7h, h) 10h, i)
100h.
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La mesure de l'enthalpie de transformation lors de la transformation directe est effectuée en
prenant en compte les deux transformations (R et M). Lorsque l'austénite se transforme
entierement en phase R puis celle-ci en martensite, 1'enthalpie de transformation est inférieure
de 8.6 J/gr a ce qu'elle est lorsque la transformation de I'austénite en martensite est directe.
L'augmentation réguli¢re de la valeur de l'enthalpie peut étre lie a I'évolution de la fraction
volumique d'austénite qui se transforme en phase R avant de se transformer en martensite. Plus
la fraction volumique transformée en phase R est faible, plus I'enthalpie de transformation est
grande. Ceci montre que la transformation directe de 'austénite a la martensite demande
davantage d'énergie que la transformation par la phase R, ou que la présence de contraintes
internes résiduelles, lorsque le temps de recuit est court, favorise la transformation R qui
nécessite alors une énergie d'activation plus faible.

Les valeurs des enthalpies de retransformation, obtenues sur les courbes d'ATD mesurées lors
du réchauffement montre le méme comportement, et un pic possédant un épaulement sur son
flanc haute température est observé lorsque la durée du traitement n'excede pas 10 heures.
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Figure 325 Evolution des températures des pics de transformation (A) et des intervalles entre
ces pics (B) en fonction du temps de recuit a 520°C, sans homogénéisation préalable.

La figure 3.25 montre I'évolution des températures des pics li€s aux diverses transformations
de phase ainsi que I'évolution des différentes hystéreses. L'intervalle délimité par les traitillés
délimite les cas ot la transformation est multiple.

Ce graphe montre que I'évolution de la température du pic A est faible (10°C) entre 0.5 et 3
heures de recuit et qu'elle augmente brusquement de 44°C pour atteindre un niveau constant
lorsque le temps de recuit passe 4 7 heures et plus. Concernant M (M2)®), I'évolution au cours
des 3 premiéres heures de recuit est a nouveau plus faible (31°C) que lors du passage de 32 7
heures de recuit, pour lequel une augmentation de 60°C est mesurée. Ceci est également observé
sur le pic R (4°C et 26°C).

®) Lorsque la transformation cesse d'étre multiple, on considére que c'est My qui devient M.
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L'observation de 1'évolution des hystéréses permet de remarquer que comme avant (§3.4.3)
I'nystérése entre A et R augmente, de méme que la différence entre M; et Mp, alors que les
différences A-M3 et R-M3 diminuent. Ces graphes montrent encore qu'a partir de 7 heures de
traitement, la transformation n'évolue plus de fagcon sensible.

3.5 Disparition de la transformation multiple

La disparition de la transformation multiple a déja été constatée dans deux cas (§3.4.3 et
§3.4.4) dont le point commun est l'augmentation du temps de recuit lors du traitement & 520°C.
Dans le premier cas (traitements doubles, §3.4.3) lorsque le temps du second recuit atteint 41
heures, la transformation multiple disparait (figure 3.21), alors que dans le second cas
(apparition de la transformation multiple sans traitement d'homogénéisation) la disparition est
observée aprés 7 heures de traitement. Il faut remarquer que dans ces deux cas, les
caractéristiques de la transformation de phase aprés la disparition de la transformation multiple
sont trés différentes de ce qui peut étre observé a la suite de n'importe quel autre traitement
effectué au cours de cette étude, mais sont assez similaires entre eux.

Ceci n'est pas le cas si la disparition de la transformation multiple est provoquée par un
nouveau traitement d'homogénéisation. Dans ce cas, la transformation se déroule a nouveau
comme sur la figure 3.5 et il n'est pas possible de la distinguer du cas o I'échantillon n'aurait
subi que le traitement d'homogénéisation. La figure 3.26 montre la superposition des mesures
ATD effectuées directement aprés un traitement d’homogénéisation et dans le cas ou la
transformation multiple a été effacée par un nouveau traitement d'homogénéisation.

M
. R 900 °C + 520°C + 900°C
2 |
) -—
z g
E E 900°C
E g . 900°C

900 °C + 520°C + 900°C
I | | | | |
-150 -100 -50 0 50 100

T[°C]

Figure 326 Comparaison des ATD obtenues apres les traitements d'homogénéisation et le
traitement de 900°C + 520°C + 900°C, qui permet de faire disparaitre la transformation multiple.
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Les enthalpies de transformation sont également les mémes, ce qui laisse penser que ce
traitement d’homogénéisation a pour effet d'annihiler complétement d'éventuels effets liés au
second traitement & 520°C, justifiant par ailleurs le choix de ce traitement comme traitement
permettant d'obtenir un matériau de référence, puisqu'il efface tout effet lié a d'éventuels
traitements précédants.

3.6 Discussion

Sans traitement d'homogénéisation

La premiére partie de 1'étude du comportement d'un fil nickel-titane binaire contenant 51.14
at.% de nickel, en fonction de son traitement thermomécanique, a mis en évidence quelques
petites différences de comportement entre les fils de différents diamétres. Toutefois, elles sont
trés probablement liées a un taux de contrainte résiduel plut6t qu'a un effet de taille. La suite de
I'étude a donc été réalisée sur le fil d'origine, dont le diamétre est de 1.52 mm. L'influence du
traitement thermique sur ce fil a permis de mettre en évidence deux domaines de températures de
recuits. Le premier est constitué des recuits effectués au-dessous de 500°C, pour lequel la
transformation a lieu en deux étapes completes (R+M) tandis que dans le second domaine, pour
des recuits effectués au-dessus de 550°C, la transformation ne fait apparaitre qu'une
transformation partielle en phase R. C'est & partir de cette température critique de 550°C que les
températures caractéristiques de la transformation diminuent avant de se stabiliser deés que la
température de recuit est supérieure & 700°C. Un tel comportement des grandeurs
caractéristiques de la transformation en fonction de la température de recuit a également été mis
en évidence par Todoroki ou par Liu (Todoroki, 1987; Liu, 1990c). Abujudom a aussi montré
qu'un écrouissage a pour effet de diminuer les températures d'apparition de la martensite mais a
favoriser l'apparition de la phase R (Abujudom, 1990), ce qui est conforme a nos observations
ol tant que la recristallisation n'a pas lieu, la phase R apparait. Ce type d'observations a
également été€ reporté par Yu, qui montre que les contraintes résiduelles provoquent, en plus de
ces effets, un élargissement de l'intervalle de transformation (Yu, 1992). D'autre part, Fukuda
a montré que la phase R nuclée préférentiellement sur des inhomogénéités de la microstructure
comme par exemple, des dislocations ou des précipités, ce qui confirme encore l'importance du
traitement thermique sur la transformation martensitique et sur l'apparition de la phase R
(Fukuda, 1992).

Cette limite est également observable sur les autres caractéristiques de la transformation comme
I'hystérése ou les intervalles de transformation. Le cas le plus frappant est observé sur
I'hystérése de transformation (figure 3.10) ou la température de 550°C est celle a partir de
laquelle I'hystérése est constante, quel que soit la température de traitement. Celle-ci étant
principalement liée aux phénomenes irréversibles qui se produisent au cours de la
transformation, ce qui signifie que la microstructure des échantillons recuits a 550°C, ou plus
haut, doit étre trés similaire. Ceci permet d'affirmer que cette température de 550°C correspond,
comme cela a ét€ mentionné plus tot, a la température de recristallisation de 'alliage.

Avec un traitement d'homogénéisation

L'application d'un traitement thermique double sur cet alliage a été imaginé afin d'éviter tout
effet, dans le comportement de la transformation martensitique, 1ié a des contraintes résiduelles
non quantifiées. Ceci a eu pour effet de mettre en évidence un nouveau type de transformation
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appelé transformation de phase multiple. La séquence de transformation au cours de cette
transformation a pu étre déterminée grice a 1'utilisation de mesures en cycles partiels. Cette
séquence est la suivante:

A>R->R+M >M; + M
Mi+Ma>Mjp+A->A

Les températures de traitement utilisées suite a 'homogénéisation du matériau sont susceptibles
de provoquer l'apparition de précipités, qui pourraient tre a l'origine de 1'apparition de la
transformation multiple (Nishida, 1986a; Favier, 1993).

La remarquable stabilité des températures de transformation en fonction du nombre de cycles
thermiques a été mise en évidence par des cyclages thermiques jusqu'a 100 cycles. Cela semble
montrer que la transformation se déroule sans affecter la microstructure, c'est-a-dire sans
production de défauts. Ceci est contraire a ce qui est généralement observé. En effet, au cours
des premiers cycles thermiques, les températures caractéristiques de la transformation diminuent
habituellement de fagon importante puisque dans certain cas, cette diminution peut étre de
l'ordre de quelques degrés par cycle au cours des premiers cycles thermiques (Moberly, 1990).
Toutefois, cet effet est plus marqué dans des alliages riches en titane (Miyazaki, 1986a) que
dans les alliages riches en nickel ot Tadaki a montré qu'il fallait effectuer 3000 cycles
thermiques pour obtenir une diminution des températures d'apparition de la martensite
d'environ 20 degrés (Tadaki, 1987). Par ailleurs, Airoldi a montré que les températures de
transformation dans un alliage Ti-50.6at.% Ni varient d'environ 10°C au cours des 15 premiers
cycles thermiques et qu'il apparait une transformation multiple aprés 5 cycles thermiques.
Contrairement & ce qui a été montré dans ce travail, Airoldi a montré que la hauteur relative ainsi
que les températures d'apparition des pics évoluent trés fortement entre le 10me et e 15¢me
cycle. L'évolution de la transformation multiple, observée au cours de ce travail, s'oppose aux
résultats obtenus par Airoldi, mais est comparable a ce qui est habituellement observé dans le
méme type d'échantillons (riches en nickel) présentant une transformation "classique".

La mise en évidence d'un comportement identiques des températures de transformation lorsque
la température de recuit est variée entre 350°C et 650°C que 1'échantillon ait été préalablement
homogénéisé ou non, indique que la restauration de la microstructure et I'appauvrissement en
nickel de la matrice, par I'apparition de précipités, ont un effet identique sur la transformation.
Ceci est d'autant plus remarquable, que dans les deux expériences, il existe une température
critique, qui est la température de recristallisation dans un cas, et la température a partir de
laquelle la précipitation de la phase NisTi3 n'apparait plus dans l'autre cas. L'évolution des
températures caractéristiques de la transformation sont comparables avec celles reportées par
Saburi ou Miyazaki, qui ont également montrés que suite a un traitement d'homogénéisation,
l'effet d'un recuit provoque d'abord 1'augmentation des températures caractéristiques puis leur
diminution (Miyazaki, 1982; Saburi, 1982).

Cette étude a montré que si la transformation multiple apparait de fagcon reproductible apres un
traitement thermique double (900°C + 520°C), elle peut également apparaitre aprés un traitement
de recuit a 520°C dont la durée est comprise entre 1.5 et 3 heures. C'est d'ailleurs en variant le
temps de recuit que l'ordre d'apparition des pics a pu €tre mis en évidence, le pic M; étant
maintenant considéré comme une partie de la transformation martensitique R -> M se déroulant
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a une température plus élevée, et non pas le pic My comme étant une partie de la transformation
R -> M se déroulant a plus basse température.

Toutes les observations effectuées en ATD ne permettent pas de distinguer de différences entre
les transformations multiples apparaissant apreés divers traitements. La nature de la
transformation multiple est donc considérée comme étant la méme dans tous les cas observés au
cours de ce travail.

1l faut encore noter qu'au cours de ce travail la transformation multiple a été observée dans des
échantillons ayant subi un traitement d'homogénéisation suivi d'une déformation plastique de
l'ordre de 10% et un recuit final & 520°C. Ce type de traitement est trés similaire au traitement
que le fil est susceptible de subir au cours de son tréfilage. En effet, a chaque fois que le fils
subi environs 40% de déformation par tréfilage, il est traité & 700°C, avant que le tréfilage ne
reprenne. Mais, si le taux de déformation nécessaire pour obtenir le diamétre souhaité est alors
d'environ 10%, et qu'un traitement de recuit est effectué dans le but d'obtenir les températures
de transformation finales, il se peut que celui-ci provoque l'apparition de la transformation
multiple.
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CHAPITRE 4 Caractérisation de la transformation
multiple par frottement interne, résistivité
¢lectrique et mesure de fréquence de vibration

La mise en évidence de la transformation multiple par analyse thermique différentielle a permis
de déterminer la séquence d'apparition des différentes phases au cours de la transformation
martensitique. Cette analyse doit étre complétée afin de confirmer, par des mesures également
sensibles a ces différentes phases, que les séquences de transformation proposées sont bien
celles qui apparaissent. Les mesures de résistance électrique et de fréquence, effectuées en
méme temps que celles du frottement interne, seront utilisées dans ce but. La mesure du
frottement interne, étant une mesure dynamique, est susceptible d'apporter des informations
complémentaires concernant le mouvement des interfaces et des dislocations au cours de la
transformation.
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4.1 Frottement interne (FI) dans les alliages NiTi

L'installation utilisée (décrite au §2.3.2) permet d'effectuer simultanément les mesures du
frottement interne (Q-!), de la fréquence propre de vibration (f), du changement de forme (AL et
décentrage Z) ainsi que de la résistance électrique (R) en fonction de la température.

Chacune de ces mesures apporte un éclairage différent sur les processus microscopiques ou
I'état de la microstructure au cours de la transformation. La résistance électrique est
extrémement sensible a la nature des phases présentes dans 1'échantillon (chapitre 1, §1.4). En
effet, lorsque la phase R apparait, la résistance électrique augmente, en revanche lorsque
l'apparition de la martensite a lieu, la résistance chute fortement et continue de décroitre avec la
température (Hwang, 1983b; Otsuka, 1990). La résistance électrique permet donc de distinguer
les phases martensitiques et R. La fréquence propre de vibration est sensible a toutes les
modifications structurales qui influencent le module d'élasticité. En fait, toute variation de la
fréquence propre est proportionnelle 2 une modification du module de cisaillement (f2~G), de
sorte que dés que la transformation démarre, une variation de la fréquence est mesurée.

La mesure du frottement interne (Q-!) est extrémement sensible 4 I'évolution de la
microstructure mais également a la présence et a la mobilité des défauts cristallins. Il sera donc
en particulier sensible a la présence d'interfaces entre l'austénite et la martensite ou entre
variantes dans la martensite. En effet, dés que des interfaces sont créées celles-ci bougent sous
l'effet de la progression de la transformation et de la contrainte de mesure, dissipent de 1'énergie
et provoquent 1'augmentation de Q-1, qui peut alors présenter, au cours d'une mesure réalisée
en fonction de la température, un ou deux maxima (figure 4.1) au cours de la transformation.
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8 5 / § 'da, / \_ L —
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.2 / ng Phase R /q
§ 0.04 d “3 0.04 Martensite ‘.\ ]
{
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A oot] n|s1 et E 0.01 1 N~
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a) Temperature (°C) b) Temperature (°C)

Figure 4.1 Courbes de frottement interne et de résistivité électrique montrant: a) la
transformation A -> M dans un alliage Tiq9 gNisg2 et b) la transformation A -> R -> M dans un
alliage Tigg9Nisy (Lin, 1993b),

Lorsque la transformation est terminée, le niveau du frottement interne reste trés supérieur a
celui qui est mesuré dans l'austénite (Lin, 1993b). Ces matériaux dissipent donc une grande
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quantité d'énergie au cours de la transformation martensitique mais également lorsqu'ils sont en
phase martensitique, par le mouvement des interfaces martensite-martensite, ou des défauts
mobiles comme les défauts de transformation (micromacles dans le NiTi). Lorsque la
transformation fait apparaitre de la phase R, le maximum du pic de FI correspondant a la
transformation de l'austénite en phase R est associé 2 un minimum de la fréquence de
résonance, ce qui, selon Mercier (Mercier, 1979) n'est pas le cas de la transformation R -> M.
En plus des pics de transformation, il apparait généralement au cours d'une mesure effectuée en
fonction de la température un pic de frottement interne, dont ie maximum se situe autour de
-70°C. Ce pic a été étudié par Zhu, qui a montré qu'il est lié 2 un mécanisme de relaxation, dont
l'origine probable est le mouvement de dislocations ancrées a certains défauts, dans la
martensite (Zhu, 1989).

Considérant une courbe de frottement interne, celle-ci peut, selon Van Humbeeck et Stoiber,
étre séparée en trois composantes (Stoiber, 1993; Van Humbeeck, 1995b). La premiére, la
composante intrinséque Q-1ip, est due aux contributions de chaque phase. Elle est sensible 2 la
microstructure et particulierement dans la phase martensitique, puisque celle-ci contient une
forte densité d'interfaces et de défauts mobiles. La seconde composante, Q-lTp, est liée aux
mécanismes de la transformation de phase (TP), tandis que la troisitme, Q-lT,, dépend de la
cinétique de transformation. Il est généralement admis que cette contribution est proportionnelle
a la fraction volumique transformée par unité de temps. Le frottement interne total est donc égal
a la somme de trois contributions:

Qi =Qln+Qlp+Qly, (4.1)

La figure 4.2 représente schématiquement cette décomposition du frottement interne au cours
d'une transformation martensitique, et met en évidence l'importance relative de chaque
contribution.

Le terme Q-11; dépend de la vitesse de variation de la température (F) et n'apparait pas en
conditions isothermes (F = 0). Q-11p et Q-1jy, par contre, sont indépendants de la vitesse de
variation de la température et, dans le présent travail, ces deux termes seront regroupés en un
seul terme indépendant de F, appelé Q-1 -
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Figure 4.2 Représentation schématique des différentes contributions & Q! 4o au cours d'une
transformation martensitique (Van Humbeeck, 1995b).

Au cours de cette étude, Q-! sera ainsi décomposé en seulement deux composantes, Q-1 et
Q Lisoth-

4.2 Transformation "normale"

Comme cela a été décris plus haut, la figure 4.3 présente l'évolution, au cours de la
transformation directe (refroidissement), de Q-1, R, AL, f et Z, dans le cas d'une mesure
effectuée sur un échantillon homogénéisé a 900°C puis recuit 2 520°C pendant 41 heures
(échantillon de type K(D). Sur cette figure, la résistance électrique a été normalisée alors que les
autres grandeurs sont présentées telles que mesurées. L'évolution de la variation de la longueur
de I'échantillon est entachée d'une erreur car il faut tenir compte de la variation de la grandeur de
la machine (partie qui se trouve dans le bain d'azote), qui est a 1'origine de la pente constante
qui est observée. Cette figure fait clairement apparaitre deux pics de frottement interne au cours
de la transformation dont le premier est associ€ a une élévation de la résistance, tandis que le
second survient au moment ol celle-ci chute. La mesure de Q-1 met ainsi en évidence deux
stades successifs de transformation, qu'il est possible de relier, par comparaison avec la mesure
de résistance, a la transformation R et a la transformation M respectivement.

La caractérisation, dans le cadre de la transition multiple, de la transformation martensitique par
la mesure de Q! sera présentée au paragraphe 4.3, alors que les résultats des mesures de
résistance électrique et de fréquence feront 1'objet d'une étude séparée (paragraphe 4.5) ou la
correspondance entre les événements mesurés par ces deux grandeurs physiques et la
transformation martensitique, multiple ou non, sera examinée plus en détails.

(1) Lorsque le type d'échantillons est indiqué par une lettre majuscule, celle-ci se réfere au tableau 4.1, §4.4.1.
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Figure 4.3 Superposition des difféerentes grandeurs mesurées au cours du refroidissement
dans un échantillon de type K (900°C + 520°-41h), présentant une transformation complete en
phase R suivie de la transformation en phase martensitique.

43 Transformation multiple

Ce paragraphe présente d'abord la correspondance qu'il y a entre les événements observés sur
les différentes grandeurs physiques mesurées simultanément au cours de la transformation
multiple. Puis, le paragraphe 4.3.2 présente la comparaison entre une mesure effectuée par ATD
et la mesure de Q-1, de la résistance électrique ainsi que de la fréquence de résonance au cours
de la transformation multiple.

43.1 Comparaison de Q-1,R,f, AL et Z

La figure 4.4 montre, comme la figure 4.3, la variation des différentes grandeurs citées plus
haut au cours de la transformation multiple, observées apres un traitement double 900°C +
520°C (2, Ces deux graphes (figure 4.4 a) et b)) permettent de mettre en évidence la parfaite
correspondance entre les événements observés sur la mesure de ces différentes grandeurs
physique. La mesure de Q! fait apparaitre clairement quatre pics, qui sont nommés en fonction
de leur température lors du refroidissement R, M1, M3 et P4. Le quatriéme pic (P4) a son
maximum aux environs de -70°C et correspond au pic de relaxation qui est souvent mesuré dans

(2) Au cours d'un traitement double, seul le temps de recuit lors du second traitement peu changer. En
conséquence, seul le temps de celui-ci est mentionné lorsque cela est nécessaire. Sans mention particuliére, le
traitement double consiste en deux traitements de 30 minutes.
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le nickel-titane (voir §4.1.1). Son maximum est important puisqu'il atteint 3-10-2 et il apparait,
alors que la transformation martensitique n'est pas terminée, en déformant les pics M et M3.
Ce pic P4 n'est accompagné d'aucune discontinuité des autres grandeurs physiques mesurées,
ce qui permet d'affirmer qu'il n'est effectivement pas lié a la transformation de phase elle-
méme.

Ceci n'est pas le cas du premier pic (R) a environ 10°C, qui est dfl a la transformation de
l'austénite en phase R. La valeur de Q! au-dessus du pic (T>R;) est trés faible, puisqu'elle est
de 'ordre de 10-5, tandis que le niveau de Q-! dans la phase R est d'environ 10-2, le maximum
du pic étant de 2-10-2. Ce pic est accompagné d'un minimum de la fréquence de résonance,
ainsi que d'une forte augmentation de la résistance électrique qui est la signature de I'apparition
de la phase R.
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Figure 4.4 Mesure simultanée de la fréquence de vibration (f), du frottement interne (Q-!), de
la résistance normalisée (R), de la variation de longueur (AL) et du décentrage (Z).

a)Q1,Retf.

Le second pic (M) apparait a -25°C et correspond exactement au pic Mj mesuré en ATD (figure
3.17). Son maximum est de 2:10-2, mais il est clair que ce pic est déformé par la présence du
pic P4. Au second pic observé sur Q-!, correspond un minimum extrémement peu marqué de la
fréquence de résonance alors que la résistance €lectrique subit un changement important
puisqu'elle commence de diminuer, ce qui est le signe de la disparition de la phase R et de
l'apparition de la martensite.
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Quant au troisi¢me pic, apparaissant a -50°C, il correspond a la température du pic M observée
en ATD. Son maximum atteint 4-10-2 ce qui est deux fois plus élevé que dans le cas du pic
correspondant a la transformation R, mais, comme dans le cas du pic My, celui-ci est superposé
au pic de relaxation et se trouve donc partiellement caché et déformé. En faisant I'hypothese que
le mécanisme qui est a la base de ce pic est indépendant de la transformation Mj, le maximum
du pic M peut €tre considéré comme étant égal a la somme des contributions liées a la
transformation M3 ainsi qu'aux phénomenes de relaxation.
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Figure 4.4 suite Mesure simultanée de la fréquence de vibration (f), du frottement interne
(Q1), de la résistance normalisée (R), de la variation de longueur (AL) et du décentrage (Z).
b) Q1 , AL et Z.

La présence du pic de relaxation rend la mise en évidence de la forme réelle des pics M1 et M,
de méme que la détermination des températures de début et de fin de chacune de ces
transformations tres difficile. Par ailleurs la soustraction d'un pic de type relaxation dans le but
de séparer les deux mécanismes est extrémement difficile car la quantification de ce fond dans la
région des pics M1 et M est trop spéculative. Il n'est ainsi pas possible de les séparer de fagon
simple, ce qui empéche d'obtenir des informations concernant par exemple la cinétique de
transformation.
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Comparaison de Q-1,Z et AL

Finalement, les mesures de décentrage et de variation de longueur de 1'échantillon au cours de la
transformation martensitique, montrent également trois stades. Ceci est trés clair sur la mesure
du décentrage ol chaque pic de Q-! est accompagné d'une variation nette du décentrage, celle-ci
étant plus faible dans le cas du pic M que dans les cas des pics R et M. Bien que I'échantillon
ne soit pas sous contrainte, il est toutefois soumis & une force de l'ordre de 200 grammes
nécessaire au maintien de 1'échantillon, qui est suffisante pour qu'une variation de la longueur
soit mesurable au cours de la transformation. Ainsi la mesure de AL fait apparaitre trois
changements de pente simultanément aux trois pics. Les trois variations sont observées dans le
méme sens, c'est-a-dire que la longueur de 1'échantillon augmente.

4.3.2 Comparaison entre les mesures de Q-1 et d'ATD

Afin de comparer dans le cadre de la transformation multiple les mesures de Q-1, de 1a résistance
électrique et de la fréquence de résonance a l'analyse thermique différentielle, la figure 4.5
montre la superposition de ces quatres mesures sur I'échantillon qui présente la transformation
multiple type (échantillon 900°C + 520°C). Les mesures de Q-! et R sont normalisées, et trois
lignes, en traitillé, ont été dessinées de fagon a passer par les maxima des pics observés en
ATD. Cette figure met en évidence une bonne correspondance entre le premier pic observé en
ATD et le premier maximum de Q-! (transformation R) alors que les deux pics suivants
observés en ATD sont légérement décalés (a plus haute température) par rapport aux maxima
M, et M mesurés par Q-!. Simultanément au maximum lié 2 la phase R, la courbe de la
résistance électrique s'infléchit pour atteindre un niveau correspondant a une transformation
complete en phase R. Cette transformation est accompagnée d'une forte chute du module
élastique, comme le montre I'évolution de la fréquence et son passage par un minimum. La
parfaite simultanéité entre la premiére chute de résistivité (T~-20°C), le décrochement de la
fréquence de résonance et le début du pic M| mesuré par Q-! ou son maximum en ATD est tout
a fait remarquable et démontre que ces événements sont tous li€s a la transformation M;. La
chute de la résistance est une trace tout a fait caractéristique de la transformation R -> M, ce qui
confirme que la transformation M) est liée a la disparition de la phase R et a I'apparition de la
martensite.

La seconde chute de la résistance démarre lorsque le sommet du pic M; en ATD est atteint. Le
maximum M; de Q-! ainsi que le minimum de fréquence associé 2 cette transformation sont,
comme cela a été dit plus haut, 1égérement décalés vers les basses températures d'environ 12°C.
Ce décalage peut avoir deux origines. Le premiére est liée a la déformation des pics M et Ma
par le pic de relaxation. Celle-ci est susceptible de provoquer un décalage apparent vers les
basses températures. La seconde explication est la contribution des macles 42 Q! qui provoque
un décalage de la courbe de FI par une dissipation d'énergie par le mouvement de macles, ou
d'autres défauts présents dans la martensite, sous l'effet de la contrainte appliquée lors des
expériences de frottement interne (Mari, 1995).

90



Chapitre 4 - Caractérisation de la transformation multiple

1.00 — 12 8
R [mQ] f[Hz]
A
0.95 - 16 &
>
['9]
2 Sis E
0.90 — e S k% 10-4 ¥
H v/i e =
fi
P .
0.85 — P |
N
N, |
S
'.‘.'
-0~.'
0.80 —+—6-6—1 , | , :
100 80 .60 40 20 0

T[°C]

Figure 4.5 Superposition des mesures normalisées de Q-1 et R ainsi que des mesures de
Jréquence et d'ATD dans l'échantillon de type A.

4.4 Résistance électrique, fréquence de résonance propre et Q-1 au cours de la
transformation martensitique, multiple ou non

Parmi les mesures simultanées effectuées au cours d'une mesure en FI, la résistance électrique
R et la fréquence de résonance f ont démontrés leur adéquation a la caractérisation de la
transformation martensitique. Ces deux grandeurs sont, en effet, particulierement sensible aux
changements de structure et varient dés qu'il apparait une certaine fraction volumique de la
nouvelle phase (§4.3).

4.4.1 Résistance électrique
L'évolution de la résistance, au cours du refroidissement, est particuli¢rement intéressante
puisque la résistance augmente lorsque l'austénite se transforme en phase R, tandis qu'elle

diminue dés l'apparition de la phase martensitique. La figure 4.6 permet de comparer
I'évolution de la résistance dans les quatres types d'échantillons étudiés en FI.
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Tableau 4.1 Résumé des traitements subi par les €chantillons mesurés en FI.

4 Traitement Séquence de transformation
A 900°C + 520°C - 0.5h multiple

C 900°C + 520°C - 2h multiple

K 900°C + 520°C - 41h A>R>M,M->A

L 900°C + 520°C - 100h A<>M

Les trois premiéres courbes, effectuées dans les échantillons de type A, C et K montrent
clairement une montée rapide de la résistivité a 20°C (traitillé), qui atteind un plateau, qui n'est
pas tout a fait constant, mais qui augmente encore un peu lorsque la température diminue. Ce
plateau correspond 2 un échantillon se trouvant totalement transformé en phase R.

Dans les deux premiers échantillons, une brusque chute de résistance est suivie d'un palier
durant lequel la résistance diminue encore faiblement, puis d'une seconde chute qui conduit a un
niveau dont la variation avec la température est 2 nouveau ordinaire. Ces deux chutes de la
résistance correspondent a l'apparition des deux pics M| et M3 observés en ATD (figure 3.21).

Résistance électrique [normalisée)

0
T[°C]

Figure 4.6 Résistance électrique en fonction de la température au cours de la transformation
martensitique dans les échantillons de type A, C, K et L.

Dans I'échantillon de type K, la chute de la résistance s'effectue en une seule fois ce qui
correspond parfaitement au cas idéal de la transformation R suivie de l'apparition de la
martensite. Dans le cas de 1'échantillon de type L, seul un petit pic de la résistance est observé
lors du refroidissement. Ce pic, qui n'a pas de correspondant en ATD, peut étre expliqué par

4 Voir également le tableau 3.8 du chapitre 3.
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I'apparition, simultanément a la transformation de l'austénite en martensite, d'une faible fraction
volumique de phase R. Celle-ci se transformant aussitot en martensite, il n'apparait qu'un seul
pic, li€ a la superposition des deux transformations.

442 Fréquence de vibration propre

La figure suivante (figure 4.7) présente pour les mémes échantillons que précédemment,
I'évolution de la fréquence de résonance au cours des mesures en FI. Cette fréquence dépend
essentiellement du module de cisaillement du matériau (chapitre 2, équations 2.3 et 2.4), dont
I'évolution est ainsi directement observable par la mesure de la fréquence de vibration propre.
Le module de cisaillement étant relié au module d'Young par un coefficient de proportionnalité
(coefficient de Poisson), il suffit de connaitre le module d'Young des phases austénite, R et
martensite pour vérifier que le comportement de la fréquence est celui qui est attendu. Si le
module d'Young de la phase austénite est d'environ 90 GPa, la détermination de ce module
dans la martensite pose quelques problémes. En effet, des mesures ont montré que 1'évolution
du module d'Young au cours de la transformation martensitique dépend énormément de
l'orientation de la contrainte (Brill, 1991). Toutefois, des mesures de module effectuées sur des
échantillons polycristallins (Bidaux, 1993) ont montrés que celui-ci passe toujours par un
minimum au cours de la transformation. La valeur de ce module ne peut finalement qu'étre
estimée a environ 40 GPa. Quant a la phase R, aucune référence bibliographique ne reporte la
mesure d'une telle valeur. Toutefois, un adoucissement trés importants des constantes
élastiques juste au-dessus de la transformation martensitique a ét€ mesuré par Mercier (Mercier,
1980) ce qui signifie que le module de la phase R est certainement inférieur a celui de
l'austénite.

La figure 4.7 montre qu'au cours de la transformation de l'austénite en martensite (L), la
fréquence passe par un minimum qui correspond au maximum mesuré par Q-! avant
d'augmenter et d'atteindre un niveau constant si le durcissement lié a la baisse de température
est négligé. La transformation dans I'échantillon K se manifeste quant a elle par deux minima
bien marqués, le plus important étant observé au cours de la transformation R. A nouveau
chaque minimum est associé 4 un maximum de Q-1. Ces deux résultats montrent clairement que
les deux transformations A -> R et R -> M provoquent une chute de la fréquence de résonance.
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fréquence [Hz]
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Figure 4.7 Fréquence de résonance (coordonnées relatives) en fonction de la température au
cours de la transformation martensitique dans les échantillons de type A, C,K et L.

Dans les deux derniers échantillons A et C, le premier minimum, observé lors du
refroidissement est, comme dans le cas précédant, lié a la phase R. Il est suivi d'une
augmentation de la fréquence puis d'une premiére chute, indiquée par la fleche verticale, a la
température du maximum du pic M| mesuré par Q-!. A la température du pic My apparait
ensuite un minimum trés net, indiquant la fin de la transformation de la phase R en martensite.
Les valeurs absolues des fréquences de résonance sont données a trois températures dont deux
sont choisies lors du refroidissement (T = 50°C: 100% austénitique, T = -50°C: 100%
martensitique) et une lors du réchauffement (T = 0°C: 100% martensitique) dans chaque
échantillons dans le tableau suivant (tableau 4.2).

Tableau 4.2 Valeurs absolues des fréquences de résonances & trois températures dans les
échantillons A,C,K et L.

fréquence [Hz] T = 50°C (directe) T =-50°C (directe) T = 0°C (inverse)
A 0.873 1.1103 0.82527
C 1.0177 1.0802 0.9936
K 0.992 1.113 1.0354
L 0.905 1.0534 0.99327

Ces résultats sont directement comparables car les échantillons ont tous la méme géométrie, et
ont été mesurés dans les mémes conditions, de sorte que la variation de la fréquence d'un

échantillon a l'autre peut directement étre attribuée a une variation de la microstructure.
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La premiére observation est liées aux fréquences mesurées dans la martensite. Il est clair qu'a la
température de -50°C, les différences sont trés faibles et ne sont certainement pas significatives,
ce qui montre que le module apparent de ces échantillons complétement transformés en
martensite est le méme. Ceci n'est plus le cas &8 0°C ou des différences importantes sont
apparues, et qui montrent que I'échantillon A est apparemment le plus doux, tandis que les C, K
et L sont nettement plus durs. Ceci est également observé & la température de 50°C, dans I'état
austénitique. Apparemment, le traitement thermique influence la microstructure (module
d"Young) au cours des 2 premiéres heures de traitement, mais son prolongement ne l'affecte
que trés peu.

4.4.3 Evolution de Q-1

Ce paragraphe a pour but mettre en évidence une évolution de la microstructure des échantillons
de type A, C, K et L, en présentant les mesures réalisées lors du réchauffement, celles
effectuées lors du refroidissement ayant été présentées et traitées dans le paragraphe 4.3. Par
ailleurs ces mesures qui ne mettent pas la transformation multiple en évidence, puisque celle-ci
n'est observée qu'au refroidissement dans les échantillons A et C (figure 4.11), mettent
davantage en évidence les niveaux de Q-1 dans les phases martensitique et austénitique que
celles présentées plus tot (§4.3).

Sur cette figure, la mesure effectuée dans un échantillon de type A, ayant subi un traitement
supplémentaire d'homogénéisation a 900°C suivi d'une trempe, a ét€ ajoutée (900°C + 520°C +
900°C - W.Q.). Elle permet de constater que dans ce cas, le pic de relaxation ne peut pas
apparaitre, car la transformation n'est pas encore terminée, et que les mécanismes qui lui sont
associés ne sont donc pas encore actifs, bien que la fin du pic ait une certaine tendance a
s'élargir (sur son flanc basse température), ce qui pourrait correspondre a une certaine quantité
d'énergie dissipée par les mécanismes qui sont a l'origine de la relaxation.

La comparaison avec les quatre autres mesures met clairement en évidence une variation du
niveau de Q! dans la martensite, son niveau aprés la transformation ou aprés le pic de
relaxation étant le plus bas dans I'échantillon homogénéisé. Celui-ci diminue lorsque le temps
de recuit a 520°C augmente, et cette évolution est la plus remarquable entre les échantillons A
(0.5h) et C (2h) ainsi qu'entre les échantillons K (41h) et L (100h) alors qu'elles est assez faible
entre C et K.
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Figure 4.8 Mesure de Q! dans les échantillons de type A, C, K et L au cours du
réchauffement. Les échantillons ont été homogénéisés puis recuit a 520°C pendant différents
temps. L'echantillon 900°C + 520°C + 900°C a subi suite a un traitement du type A, un nouveau
traitement d'homogénéisation.

Suivant l'interprétation de Zhu (Zhu, 1989), I'amplitude du pic de relaxation doit dépendre de la
concentration des défauts ponctuels (lacunes structurales) car ceux-ci peuvent ancrer les
dislocations et donc étre a l'origine d'un Q-1 élevé. Lorsque le temps de recuit augmente deux
phénomenes se produisent alors, le premier est la disparition des lacunes structurales par la
précipitation, le second étant la ségrégation de celles-ci sur les dislocations, provoquant leur
blocage. Ces deux mécanismes sont susceptibles d'expliquer la chute de Q-! qui est observée
lorsque le temps de recuit augmente.

4.5 Décomposition de Q-1 en Q-11r et Q-1isoth

Comme cela a été montré plus haut, les mesures de Q-1 sont trés perturbées par la présence d'un
pic de relaxation et le but de cette décomposition est d'obtenir dans la mesure du possible une
grandeur qui ne soit pas influencée par la présence de celui-ci, comme c'est le cas de la
composante transitoire du FI. Afin d'effectuer une étude représentative des différentes
transformations apparaissant dans le NiTi quatres échantillons de l'alliage d'origine, ayant subi
quatre traitements conduisant 4 une séquence de transformation soit multiple soit classique ont
été étudiés (tableau 4.1) et sont présenté pour 1'échantillon L sur la figure 4.9, alors que les
autres font l'objet du paragraphe 4.5.2.
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Le choix des traitements étudiés a été effectué de fagon a permettre 'étude du comportement de
la transformation A -> R , R -> M (échantillon K), et de la transformation A -> M (échantillon
L) afin de pouvoir comparer les caractéristiques de ces transformations avec ce qui est observé
au cours de la transformation multiple. Dans ce contexte, la transition R -> M semble
particulicrement importante, puisque c'est la nucléation de la phase M dans R qui, selon 1'étude
effectuée en ATD, est dédoublée.

4.5.1 Décomposition de Q-1 dans la cas de la transformation normale

Selon 1'équation (4.1), Q! peut étre décomposé en deux parties. La premiére, la composante
isotherme, notée Q-lisoth, est égale a la somme de la contribution intrinséque (Q-lin) et de la
contribution transformation de phase (Q-l1p). La seconde est la partie transitoire, Q-lty,
observée seulement si T = 0.

Afin d'obtenir ces grandeurs, il faut au cours d'une mesure, effectuée a T constant, stopper la
variation de température et la maintenir a une valeur constante, tout en continuant les mesures.
Cette opération est répétée tous les 5 ou 10 degrés, en effectuant un palier isotherme de 30
minutes. Il a ainsi été possible de mesurer la valeur de Q-1jsot, (dT/dt = 0, t = 30") a différentes
températures. Ce type de mesure(® a été effectué pour différentes valeurs de I'amplitude
d'oscillation (gp) au cours de la mesure. La figure 4.6 présente les résultats de la mesure de Q-1
(figure 4.6 a)) et de sa décomposition en ses deux composantes, transitoire (figure 4.6 b)) et
isotherme (figure 4.6 c)) lors de mesures effectuées dans un échantillon homogénéisé puis
recuit 100 heures a 520°C (échantillon L), qui présente une transformation directe de 'austénite
en martensite.

Une dépendance de Q-! en fonction de I'amplitude est observée sur la mesure de Q-lisoth, OO
celui-ci augmente avec l'amplitude €g et sur Q-11; ol c'est l'effet inverse qui se manifeste. Ce
comportement est assez proche de ce qui a ét€ mesuré par Stoiber dans le Cu-Zn-Al (Stoiber,
1993), toutefois, l'effet de 'amplitude de mesure est beaucoup plus faible dans le NiTi que
dans le Cu-Zn-Al.

() Ce type de mesure est appelé mesure 2 T =0.
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50— Q!=*103

Figure 4.9 Q-! mesuré a differentes amplitudes d'oscillation dans l'alliage SE ayant subi un
traitement double de 100 heures & 520°C: a) O 101, b) 0117, ¢) O 1isoth-

4.5.2 Décomposition de Q! dans le cas de la transformation multiple

Des mesures 2 T =0 ont été effectuées dans le but de mettre en évidence la cinétique de
transformation par la composante transitoire ainsi que de caractériser la microstructure et les
mécanismes de transformation en étudiant la composante statique. La figure 4.10 montre la
variation des composantes statique et transitoire de Q-! au cours de la transformation multiple
dans un échantillon de type A.

Ces mesures montrent que la composante statique de Q! augmente lors de la transformation en
phase R (10°C) sans passer par un maximum et qu'elle continue d'augmenter de fagon réguliere
entre 10°C et -50°C ou elle atteint un maximum, avant de diminuer de fagon réguliére. Ceci n'est
pas le cas de la composante transitoire. En effet, il apparait au cours de la transformation R un
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premier maximum, suivi d'un plateau, entre -20 et 0°C. Puis Q-l1; augmente & nouveau pour
atteindre, entre -25°C et -40°C, un palier avant d'atteindre son maximum & -50°C soit exactement

a la température du pic Ma.
10 Q-l * 103 30 1 3
T g = 107 Q" isoth 10
25 gg= 10"
7.5
20 -
5 - 15 ~
10 -
2.5
5
0 T = 1 0 T T 1
-100 -50 0 50 _100 -50 0 50
Température [°C] Température [°C]

Figure 4.10 Mise en évidence des composantes transitoire (Q-17;) et isotherme (Qisotn=0) du
FI au cours de la transformation multiple dans un échantillon de type A.

Ces mesures ont également été réalisées dans les échantillons de type C et K, en utilisant trois
amplitudes de déformation au cours des mesures, et sont reportées sur la figure 4.11. Seul les
résultats concernant la composante transitoire sont présentés car la composante statique ne
permet pas de mettre en évidence la transformation multiple et n'apportent pas d'éléments
permettant la caractérisation de la transformation. Ces mesures sont comparables a celles qui
sont présentées sur la figure 4.9 pour I'échantillon de type L.
La comparaison des figures 4.5 et 4.11 démontre que la transformation multiple est observée
par la mesure de Q! et Q-11; dans les deux cas A et C, bien que dans ce dernier cas, le pic soit
treés petit, et que sa présence soit plus évidente sur la mesure de résistance électrique que sur
celle de Q1.
D'autre part, les figures 4.9 et 4.11 démontrent que le frottement interne transitoire est
important essentiellement au cours des transformations de phase, qu'elle soit de type A->R ou
R->M, et que le maximum atteint au cours de cette derniére transformation est toujours plus
| élevé. Cette décomposition de Q! permet effectivement d'obtenir une composante sensible 2 la
| transformation et non perturbée par le pic de relaxation comme le montre le niveau de Q-ly,
puisque celui-ci retombe & une trés faible valeur aprés la transformation, ce qui n'est pas le cas
de Q Ly o (figure 4.10).
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Les résultats présentés sur la figure 4.9 ont été obtenus au cours de la transformation directe de
l'austénite en martensite et montrent comme cela a déja été dit que l'influence de o (g9 = 0p/G)
est nulle. Par contre, l'influence de o sur la transformation R est clairement démontré par les
résultats obtenus dans les échantillons de type A et C, o Q-!1y augmente lorsque I'amplitude de
l'oscillation diminue. Si ce phénoméne est clair pour ces deux échantillons, cela n'est plus le cas
avec I'échantillon de type K, pour lequel cet effet n'est plus observé (figure 4.11). Dans le cas
des transformations M; et M3 (figure 4.11), le niveau de M; dans I'échantillon de type C
semble avoir une dépendance identique a celle de la phase R alors que M2 ne montre pas cette
dépendance, et que méme dans le cas de la transformation M1, cette dépendance n'est pas
observée dans 1'échantillon de type A. La dépendance de Q-!1, en fonction de l'amplitude de
mesure est donc difficile a établir & partir de ces mesures et davantage de résultats sont
nécessaires pour établir un lien entre I'amplitude de déformation et Q!
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Dans le cas de Q-1 il est intéressant de remarquer que, contrairement 3 ce qui a été mesuré
dans le Cu-Zn-Al par Stoiber (Stoiber, 1993), il n'y a pas de maximum observable au cours de
la transformation (figures 4.9 et 4.10). Q-lisoth augmente de fagon monotone au cours des
transformations successives, et il n'est pas possible de séparer I'augmentation de la contribution
liée aux effets de relaxation de celle liée a I'évolution microstructurale. En effet, dans l'intervalle
de température au cours duquel apparait le pic de relaxation, Q-lisotherme peut étre décomposé de
la fagon suivante:

-1 -1 -1 -1
Qisoth = QTP + Qim + QRelaxation 4.7)
o Q 1 Rejaxation €St largement supérieur aux deux autres composantes.
4.6 Mesure d'un épaulement en ATD et apparition de la phase R

Ce paragraphe a pour but de clarifier l'interprétation de I'épaulement sur le flanc haute
température d'un pic d'ATD comme étant liée a la présence de phase R. Cette interprétation a
souvent été effectuée au chapitre précédent et mérite une confirmation expérimentale.

La figure 4.12 montre la superposition d'une mesure ATD, avec les mesures de Q-1, f et R dans
un échantillon recuit a 900°C + 520°C + 900°C. Les courbes obtenues par I'ATD et par la
mesure de Q-! sont similaires. En effet, ces deux mesures font apparaitre, au chauffage comme
au refroidissement, un pic de transformation qui posséde un épaulement sur son flanc haute
température. A partir de ces deux seules mesures, il est impossible de déterminer si
effectivement cet épaulement est lié a l'apparition de phase R. En revanche, la mesure de la
résistance électrique montre 1'apparition de deux maxima moins marqués que dans les deux
mesures précédantes, mais qui apparaissent aux mémes températures que les maxima observés
sur la courbe ATD, alors que les maxima correspondants mesurés par Q-! sont légérement
décalés vers les basses températures. La résistance augmente donc au cours de la
transformation. Celle-ci augmente mé€me bien avant l'apparition de traces de transformation sur
les courbes d'ATD et de Q-1, environ 50°C plus haut, ce qui peut étre expliqué par des effets
prémartensitiques (phase incommensurable présente avant Rg). L'augmentation de la résistance
est uniquement observé lorsqu'il y a apparition de phase R, ce qui confirme le lien entre
l'apparition de cet épaulement et la phase R. Quant 4 la mesure de la fréquence, elle fait
apparaitre deux variations nettes de 1'évolution de la fréquence se situant aux mémes
températures que les maxima observés sur la résistance et I'ATD, démontrant ainsi la sensibilité
de cette mesure a la fois a l'apparition de la phase R et de la martensite.

Ces mesures confirment donc que l'observation par ATD d'un épaulement sur le flanc haute
température du pic de transformation martensitique est lié a la phase R. Par ailleurs cette mesure
montre, comme cela a été dit plus haut, que les pics mesurés en frottement interne sont décalés
en température par rapport aux pics mesurés en ATD.
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Figure 4.12 Caracteérisation de la transformation dans un échantillon de type A ayant subi un
traitement d'homogénéisation supplémentaire.

4.7 Discussion

Les mesures effectuées sur des échantillons dont les séquences de transformation sont tres
différentes, ont permis de mettre en évidence les effets de la transformation R et M sur les
grandeurs mesurées simultanément et ont montré que lorsque la transformation multiple se
manifeste, elle est observable sur les différentes grandeurs physiques qui sont mesurées
simultanément (figure 4.4). Ceci n'est pas le cas dans les mesures reportées par Stroz, qui a
également observé I'apparition de trois pics par la mesure de Q-1 au cours de la transformation
martensitique dans un alliage Ti-51at.% Ni. Elle observe 1'augmentation de la résistance au
cours du premier pic et la diminution lors du troisi¢eme pic, mais n'a pas observé la diminution
de la résistance électrique lors du second pic de Q-! (Stroz, 1988). D'autre part, les mesures de
Q-1 au cours de la transformation multiple ont montré que celle-ci disparait aprés 10 cycles, ce
qui n'a pas été observé au cours de cette étude.

La décomposition de Q-1 en deux composantes, l'une statique et 1'autre transitoire a permis de
constater que seule la composante transitoire fait apparaitre clairement les pics liés a la
transformation de phase, qu'elle soit multiple ou non (figure 4.11). Ceci signifie que le
changement de microstructure ne contribue pas aux pics de Q-1 mais influencent le fond ou le
niveau moyen de celui-ci (Q-liso).

La mesure de la composante transitoire, dans quatre échantillons, présentant des séquences de
transformation différentes, n'a pas mis en évidence de tendance claire quant 4 son évolution au
cours de chaque transformation, méme si l'influence de 'amplitude d'oscillation a été mise en
évidence sur la transformation R, pour les échantillons A et C.

Par contre, I'observation de l'évolution de Q-! au cours des transformations inverse dans ces
quatre échantillons a mis en évidence une évolution claire du niveau de Q-! dans la martensite.
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Lorsque I'échantillon est trempé de 900°C, le pic de relaxation n'apparait pas et le niveau de Q-1
dans la martensite est le plus faible. Un traitement a 520°C de 0.5 heure suffit a faire augmenter
ce niveau, et si le niveau de Q-! dans la martensite est mesuré apres le pic de relaxation lors du
chauffage, une trés nette évolution de celui-ci apres les différents temps de recuit a 520°C est
observée. La diminution de Q-! avec le temps de recuit peut &tre expliquée par une diminution
de la mobilité des interfaces M-M, des dislocations ou des défauts de transformation. Ceci peut
étre expliqué par la croissance des précipités qui absorbent les lacunes structurales (disparition
des ancreurs) ou par la ségrégation de celles-ci sur les défauts, provoquant une forte diminution
de leur mobilité. Les dislocations peuvent également étre bloquées par les précipités. Par
ailleurs, des mesures effectuées par Wu montrent que la croissance de ces précipités provoque
un durcissement de la matrice (Wu, 1991), ce qui agirait également dans le sens d'une
diminution de la mobilité des défauts et donc d'une diminution de Q-1.

En conclusion, la résistance électrique est une mesure indispensable a la caractérisation de la
transformation multiple, qui se manifeste par 1'apparition, simultanément aux trois pics mesurés
par ATD, de trois stades de variation.

Bien que l'exploitation des résultats de la mesure de Q-! dans le cadre de la transformation M et
M3 soit difficile, essentiellement & cause de la présence d'un pic de relaxation, l'interprétation
des mesures réalisées lors de la transformation inverse démontre que la microstructure des
échantillons évolue lorsque le temps de recuit a2 520°C est augmenté, et que cette €volution se
manifeste par une diminution de la mobilité des défauts. Cette évolution est bien interprétée en
termes d'apparition de précipités et de durcissement de la matrice lors de la prolongation du
recuit.
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CHAPITRE 5 Etude par microscopie électronique en
:ytansmission de la microstructure de 1'alliage nickel-
itane

"Que l'importance soit dans ton
regard, non dans la chose regardée."

(André Gide, Les nourritures terrestres)

Ce chapitre a pour but de décrire la microstructure des échantillons provenant de I'alliage étudié
apreés un traitement thermique unique ou double. La premiére partie de ce chapitre est consacrée
a l'influence du traitement thermique unique sur la microstructure du fil étudié. Le temps de
recuit est maintenu constant (30 minutes), tandis que la température varie entre 350°C et 900°C.
La seconde partie du chapitre se concentre sur la description de la microstructure dans des
échantillons qui présentent une transformation multiple, que ce soit apres un traitement unique
dont le temps de recuit est prolongé ou dans le cas de traitements thermiques doubles.

La fin de ce chapitre est consacrée a 1'étude détaillée, par microscopie in-situ, de la
transformation de phase multiple, dans un échantillon recuit & 900°C + 520°C.



Chapitre 5 - Microstructure aprés traitements thermiques

5.1 Effet d'un traitement thermique unique

L'influence de la température de recuit sur la microstructure des échantillons est présentée dans
le premier paragraphe alors que 1'étude de la microstructure de I'échantillon aprés un traitement
d’homogénéisation fait I'objet d'un paragraphe particulier de par son importance en tant que
microstructure de départ pour tous les traitement doubles. De méme l'influence du temps de
traitement sur la microstructure est présentée pour échantillon recuit a 520°C car dans ce cas,

aprés un certain temps de traitement, la transformation observée en ATD est multiple (figure
3.24).

5.1.1 Microstructure aprés un traitement unique de 30 minutes

La figure 5.1 montre 1'évolution de la microstructure en fonction de la température de recuit.
Ces recuits sont effectués de fagon standard, c'est-a-dire que le traitement, qui dure 30 minutes
sous un flux d'argon, est suivi d'une trempe dans de I'eau a température ambiante.

Figure 5.1 Micrographies (MET) montrant la structure des échantillons aprés un recuit de 30
minutes sous argon a: a) 450°C, b) 500°C, ¢) 550°C et d) 650°C, suivi d'une trempe.

La figue 5.1 a) permet de constater que les grains sont nanocristallins (taille moyenne de 32.6
nm), et que leur taille augmente déja trés nettement lorsque la température de recuit passe a
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500°C, puisque leur taille moyenne atteint 58.6 nm. Cette augmentation est encore plus
manifeste sur les deux micrographies suivantes (c) et (d) ou la taille des grains atteint 230 nm
apres le traitement a 550°C et plus d'un micron aprés le traitement a 650°C(),

5.1.2 Microstructure aprés un traitement d'homogénéisation

La figure 5.2 présente la microstructure de I'alliage apres un traitement d'homogénéisation de
30 minutes & 900°C. Dans cet état, l'alliage est formé de trés grands grains (>50um) et ne
contient que trés peu ou pas de dislocations. Des précipités, dont la taille varie entre 0.2 pm et
quelques microns sont observés. Ces précipités, identifiés comme étant de type TiaNi, ont un
point de fusion & 984°C (§1.5.1), et sont donc stables lors du traitement a 900°C. Ils sont
observés apreés tous les traitements, méme dans le matériau tel que regu. Ils ne sont donc pas le
résultat d'une précipitation qui aurait lieu au cours du traitement lui-méme, mais sont plus
probablement liés au procédé de fabrication. Ces précipités sont peu nombreux et distribués de
facon trés aléatoire.

Figure 5.2 Micrographie (MET) montrant la microstructure de l'échantillon apres un
traitement d'homogénéisation a 900°C, avec la présence de précipités de type NiTi.

(1) Dans ce dernier cas, la taille moyenne des grains n'a pas pu étre mesurée de fagon statistique, le grandissement
minimal utilisé en MET (11500x) étant déja trop élevé pour le permettre.
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5.1.3 Influence du traitement a 520°C

Une étude de 'effet du temps de recuit & 520°C, sans le traitement d'homogénéisation, a été
effectuée par ATD (chapitre 3, §3.4.4), et a montré qu'un traitement unique a 520°C prolongé
au-dela de 30 minutes, permet également de faire apparaitre la transformation multiple (figure
3.24). La figure 5.3 présente, dans le cadre de cette étude, I'évolution de la microstructure en
fonction du temps de recuit.

Figure 5.3 Micrographies (MET) montrant
l'évolution de la microstructure lorsque le temps
de recuit a 520°C estde: a) 05 h,b) 2 h, ¢) 3 h,
d) 42 h et e) 100 heures, sans traitement
d'homogénéisation.

Ces micrographies mettent en évidence tout d'abord une évolution de la taille moyenne des
grains, qui passe de 76 nm aprés 0.5 heures a 246 nm aprés 10 heures (figure 5.4). Entre 10
heures et 42 ou 100 heures de traitement, la taille des grains augmente trés fortement pour
atteindre une valeur supérieure a 2 microns.
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D'autre part, ces micrographies mettent en évidence des stades de restauration successifs pour
lesquels la taille des grains croit sans qu'il n'apparaisse de défauts ou de précipités (a),b).c)),
tandis que les deux derniéres micrographies montrent que la taille des grains atteint une valeur
limite, et que de nombreuses dislocations sont présentes (d) et €)). Ces deux derniéres images
montrent également la présence de précipités, qui ne sont pas de type NiTip. La détermination
de la nature de cette précipitation a été effectuée par diffraction électronique et mesures EDS.
Ces résultats sont reportés au paragraphe 5.3.2.

20009 Taille moyenne [nm]
1500 -
1000 -
500
0 ' ' '
0.1 ! 1 0

Temps de recuit a 520°C [h]

Figure 5.4 Evolution de la taille des grains en fonction du temps de recuit a 520°C.
5.2 Effet d'un traitement thermique double

Ce paragraphe décrit d'abord la microstructure des échantillons présentant une transformation
multiple apres différents traitements doubles. Puis 'étude se concentre sur la microstructure de
I'échantillon recuit a 900°C + 520°C puisque c'est dans ce cas que la transformation multiple est
la plus reproductible. L'évolution de la microstructure en fonction du temps de recuit lors du
second traitement & 520°C est décrite en détail car la transformation multiple disparait lorsque ce
temps dépasse 2 heures.

5.2.1 Evolution de la microstructure en fonction du second traitement

La figure 5.5 montre les différentes microstructures obtenues aprés un traitement thermique
double. La microstructure de 1'échantillon ayant subi un traitement a 900°C + 650°C n'est pas
présentée dans le cadre de cette étude, car elle est identique a celle qui est observée directement
apres le traitement d'homogénéisation, c'est-a-dire qu'elle reste inchangée.

Ceci n'est pas le cas dans les autres échantillons, pour lesquels la température du second
traitement se situe entre 350°C et 550°C. Dans ces échantillons, il apparait d'abord une trés fine
précipitation, qu'il est difficile de mettre en évidence.
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Seule une image réalisée en champ sombre (figure 5.5 a)) permet de la visualiser. Les deux
micrographies a) et b) de la figure 5.5 mettent davantage en évidence I'effet des précipités sur la
matrice que les précipités eux-méme.

Figure 5.5 Micrographies (MET) montrant l'évolution de la microstructure en fonction de la
température du second recuit: a) 350°C, b) 400°C, ¢) 450°C, d) 500°C, e) 520°C f) 550°C . Le
temps de recuit est de 30 minutes. Les images a) et e) ont été réalisées en champ sombre.

En effet, le champ de contrainte, dans la matrice, li€ a la présence d'un précipité fait apparaitre
un contraste semblable a celui d'un grain de café, dont la taille est de quelques nanometres. Ce
type de contraste est lié & la déformation locale des plans de la matrice par la présence du
précipité cohérent. Lorsque la température du second recuit passe a 450°C (figure 5.5 ¢)), la
précipitation est plus clairement mise en évidence par l'apparition de contrastes en forme de
disques ou de cigares. Ces régions en forme de cigare apparaissent trés clairement dans les cas
ol le second recuit est effectué a S00°C, 520°C ou 550°C (figure 5.5 d), e) et f)). Cette forme
correspond en fait & des précipités dont la forme est une sphéroide aplatie®. Dans le cas 900°C
+ 450°C, le contraste a 'intérieur de ces disques ou cigares n'est pas régulier ni homogéne, et
des observations a plus fort grossissement ont permis de montrer qu'un contraste (disque ou

(2) Sphéroide aplatie est la traduction littérale de "Oblate Spheroid”. Une telle figure géométrique consiste en une
ellipsoide de révolution, obtenue par la rotation d'une ellipse (de demi axes a; et a3 , ap>a3) autour de son axe aj3.
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cigare) n'est pas di a un seul précipité, mais a la présence de plusieurs petits précipités trés
proches les uns des autres, qui ont eux-mémes la forme décrite plus haut.

LLa figure 5.5 e) prise en champ sombre a pour effet de mettre en évidence deux catégories de
précipités qu'il n'est pas aisé€ de voir en champ clair, c'est-a-dire les deux familles de précipités
qui sont sur les plans du type [111]g, dont 'orientation est presque paralléle au plan de la lame
mince. Ces deux familles de précipités apparaissent en blanc. Cette image met également en
évidence deux familles de précipités qui apparaissent comme des cigares, dont le contraste est
noir. Les quatres famille qui croissent sur les quatres types de plans [111]g, sont donc visibles.
Les observations en champ clair ne permettent généralement pas de mettre en évidence
simultanément les quatre familles de précipités, alors que cette image les montre clairement.
Cette image montre en outre que parmis les deux familles de précipités qui se trouvent en
condition de diffraction (contraste blanc), il apparait des précipités dont seul le bord est en
condition de diffraction et d'autres dont la totalité du volume diffracte.

La répartition des précipités a l'intérieur d'un grain n'est pas homogéne. Comme le montre la
figure 5.6, réalisée dans un échantillon recuit 2 900°C + 450°C, les précipités sont plus petits et
leur densité est plus grande prés des joints de grains qu'a l'intérieur du grain. Ceci peut étre
expliqué par une nucléation favorisée aux joints de grains, qui influencent l'enthalpie de
formation des précipités en provoquant une diminution de 1'énergie de surface (Adda, 1978), et
par une influence mutuelle entre les précipités (effet d'interaction) qui peut tendre a limiter la
croissance de ceux-ci (Khachaturyan, 1989).

. AT

Figure 5.6 Répartition des précipités a l'intérieur de deux grains adjacents. La condition de
diffraction ( g ) est la méme dans les deux grains. Les précipités sont plus petits et plus denses
pres du joint de grain que dans le grain lui-méme. L'échantillon a subit un traitement a 900°C +
450°C.

Comme cela a été dis plus haut, la géométrie des précipités est une sphéroide aplatie. Pour
décrire cette forme, il suffit de connaitre sont diamétre c ainsi que son épaisseur a. L'évolution
de la taille des précipités en fonction de la seconde température de traitement est reportée dans le
tableau 5.1. La figure 5.7 montre quant a elle I'évolution du rapport c/a.
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Tableau 5.1 Evolution de la taille des précipités en fonction de la température du second
recuit. Le rapport c/a représente le rapport de 1'épaisseur au diameétre du précipité.

Cmoy. [0m] | amoy. [nM] | Cmoy/amoy
900°C + 350°C 11 6 1.8
900°C + 400°C 47 15 3.1
900°C +450°C 67.5 16.5 4.1
900°C + 500°C 142.5 20.25 7
900°C + 520°C 320 41 7.8
900°C + 550°C 471 44 8 10.5

L'évolution de la taille des précipités (rapport c/a), dans la gamme de température et pour le
temps de recuit étudié, peut Etre approximée par une loi exponentielle du type c/a « exp{-E/kT},
ou E représente une énergie d'activation de la croissance, typique des mécanismes
thermiquement activés. Cette évolution met en évidence une croissance plus rapide du précipité
sur les plans {111}g, que dans les directions <111>g,. Le précipité a donc tendance a s'étendre
plutdt qu'a s'épaissir.

12

c/a

0
300 350 400 450 500 550 600
Température du 2&me recuit [°C]

Figure 5.7 Evolution du rapport c/a, décrivant le rapport entre le diametre et l'épaisseur du
précipite.

5.2.2 Evolution de la microstructure en fonction du temps de recuit a 520°C
aprés homogénéisation

Les résultats présentés dans le chapitre 3 (figure 3.21) ont montrés que lorsque le temps du
second traitement & 520°C augmente, la transformation multiple se modifie, avant de disparaitre.
La caractérisation de 1'évolution de la microstructure apres ces différents traitements est donc
importante pour mettre en évidence les liens entre la microstructure et la transformation multiple.
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Les images de la figure 5.8 montrent que la forme des précipités ne varie pas avec le temps de
recuit a 520°C, puisque méme aprés 100 heures de recuit, ils apparaissent encore comme des
cigares, et conservent les méme relations d'orientation cristallographiques avec la matrice.

Figure 5.8 Micrographies (MET) montrant
l'évolution de la microstructure en fonction
du temps de recuit a 520°C apres
homogénéisation: a) 0.5, b) 0.7, c) 2, d) 42
et e) 100 heures.

Par contre, la taille de ces précipités augmente, en effet, aprés 2 heures de traitement, ceux-ci
ont une taille qui est de l'ordre de 600 a 800 nanometres, alors qu'apres 42 heures, leur taille est
de l'ordre de 1 & 2 microns. Cependant, la principale évolution ne concerne ni la structure, ni la
forme des précipités, bien que leur taille change, mais l'apparition de dislocations. En effet,
aprés deux heures de traitements, des dislocations apparaissent (figrue 5.8 c)). Celles-ci se
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trouvent dans les régions éloignées des précipités, qui sont les régions d'un grain situées
suffisamment loin des précipités pour qu'elles ne subissent pas l'influence du champ de
contrainte lié a ceux-ci. Ces dislocations ne sont donc pas ancrées sur les précipités et ne sont
pas non plus des dislocations d'interface. Ceci n'est plus le cas aprés 42 heures ou 100 heures.
En effet, I'image 5.9 montre clairement la présence de dislocations d'interfaces (fleches 2 et 3),
qui sont apparues lors de la croissance du précipité. Alors que ces dislocations apparaissent, la
densité de dislocation dans les régions plus éloignées du précipité (fleche 1) augmente.

Figure 5.9 Mise en évidence de dislocations arrangées autour d'un précipité, apres un
traitement a 900°C+520°C pendant 100 heures.

5.3 Précipitation

Le paragraphe précédent (§5.2) a mis en évidence que, dans les échantillons qui ont subi un
traitement thermique double et qui présentent une transformation multiple, des précipités
apparaissent. Ce paragraphe a pour but de déterminer la nature de cette précipitation (§5.3.1).
L'étude de I'effet d'un traitement thermique & 520°C de durée variable (§5.1.3) avait également
fait apparaitre un phénomeéne de précipitation dont la nature est décrite au paragraphe 5.3.2,
dans le cas d'un traitement a 520°C de 100 heures.

5.3.1 Précipitation aprés un second traitement thermique

La figure 5.10 montre les diffractions électroniques effectuées dans un échantillon recuit a
900°C + 520°C, pour des axes de zones de type <1115, <102>, <115> et 310> de la matrice NiTi,
c'est-a-dire de la structure B,. Ces diffractions ont été effectuées en plagant le diaphragme de
sélection d'aire de fagon a ce que celui-ci contiennent de la matrice et au moins un précipité. Ces
diffractions montrent clairement qu'il apparait des taches supplémentaires liées 2 la présence de
ces précipités. Ces diffractions expérimentales sont identiques & celles obtenues par Saburi
(Saburi, 1986b) ou Tadaki (Tadaki, 1986), qui ont déterminé la structure cristallographique de
ces précipités (annexe B). La comparaison des diffractions expérimentales avec des diffractions
simulées A partir des structures proposées par Tadaki et Saburi, fait apparaitre que celles-ci
correspondent & la superposition des axes de zones cités plus haut avec les axes de zone [111],
[-100], [311] et [211] de la structure Ni4gTi3, respectivement.
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La projection des mailles des structures austénitique (B7), phase R, phase X et NigTiz, les
diffractions simulées ainsi que les parameétres utilisés pour effectuer ces simulations sont
présentés en annexe C. Il resort de cette comparaison que les deux structures proposées par
Saburi (phase X) et Tadaki (NigTi3) permettent d'indexer les diffractions expérimentales de la
figure 5.10. Ces structures sont donc équivalentes et les précipités qui sont observés aprés un
traitement thermique double, quelle que soit la durée du second traitement, sont ainsi identifiés
comme étant de type NigTis.

[111] B [102] B, [115] B
[111] NigTis3 [-100] NigTis3 [311] NigTis

Figure 5.10 Micrographies (MET) en diffraction, décrivant
les relations d'orientations cristallographiques entre la matrice
NiTi et les preécipités de type NigTiz. Ces diffractions ont été
réalisées dans un échantillon recuit a 900°C + 520°C, les
orientations relatives de la matrice et du précipité sont notées
sous les images de diffraction.

[310] B,
[211] NigTij

5.3.2 Précipitation aprés un traitement unique a 520°C de longue durée

L'apparition de précipités apreés un traitement thermique prolongé a 520°C sans
homogénéisation préalable a été établie au paragraphe 5.1.3. La micrographie de la figure 5.11
est une image de la microstructure observée dans un échantillon recuit & 520°C pendant 100
heures. Sur cette micrographie, les précipités sont numérotés de 1 a 5 et l'identification de
chacun d'entre eux a été réalisée, d'une part par analyse chimique (EDS) et d'autre part par
diffraction €lectronique.

Les résultats des analyses chimiques, effectuée par EDS ( Energy Dispersive Spectroscopy) au
cours d'une observation par MET sont données dans le tableau 5.2. Les compositions idéales
des précipités sont également reportées dans ce tableau avec le résultat de la détermination
définitive de la structure de chaque précipité. Le facteur % donne une idée de la qualité de la
mesure, et doit étre, pour des conditions de mesure idéales, en-dessous de 2.5.
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Comme cela a été€ dit plus haut, pour arriver a ces résultats, il est indispensable d'utiliser les
diffractions électroniques pour réussir a identifier de maniére définitive la structure des
précipités. La figure 5.12 présente une diffraction effectuées, selon un axe de zone particulier,
dans les précipités 1, 2 et 3. Cette figure présente les diffractions expérimentales (1, 2 et 3) ainsi
que les diffractions qui ont servi a leur identification (1', 2' et 3'). L'identification de la
structure de chaque précipité ne s'est pas limitée a I'utilisation d'un seul axe de zone, mais au
moins trois axes de zones ont ét€ identifiés pour chaque précipité.

Figure 5.11 Précipités observés dans un échantillon recuit a 520°C pendant 100 heures. La
nature de ces précipités a été déterminée par analyse chimique et diffraction électronique (tableau
52)

L'identification des diffractions a été effectuée dans le cas des précipités 1 et 3 a l'aide de
comparaisons avec des simulations, alors que, comme la structure de la phase Ni3Tiz n'est pas
connue, la diffraction obtenue dans le précipité 2 n'a pas pu étre comparée a une telle
simulation.,

Tableau 5.2 Résultats des analyses chimiques effectuée par EDS, et résultats de
l'identification de la structure des précipités. La structure finale a été déterminée en tenant
compte des résultats de diffraction électronique.

No du précipité | Ti [% at.] Ni [% at.] X Structure
Compositions idéales

42 .86 57.14 NigTij3

40 60 NizTip

66.66 33.33 NiTip

Résultats expérimentaux

1 64.84 35.16 3.28 NiTi;
2 41.24 58.76 1.99 Ni3Tip
3 4143 58.57 2.2 NigTi3
4 40.57 59.43 2.3 Ni3Tip
5 40.66 59.34 2.22 NigTi3
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Clest grace a une comparaison de celle-ci avec des résultats expérimentaux obtenus par Nishida
que cette derniére a pu étre identifiée comme étant liée a la présence de la phase Ni3Tiz (Nishida,
1987).

[112] NiTi;

DY EE TN EEN
ses@ense@ =

Figure 5.12 Diffractions effectuées dans les précipités 1, 2 et 3 de la figure 5.11. Les axes de
zones ont été identifiés par comparaison avec des simulations (1' et 3') ou avec une diffraction
expérimentale effectuée par Nishida dans la structure Ni3Tiz. La diffraction expérimentale de
Nishida (2') a été redessinée a partir de la diffraction publiée dans leur article, pour des raisons
de qualite.

5.3.3 Influence des précipités sur la matrice NiTi

Un des effets li€ a la présence des précipités est de modifier localement I'équilibre de la matrice
avec notamment l'apparition de contraintes internes localisées a l'interface entre le précipité et la
matrice. L'existence de ces contraintes est clairement mise en évidence sur la figure 5.5 b). En
effet, sur cette image, les précipités ne sont pas directement observables, mais, comme cela a
déja été mentionné, 1l apparait des contrastes qui sont identiques a des grains de café. Ces
contrastes sont liés 4 une déformation locale des plans de la matrice, qui est due aux différences
de parameétre de réseau entre la structure des précipités et celle de la matrice. Lorsque cette
différence n'est pas accomodée par l'apparition de dislocations et lorsqu'il existe des relations
cristallographiques entre les deux structures, les précipités sont dits cohérents et il apparait des
contraintes liées a la déformation locale nécessaire pour qu'il y ait correspondance entre les
plans de chacune des deux structures. La MET met ainsi en évidence l'effet du précipité sur la
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matrice plut6t que le précipité lui-méme. Cet effet est couramment observé lorsque les précipités
sont trés petits (<0.2um) (Edington, 1975).

Dans le cas de précipités plus grands comme ceux qui sont observés dans I'échantillon recuit 2
900°C + 520°C, la figure 5.13 mets en évidence I'existence de ces contraintes. Pour réaliser de
telles images, il faut se placer en condition d'observation cinématique, et faire varier le vecteur
d'excitation sg défini au chapitre 2. Les images de la figure 5.13 ont ainsi été obtenues en
variant de moins de | degré I'angle d'incidence du faisceau électronique. Cette méthode révéle
ainsi la présence de déformations locales autour des précipités.

240 nm

i r—

Figure 5.13 Mise en évidence des contraintes liées a la présence d'un précipité par une série
de micrographie effectuées avec un sg décroissant. L'effet de la contrainte est visualisé par
l'apparition d'un contraste foncé.

La série de diffractions permet de voir que la série de micrographies a été effectuée avec des
déviations décroissantes (s5<s4<s3<s3), en partant d'une condition cinématique.
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5.3.4 Interface matrice précipité observée en HREM

Les deux images suivantes ont été réalisées en microscopie électronique en transmission & haute
résolution, afin de mettre en évidence l'interface entre la matrice et un précipité. La premiére
image (figure 5.14) a été effectuée selon un axe de zone de type <102>g,. L'image dans la partie
de la matrice ne permet de distinguer qu'une seule famille de plans, correspondant a des plans
de type (100)g,. Les autres plans ({1-20}g,) ne peuvent pas étre observés car leur distance
interplanaire est inférieure a la limite de résolution du microscope (d1-20=1.341A). Les
diffractions qui se trouvent sur l'image sont des diffractogrammes de I'image, obtenus en
effectuant numériquement une transformée de fourrier d'une région particuliére de l'image
expérimentale. De cette fagon, il est possible de déterminer avec exactitude les régions de
I'image d'ott proviennent les réflections de la matrice ou du précipité. Dans ce cas, la région
supérieure de l'image est le précipité, tandis que la région inférieure est formée par la matrice
nickel-titane.

Figure 5.14 Image HREM selon un axe de zone de type <102>g, L'interface matrice-précipité
est indiquée par une fleche blanche. La ligne blanche indique un plan de la matrice et sa
continuité dans le précipite.

Cette image (figure 5.14) permet de constater qu'il existe une correspondance entre les plans de
la matrice et ceux du précipité. La ligne blanche, dessinée de fagon a suivre un plan de la
matrice, permet de constater qu'il n'y a pas de déviation entre ce plan et le plan correspondant
du précipité. L'image suivante (figure 5.15), a été réalisée selon un axe de zone de type
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<101>B,. Comme précédemment, les diffractions indiquées ont été obtenues en effectuant une
transformée de fourrier d'une région de 1'image. Le précipité se trouve dans la moitié droite de
la micrographie alors que la matrice occupe la moitié gauche. L'interface est indiquée par une
fleche, et les traces de deux plans correspondants ont été marquées, dans la matrice par la ligne
| et dans le précipité par la ligne 2. Il est clair que, bien qu'il y ait une correspondance unique
entre les plans de la matrice et du précipité, ceux-ci ne restent pas parfaitement alignés. La
rotation relative de ces plans, estimée par I'angle entre les lignes 1 et 2, est de l'ordre de 3°.

Figure 5.15 Image HREM selon un axe de zone de type <101>p,. L'interface matrice-
précipité est indiquée par une fleche blanche.

Finalement, ces deux images ne mettent pas en évidence de dislocations d'interface qui auraient

pu échapper aux observations effectuées en champ clair et confirment que les précipités sont
cohérents avec la matrice.

54 Mise en évidence de la séquence de transformation directe par microscopie
in-situ

Ce paragraphe présente les résultats de I'observation par MET in-situ de la transformation
martensitique lors du refroidissement. La premiére partie de ce paragraphe (§5.4.1) montre la
transformation de l'austénite tout d'abord en phase R puis le résultat de la transformation en
martensite. Le paragraphe suivant (§5.4.2) présente la morphologie de la phase R dans cet
échantillon, avant l'apparition de la martensite, qui est décrite au paragraphe 5.4.3.
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5.4.1 Phase R

Les images présentées sur la figure 5.16 ont été effectuées lors de 1'observation de la
transformation directe par MET in-situ.

" T=100°C/ 2=9°C

Figure 5.16 Mise en évidence par MET in-situ
de la nucléation de la phase R de fagcon
préferentielle autour des preécipités, suivie d'une
transformation complete en martensite.

Ces images montrent clairement que la phase R apparait tout d'abord, a 0°C, autour des
précipités (indiqués par des fleches blanches), pour s'étendre lorsque la température diminue,
comme le montre l'image a -30°C, de fagon homogene, a partir des précipités. A -60°C,
I'échantillon est presque complétement transformé en phase R, et 1'image effectuée a -147°C
montre ces mémes précipités lorsque la phase R s'est complétement transformée en martensite.
Les diagrammes de diffraction électronique effectués a différentes températures (figure 5.17)
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permettent de suivre la transformation comme elle vient d'étre décrite, puisque ceux-ci peuvent
étre indexés en utilisant soit la phase R, soit la martensite en fonction de la température a
laquelle la diffraction a été effectuée. Pour que l'indexation des diffractions a 8°C et -147°C soit
complete il faut tenir compte de la présence des précipités. En effet, & ces deux températures un
diagramme de diffraction correspondant a un axe de zone de la structure NigTi3 se superpose 2
celui de la phase stable.

La figure de diffraction obtenue a 8°C met clairement en évidence la présence d'un axe de zone
du type [111]g, (taches les plus fortes), auquel se superpose un axe de zone de type [001]g(®
(indiqué par les fleches blanches simples, et dont deux réflexions sont reliées a la tache
centrale). A cette figure de diffraction s'ajoute la présence de taches de diffraction provenant des
précipités NigTi3 orientés selon leur axe de zone [111] (fleches a double téte). La présence de
deux variantes parmis les précipités est observée, et une rangée systématique pour chaque
variantes est marquée par une ligne blanche et notée 1 ou 2 sur la diffraction.

=-30°C

Figure 5.17 Evolution de la présence des phases
en fonction de la température, observée en
diffraction électronique. (Pour les détails, voir le

texte)

(%) La structure rhomboédrique de la phase R est simulée a partir d'une maille hexagonale. L'axe de zone [00] Ihex
correspond alors a I'axe de zone habituellement nommé [111]hom-
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La seconde diffraction, effectuée a -30°C correspond & un axe de zone de type [311] de la phase
R. Quelques taches supplémentaires (quatre d'entre elles sont indiquées par des fléches
blanches) apparaissent et ne peuvent pas étre expliquées par la présence de la phase R. Celles-ci
sont certainement liées a la présence des précipités. Cette diffraction, effectuée selon une
orientation différente de la précédante, ne fais pas apparaitre de taches attribuables a la phase
austénite du nickel-titane, ce qui confirme que la transformation A -> R est compléte.
Finalement, la diffraction effectuée a -147°C montre que comme précédemment, il n'y a plus de
taches de diffraction liées a la phase austénitique et que la phase R a fait place a la martensite.
L'axe de zone indiqué par les fleches simples, est un axe [1-1-1] de la martensite. Les taches
qui sont marquées d'une fléche double correspondent quant 2 elles & un axe de zone de type
[100] de la phase NigTi3. Ceci atteste de la présence des précipités, sous leur forme originale.

5.4.2 Morphologie de la phase R

Le paragraphe précédant a mis en évidence l'apparition de la phase R de fagon préférenticlle
autour des précipités avant que celle-ci ne croisse dans tout I'échantillon. Sur l'image effectuée a
-60°C de la figure 5.16, le contraste de la phase R n'est pas le méme autour des précipités que
dans les parties qui sont un peu plus éloignées de ceux-ci.

Dans les régions qui subissent l'influence du champ de contrainte lié 2 un précipité, la phase R
montre une structure particuliére. La figure 5.18 met en évidence cette structure de la phase R
autour des précipités. La photo B a été reprise d'une séquence vidéo, son grandissement est
d'environ 50°000x. La taille caractéristique du précipité est comparable a celle du précipité de la
photo A.

Figure 5.18 Mise en évidence du détail de la morphologie de la phase R autour des précipités.
Ces deux images mettent en évidence le contraste triangulaire de la phase R et l'image B montre
qu'il est formé de deux variantes.

L'image A montre que le contraste de la phase R est semblable a un triangle dont la base serait
constituée par le précipité. L'image B montre, de fagon caractéristique, I'apparition de deux
variantes ou plut6t de deux paires de variantes correspondantes (CVP). Le maclage qui existe
dans une CVP est observable par |'alternance de régions sombres et claires. L'une des deux
paires de variantes, orientée selon la fleche 1, est présente de l'extrémité gauche du précipité
jusqu'a la moiti€ de celui-ci. Elle prend davantage de place que l'autre paire de variantes
(orientée selon la fleche 2) qui apparait a l'extrémité droite du précipité, Il est possible de
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retrouver le triangle caractéristique de lI'image A au point de rencontre des deux variantes. Ainsi
les images A et B sont caractéristiques du méme phénomeéne, c'est-a-dire de 1'apparition d'une
phase R orientée par les contraintes internes au voisinage du précipité qui sélectionnent les
variantes les plus favorables.

Dans les régions €loignées des précipités, dans le sens ol la matrice n'est plus déformée par les
contraintes internes liées a ceux-ci, la phase R ne montre pas un caractére particulier et sa nature
multi-variante est mise en évidence par des contrastes trés inhomogénes comme cela peut étre vu
sur la photographie, tirée d'un enregistrement vidéo, de la figure 5.19.

Figure 5.19 Détails de la morphologie de la phase R. Le premier stade de croissance est
terminé, l'apparition de la phase R se fait alors de fagon auto-accomodante, sans orientation
préferentielle (zone 2).

5.4.3 Phase Martensitique

La séquence de transformation précédente (figure 5.16) ne permet pas directement d'observer
I'apparition de la martensite. Néeanmoins, celle-ci peut étre observée en détail sur les images de
la figure 5.20. Ces images sont tirées d'une séquence vidéo, ce qui explique leur qualité
inférieure aux autres images présentées dans ce travail.

Ces images mettent en évidence (fleches noires doubles) la présence de deux précipités dans une
matrice de phase R, dont une partie est déja transformée en martensite (figure 5.20 A). Sur la
premiére image, le front des aiguilles de martensite est indiqué par des fleches blanches. Il faut
remarquer que ce premier contraste de martensite est apparu brusquement et a trés rapidement
atteint I'état observable sur I'image A. La martensite apparait par saut, ou par paquets, rendant
son observation trés difficile. Toutefois, en comparant les images A et B, qui ne sont prises
qu'a 2 secondes d'intervalle, il est clair que le contraste désigné par la fléche 2 s'est déplacé de
la droite vers la gauche, et qu'il y a apparition, a partir du précipité 2, d'un contraste en
aiguilles, celles-ci se dirigeant vers le bas de I'image.

Ce qui vient d'étre expliqué est également représenté schématiquement sur la figure 5.20, ol les
précipités sont représentés en gris, les aiguilles de martensite par des lignes noires et les fléches
correspondent aux fleches blanches des photos.
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09y A:T=-91°C B:T=-91°C

C: T=91°C
D:T=-94°C

Figure 520 Apparition et croissance de la martensite autour des précipités indiques par des
fleches noires doubles sur les photographies. La croissance de la martensite est indiquée par des
fleches blanches sur les images et noires sur les schémas. Pour plus de détails, voir le texte.
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Ce phénomeéne de croissance de la martensite, a partir du précipité 2, est identique a celui qui
avait déja été observé, au cours de cette expérience, lors de l'apparition des premiéres aiguilles
de martensite vers le précipité 1. L'image C montre qu'une position stable est alors atteinte,
mais que celle-ci évolue encore lorsque la température diminue (image D). Cette derniére image
montre encore que le front des aiguilles au-dessus du précipité 1 continue de se propager du
précipité en direction des parties plus épaisses de I'échantillon (fleche 1).

La microstructure finale est ainsi clairement visible sur I'image D, ol la martensite apparait
comme une succession de lamelles dont les contrastes sont noirs et blancs, et dont la croissance
s'est effectuée a partir des précipités. Les zones qui ne sont pas proches des précipités se sont
également transformées, mais ne révelent pas de telles caractéristiques.

La figure 5.21 montre en détail ce qui vient d'étre mentionné. Le contraste typique de la
martensite proche des précipités est illustré sur cette figure par la micrographie A, ol les
variantes partent des précipités (fleches 1 et 2) avant de se rejoindre. La fleche numéro 3 montre
également une zone ol la martensite posséde cette allure typique d'aiguille. La micrographie B
montre simultanément ce contraste (fleches 1 et 2) et le contraste de la martensite dans des
régions qui ne subissent pas l'influence des précipités (fleche 3).

A 3

Figure 5.21 Mise en évidence de deux types de contraste de la martensite, A: proche des
précipites, B: dans des régions plus éloignées.

5.5 Mise en évidence de la séquence de transformation inverse par microscopie
in-situ

La paragraphe précédant a confirmé que la séquence de transformation au cours de la
transformation multiple directe est A -> R -> M. Le but de ce paragraphe est de décrire le
retransformation de la phase martensitique jusqu'a la phase austénitique.

5.5.1 Disparition de la phase Martensitique

Les images de la figure 5.22 proviennent d'une séquence vidéo effectuée en microscopie in-
situ. La premiére de ces images montre I'état de la microstructure avant que la retransformation
n'ait débuté, a une température de -53°C. L'une des fleches blanches désigne le front de la
martensite (en bas a gauche) tandis que 1'autre désigne l'extrémité du précipité numéro 1. La
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condition d'observation utilisée est telle que la martensite ne montre plus le contraste en aiguille,
observé précédemment, mais que celle-ci apparait comme un fond noir.

Lorsque la température atteint -38°C, il est clair que le front de la martensite a reculé, mais
également qu'il apparait, proche de I'extrémité du précipité, un contraste plus clair provenant
des régions plus épaisses de I'échantillon (le contraste vient du haut de 1'image). Le contraste lié
a la martensite (noir) est toujours présent entre les précipités 1 et 2. A -24°C, le contraste
résiduel observé sur l'image précédante entre les deux précipités a disparu, 'image dont le
grossissement est plus faible que précédemment, montre clairement la présence de régions dont
le contraste est liés a la présence de martensite autour des précipités, tandis que les régions plus
éloignées de ceux-ci sont déja retransformées en austénite (contraste gris homogene). La suite
de la retransformation se déroule et a 0°C, les régions martensitiques qui entouraient les
précipités disparaissent et laissent la place a des régions indiquées par des fleches noires, dont le
contraste n'est pas homogene. Ce nouveau contraste est identique a celui qui a été observé lors
de l'apparition de la phase R (figure 5.16), et il est clair que la martensite s'est localement
retransformée en phase R. Les images a 6°C et 13°C attestent que la totalité de la martensite qui
se trouve proche des précipités se transforme en phase R. En continuant le réchauffement, la
totalité de la matrice se retrouve en austénite, derniére étape qui n'est pas montrée ici.

Cette séquence de retransformation permet par la seule analyse de ces images de définir la
séquence de retransformation comme étant la suivante:

Régions €loignées des précipités: M->A

Régions sous influence des précipités: M->R->A
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t =10:49:24 gy L t = 10:54:59

t=11:16:00 EE—" = 11:30:45

t=11:31:36

Figure 522 Séquence de retransformation de la martensite. Les fleches blanches indiquent la
martensite, tandis que les fleches noires indiquent la phase R. Cette séquence montre que la
retransformation a lieu de fagon directe (M->A) dans les zones loin des précipités et de fagon
indirecte (M->R->A) dans la zone d'influence du précipité.
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5.6 Discussion

Sans traitement d'homogénéisation

L'évolution de la microstructure dans des échantillons ayant subi un seul traitement thermique
montre que lorsque la température de recuit est inférieure a 500°C, il y a restauration partielle de
la microstructure et que la taille des grains augmente avec la température du recuit. Par contre
des 550°C, la recristallisation a lieu, et lorsque le traitement est effectué a 900°C, la
microstructure est constituée de grains trés grands, contenant trés peu de défauts. Seule la
présence de quelques précipités de TipNi est constatée.

L'évolution de la microstructure en fonction du temps de recuit, dans le cas d'un traitement a
520°C a montré qu'il y a restauration de la microstructure jusqu'a 3 heures de traitement, et que
lorsque le traitement est prolongé, il apparait une forte densité de dislocations ainsi que des
précipités non cohérents de type N3Ti; et NigTis.

Avec traitement d'homogénéisation

L'apparition de précipités est également observée lorsque ce matériau a subi un traitement
double, excepté dans le cas 900°C + 650°C. Dans les autres cas, il apparait un seul genre de
précipités qui sont de type NigTi3, et qui, contrairement au cas précédant, sont cohérents avec la
matrice. Ils croissent sur les plans {111}g, et sont & l'origine de l'apparition de contraintes
internes locales. Ni leur forme ni leur composition ne changent lorsque la température du
second recuit varie, par contre leurs dimensions caractéristiques évoluent: ils s'étendent
davantage sur les plans {111}g, qu'ils ne croissent dans les directions <111>g,.

Lorsque le temps du second recuit augmente, les caractéristiques générales de la précipitation
sont les mémes, c'est-a-dire que leur forme et leur composition restent les mémes, également
apres 100 heures de recuit. Par contre, apres 2 heures de traitement déja, des dislocations sont
observées. Celles-ci sont présentes dans les régions qui ne sont pas proches des précipités,
mais lorsque le temps de recuit augmente (42 heures), elles apparaissent également autour des
précipités, et des dislocations d'interface sont alors observées.

L'augmentation du temps de recuit n'a donc pas le méme effet sur la microstructure lorsqu'il y a
eu un traitement d'homogénéisation que lorsque I'échantillon a subi un traitement thermique
unique. Dans le premier cas un seul type de précipités cohérents apparait alors que dans l'autre
cas, deux types de précipités n'ayant pas de relations cristallographiques ou de cohérence avec
la matrice sont observés.

MET in-situ

La MET a permis de visualiser le champ de contrainte créé par ces précipités cohérents, et des
observations de la transformation par microscopie in-situ ont clairement démontré que ceux-ci
ont une influence considérable sur le déroulement de la transformation. Ils sont le site de
nucléation d'une phase R orientée, et également le point de départ de la croissance d'une
martensite orientée. Par ailleurs, la séquence de retransformation a également montré qu'ils
stabilisent la martensite mais également la phase R, provoquant ainsi une retransformation de la
martensite en austénite, autour des précipités, par l'intermédiaire de la phase R, alors que la
martensite qui ne subit pas l'influence des précipités se retransforme directement en austénite.

129



Chapitre 5 - Microstructure apres traitements thermiques

Cela signifie qu'au cours de la retransformation, une mesure ATD devrait également montrer
trois pics de retransformation, ce qui n'est pas observé dans le cas 900°C + 520°C. Par contre,
la mesure ATD effectuée lors de la retransformation dans l'alliage 900°C + 400°C met clairement
en évidence trois pics. Dans ce cas, la transformation directe ne présente en revanche pas de
séquence de transformation trés claire. Ceci démontre néanmoins que non seulement la
transformation directe est influencée par la présence des précipités, mais également la
retransformation.

Dans le cas de l'échantillon 900°C + 520°C, il est probable que les températures de
retransformation soient trop proches les unes des autres pour qu'une mesure en ATD ne
permette de distinguer trois pics. Par contre, le chapitre 3 (figure 3.18) a montré que le pic de
retransformation pouvait étre décomposé en deux parties. Les observations présentes permettent
de relier la premiére partie de ce pic a la retransformation directe M -> A, tandis que la seconde
partie correspond 2 la retransformation M ->R -> A.

Effet de lame mince

11 est habituel en microscopie électronique a transmission de faire attention a d'éventuels effets
de lame mince, qui pourraient avoir une influence sur le phénomene observé. Par exemple, la
présence d'une lame mince est susceptible de permettre une relaxation des contraintes internes a
la surface, ce qui peut, dans le cas présent, influencer la transformation.

Un effet de lame mince connu dans les alliages & mémoire est la diminution des températures de
transformation ainsi que parfois, la stabilisation de la martensite, qui peut ne pas se
retransformer. Le premier effet est manifestement observé puisque la transformation
martensitique se termine aux environs de -100°C lors des expériences MET in-situ, alors qu'en
ATD, Mt est mesuré autour de -60°C. Néanmoins, la croissance préférentielle de la phase R ou
de la martensite autour des précipités est parfaitement observée, de sorte que s'il y a
effectivement eu relaxation des contraintes internes par un effet de lame mince, le niveau de
contrainte autour des précipités devrait diminuer de méme que son influence sur la
transformation. L'effet observé devrait donc étre renforcé dans le cas de la transformation en
volume de I'échantillon.

Enfin, la totalité de 1'échantillon se retransforme en austénite, ce qui montre qu'il n'y pas de
stabilisation de la martensite par un effet de lame mince.
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CHAPITRE 6 Discussion

"Je me passais fort bien de certitude des
lors que j'acquis celle-ci, que l'esprit de
I'homme ne peut en avoir.'

(André Gide, Les nouvelles nourritures)

Le but de ce chapitre est de réaliser la synthése entre les différentes expériences réalisées au
cours de cette étude. Cette discussion propose un modeéle qui permet de faire le lien entre les
phénomenes macroscopiques et microscopiques observés ainsi que d'expliquer 1'apparition
d'une transformation multiple. Les résultats obtenus dans ce travail sont également comparés
aux résultats publiés dans la littérature.



Chapitre 6 - Discussion

Le but de ce travail est de caractériser l'apparition d'une transformation multiple dans un alliage
nickel-titane et d'identifier les mécanismes microscopiques qui sont a l'origine de ce
comportement macroscopique. Les chapitres 3, 4 et 5 apportent I'essentiel des résultats
nécessaires a une caractérisation macroscopique et microscopique de la transformation multiple.
Cette discussion a donc comme objectif la synthése entre ces deux types d'informations. Ce
chapitre commence avec un bref résumé des résultats essentiels obtenus par analyse thermique
différentielle, résistance électrique et par microscopie électronique, notamment par MET in-situ.
La suite de cette discussion amenera successivement différentes interprétations possibles de
I'apparition d'une transformation multiple, qui seront discutées chacune séparément, pour
finalement aboutir 2 un modele qui permet le mieux d'expliquer les aspects microscopiques et
macroscopiques de la transformation.

6.1 Transformation multiple

Ce paragraphe rappelle les résultats les plus importants obtenus par 1'analyse thermique
différentielle et par résistance électrique (§6.1.1) ou par microscopie électronique en
transmission (§6.1.2).

6.1.1 Description macroscopique

La transformation multiple se manifeste trés clairement en analyse thermique différentielle, par
l'apparition de trois pics lors de la transformation de l'austénite en martensite. Une mesure de
résistance électrique, fait également apparaitre trois stades de variation au cours du
refroidissement (figure 6.1). Le premier a ét€ identifié comme étant li€ a 1'apparition de la phase
R, les deux suivants a la transition martensitique, la transformation martensitique s'effectuant en
deux étapes mises en évidence par deux paliers lors de la chute de la résistance.

La transformation multiple apparait dans des échantillons ayant subi un traitement thermique
d'homogénéisation suivi d'un traitement de recuit 2 une température comprise entre 350°C et
550°C. Toutefois, elle apparait aussi dans des échantillons ayant subi un recuit prolongé a
520°C sans homogénéisation préalable. Cette expérience a par ailleurs montré qu'au cours de la
transformation martensitique, il peut apparaitre quatre pics de transformation.
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Figure 6.1 Mise en évidence de la transformation multiple par analyse thermique différentielle
et par la mesure de la résistance électrique. L'échantillon a subi un traitement
d'homogénéisation a 900°C suivi d'un traitement thermique a 520°C.

6.1.2 Description microscopique

Des observations en microscopie électronique conventionnelle ont montrés que dans le cas ol
un traitement d'homogénéisation a été effectué, I'apparition de la transformation multiple est
toujours accompagnée de 'apparition de précipités de type NigTi3 (figure 6.2 A), dont la forme
est toujours la méme bien que leur taille caractéristique change en fonction de la température du
second traitement. Remarquons que ce type de précipitation n'est pas observé lorsque la
transformation multiple apparait sans traitement d'homogénéisation (figure 6.2 B).

Figure 6.2
A: Traitement double 900°C +

520°C

B: Traitement de 3 heures a
520°C

0.5 gm
-
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D'autre part, les expériences in-situ ( chapitre 5, §5.4.3 et 5.5.1) ont révélé que la
transformation au niveau microscopique se déroule effectivement en trois étapes, et que ces trois
étapes sont observables non seulement lors du refroidissement mais également lors du
chauffage, bien que dans ce cas, les retransformations s'effectuent a des températures si
proches les une des autres qu'il n'apparait le plus souvent qu'un pic de retransformation lors
d'une mesure ATD.

Cette étude a également montré (chapitre 3) que l'apparition de ce troisi¢me pic de
transformation a lieu entre le pic de transformation en phase R et celui qui conduit a la
transformation compléte en martensite. De sorte qu'il s'agit de la séparation de la transformation
R -> M en deux étapes, dont une partie se déroule a plus haute température. Lorsqu'il apparait
un quatriéme pic, ce dernier se trouve sur le flanc haute température du pic de phase R et
constitue alors une séparation de la transformation de I'austénite en phase R en deux étapes.

6.2 Différents modéles

Plusieurs hypothéses sont susceptibles d'expliquer le dédoublement de la transformation R >
M, et, dans le cas ol il a lieu, le dédoublement A -> R. Ces hypothéses ou modeles sont décris
briévement avant que chacun d'eux ne fasse I'objet d'un paragraphe séparé dans lequel seront
exposés les différents arguments qui permettent de rejeter ou de soutenir chacun d'entre eux.

La premiére hypothése (§6.2.1) suppose l'existence de deux types de martensite. En effet, deux
types de martensite ont été observées dans certains alliages ternaires, et il se pourrait qu'un
phénoméne similaire apparaisse dans ce cas. La seconde hypotheése (§6.2.2) est basée sur
'apparition d'un ordre & longue distance dans la matrice NiTi (Zhu, 1988). Une troisicme
hypothese (§6.2.3) est liée a 1'apparition des précipités, et d'une possible modification locale de
la composition. Finalement, un dernier modele (§6.2.4) est en partie fondé sur la présence des
précipités, mais cette fois sur le champ de contrainte qui leur est associé.

6.2.1 Deux types de martensite

La premiére interprétation possible de I'apparition de deux pics de transformation et de supposer
I'apparition de martensite différentes, a savoir les martensites B1g et Bjg'. La phase Big' a
jusqu'ici été appelée phase M alors que la phase B> est appelée phase A. La phase Bg est une
martensite orthorhombique, qui apparait le plus souvent dans des alliages ternaires contenant du
cuivre (Lo, 1993; Airoldi, 1996). Lorsque cette phase apparait, la séquence de transformation
est alors la suivante: B2 (A) -> B1g -> B9 (M). Les caractéristiques de cette transformation au
cours d'une mesure ATD ou en résistivité électrique, telles qu'observées par Airoldi (Airoldi,
1996), sont illustrées sur la figure 6.3.
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Figure 6.3 Mesures en ATD et en résistivité électrique au cours de la transformation B, ->
B9 -> Bjg dans un alliage 50Ti40Nil10Cu (at.%) (Airoldi, 1996).

La comparaison de cette figure avec la figure 6.1 fait apparaitre trés clairement que les
caractéristiques de la transformation multiple différent considérablement des caractéristiques
observées lors de l'apparition de la phase Bg'. En effet, au cours de celle-ci, une mesure ATD
ne laisse apparaitre qu'un petit pic de transformation Big - B9, dont le maximum atteint a peine
le dixieme de celui de la transformation B3-B9 que ce soit lors du refroidissement ou du
réchauffement, alors que dans le cas de la transformation multiple, les hauteurs relatives des
pics M1 et M» sont de l'ordre de 50%.

De méme, la mesure de la résistivité électrique montre que celle-ci diminue lors de 'apparition
de B9 mais augmente trés fortement lors de l'apparition de B¢, de sorte que si la premiére
chute de résistance peut faire croire a une similitude des transformations B2-B1g et My, la
remontée de la résistance lors de l'apparition de Bjg' est a 'opposé de ce qui est mesuré au
cours du troisieme pic de la transformation multiple soit le pic M.

Monasevich a décrit en 1980, la possibilité de former deux martensites monocliniques, ayant
des parametres de réseaux tres légerement différents, selon que la phase d'origine est la phase R
ou l'austénite B;. Il a également suggéré la possibilité d'une transformation de la martensite
monoclinique en une martensite triclinique (Monasevich, 1980). Toutefois, cette phase
triclinique n'a pas été formellement identifiée depuis lors.

Airoldi a toutefois repris cette hypothése afin d'expliquer l'apparition d'une transformation
multiple dans un alliage Ti-50.6at.% Ni, recuit 2 900°C + 500°C + W.Q., cyclé thermiquement
(Airoldi, 1988). Elle n'a pas apporté d'arguments supplémentaires quant a une éventuelle
détermination de la structure triclinique. Cette hypothese est trés incertaine, d'autant plus que
Morawiec, qui a également reporté 'apparition d'une transformation multiple()), réfute en

(1) La transformation a été mise en évidence dans un échantillon ayant subi un traitement 2 800°C, une
déformation de 10% puis un recuit a 500°C.
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s'appuyant sur des expériences de rayons X, la présence de deux types de martensite, et attribue
cet effet a I'apparition d'arrangements spécifiques de dislocations (Morawiec, 1994).

Dans le présent travail, 1'indexation de diffractions électroniques dans la phase martensitique
obtenue en MET in-situ dans un échantillon présentant une transformation multiple, a toujours
pu étre réalisée par comparaison avec des diffractions simulées a partir de la structure Byg', de
sorte qu'il n'y a aucun doute qu'il s'agit de la structure Bjg'.

Ces considérations démontrent donc qu'il n'apparait pas de martensite du type Bjg ni d'une
autre structure et que l'origine de la transformation multiple doit €tre cherchée ailleurs.

6.2.2 Présence de lacunes et la modification locale de 1'ordre

Présentation du modele

La transformation multiple apparait dans des échantillons qui ont subi un traitement
d'homogénéisation suivi d'une trempe. Cette trempe a pour effet d'empécher d'une part la
décomposition de la phase B2 (austénite) en TipNi et Ni3Ti (§1.5.1) et d'autre part I'annihilation
ou la migration des lacunes structurales présentes ou des lacunes thermiques apparues au cours
de I'homogénéisation. La présence de lacunes structurales est liée a la composition sur-
stoéchiométrique de l'alliage pour lequel un exces de nickel peut étre assimilé & un manque de
titane, ce qui revient a parler de lacunes structurales.

Le traitement de recuit, aprés homogénéisation et trempe, est effectué sur un alliage qui n'est
pas en équilibre thermodynamique, de sorte qu'au cours de ce recuit, les lacunes structurales
vont bouger afin d'atteindre 1'équilibre thermodynamique. Si le second traitement est
interrompu par une trempe avant que les lacunes structurales ne se soient annihilées (aux joints
de grains ou sur des défauts) il se peut que l'alliage soit trés inhomogeéne quant a la répartition
de celles-ci et qu'il apparaisse alors des régions ou ces lacunes sont ordonnées et d'autre ou
elles ne le sont pas. Cette hypothése avait déja été utilisée par Zhu pour expliquer l'apparition de
trois pics de frottement interne, mais celui-ci n'avait pas tenté d'expliquer ou de confirmer la
présence de zones ordonnées (Zhu, 1988).

Afin d'avoir des zones ordonnées, il faut d'une part que le temps du second traitement soit
suffisamment long pour que le cristal ait le temps de s'ordonner et d'autre part qu'il ne soit pas
trop long afin que les lacunes structurales ne s'annihilent pas, par exemple, en diffusant vers les
joints de grains ou que la précipitation n'absorbe toutes ces lacunes.

L'ordre étant un facteur qui influence les propriétés de la transformation martensitique, les
régions ordonnées se transforment a une température différente de celle des régions non
ordonnées (Hornbogen, 1985).

Ce modele basé sur une modification de l'ordre dans le cristal est trés difficile 2 mettre en
évidence expérimentalement. La mise en évidence d'un tel changement ne peut étre réalisée que
par une étude en diffraction neutronique. Cette étude a €té réalisée en collaboration avec W.
Biihrer de l'institut Paul Scherrer a Villigen, et fait I'objet du paragraphe suivant.

Verification expéerimentale

Des mesures en diffraction neutronique ont été réalisées dans 1'austénite sur trois types
d'échantillons. Le premier type d'échantillon (non-recuit) est formé de morceaux du fil de
nickel-titane tel que recu, correspondant a un état totalement écroui. Le second échantillon (un
recuit) est constitué de fils recuits pendant 30 minutes a 900°C puis trempés dans de I'eau a

136



Chapitre 6 - Discussion

température ambiante, alors que le troisi¢me échantillon (deux recuits) est constitué de fils ayant
subi un traitement d'homogénéisation suivi d'un traitement & 520°C (900°C + 520°C) tel qu'il
apparait la transformation multiple.

Les mesures effectuées dans 1'échantillon tel que regu mettent en évidence des pics tres élargis et
mal définis, a partir desquels il n'est pas possible de déterminer un parameétre d'ordre. Ceci
n'est plus le cas apres le traitement d'homogénéisation a 900°C o le spectre de diffraction fait
apparaitre des pics bien mieux définis, dont la largeur est beaucoup plus petite. La figure 6.4
montre la superposition des résultats obtenus dans ces deux échantillons.

B I 1 I |
1500 |— , —
i — @ — Tnitéa 900°C+W .Q.
B Ii —QO— ‘"asreceived" 7]
|
1000 |- ) _
by

500

Intensité neutronique diffusée

30 40
Angle de diffusion 26

Figure 6.4 Diffractogramme neutronique mesuré dans l'alliage tel que regu et apres qu'il ait
subi un traitement d'homogénéisation a 900 °C suivi d'une trempe (W.Q.).

Le second traitement apporte une légeére amélioration du diffractogramme, essentiellement
observable par le rapport d'intensité des pics de Bragg, signifiant que l'ordre 2 longue distance
est légerement amélioré. La figure 6.5 présente les intensités intégrées des pics de Bragg dans
un échantillon ayant subi les deux traitements (900°C+520°C). L'intensité diffusée est reportée
en fonction du sinus de 1'angle et, dans le but de clarifier cette figure, les pics dont la somme
des indices est paire sont arbitrairement reportés pour des valeurs négatives du sinus et les pics
"impairs" pour des valeurs positives. Une courbe passant par ces points a été calculée. Pour la
réalisation de ce calcul, quatre paramétres sont variables. Il s'agit du facteur de diffusion
neutronique du nickel et du titane, de I'occupation des sites ainsi que d'un facteur d'échelle.
Clest a partir de la valeur de l'occupation des sites que le parametre d'ordre est calculé. Lorsque
celui-ci est égal a 1, I'ordre est parfait alors que, si ce parametre est nul, l'alliage est totalement
désordonné.
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Finalement, la diffusion diffuse (intensité observée hors des pics de Bragg) est identique dans
les deux échantillons recuits, ce qui signifie que les masses mesurées sont quasiment
identiques, de sorte que le facteur d'échelle est supposé égal dans les deux cas et constant, ce
qui diminue le nombre de parametres.
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Figure 6.5 Intensités intégrées du diffractogramme apres un traitement d'homogénéisation a
900°C suivi d'un traitement a 520°C. La ligne pleine est une approximation de l'intensité
mesurée en fonction de l'angle de diffusion réalisée.

Par ailleurs, les facteurs de diffusion neutronique BNi et BTi obtenus dans les deux cas sont
trés proches les uns des autres, ce qui montre que les expériences sont tout a fait comparables.
Ainsi, le degré d'ordre a longue distance a été déterminé dans les deux cas (tableau 6.1). La
valeur obtenue apres le traitement & 900°C est 1 = 0.8186, ce qui est trés légérement supérieur a
la valeur la plus élevée reportée dans la littérature (Lotkov, 1995), tandis que le second
traitement provoque encore une tres légere augmentation de cette valeur puisque dans ce cas 1) =
0.8609.

Si ces valeurs semblent démontrer une augmentation du parametre d'ordre pendant le second
recuit, il faut néanmoins insister sur la trés faible évolution de celui-ci (=5%) et sur le fait que la
détermination de l'occupation des sites est trés fortement corrélé au facteur de Dedye-Waller.
Comme le nombre de pics observables est, au cours des ces expériences trés limités, il n'est pas
possible de déterminer indépendamment chacun de ces parametres, ce qui peut induire des
erreurs importantes.
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Tableau 6.1 Facteur d'échelle, facteurs de diffusion neutronique et paramétres d'ordre
obtenus au cours des mesures effectuées par diffraction neutronique, en fonction du recuit.

facteur  Fact. diff. neutronique paramétre
d'échelle BNi BTi d'ordre
non recuit - - - -
900°C 1200 1.1353 0.3224 0.8186

_900°C + 520°C 1200 1.1483 0.3157 0.8609

Par ailleurs, d'autres auteurs ont proposé, afin d'expliquer l'apparition de réflexions
supplémentaires en diffraction électronique, 'apparition d'un ordre lacunaire (Jinping, 1994).
Cependant, leur modele n'est pas réaliste, car il génere des colonnes atomiques "lacunaires".
Bien que ces mesures montrent qu'il existe une augmentation du degré d'ordre a longue
distance, il n'est pas possible de l'attribuer & I'apparition d'un ordre des lacunes structurales,
car il est difficile d'obtenir des paramétres non corrélés pour effectuer le calcul du parameétre
d'ordre.

D'autre part, I'hypothése de l'apparition de régions dont l'ordre serait plus élevé aurait comme
conséquence la diminution de Mg dans cette région, car la phase austénitique serait stabilisée par
rapport a la matrice, de sorte que le dédoublement de la transformation se ferait par l'apparition
d'un pic a plus basse température que le pic normal, ce qui est contraire aux résultats d'ATD.
Finalement, le processus de précipitation, qui a lieu lors du second traitement, induit une
variation de la composition de la matrice et notamment une diminution de la sur-stoéchiométrie
en nickel, provoquant ainsi un déplacement de la composition vers une composition de 50-50
at.%. Le parametre d'ordre pourrait donc étre plus élevé a cause de la disparition d'un grand
nombre des lacunes structurales, ou par la diffusion des lacunes structurales vers des puits tels
que les joints de grains.

En conclusion ces résultats permettent de mettre en évidence une évolution de I'ordre mais ne
permettent pas de soutenir 'hypothése de 'apparition de zones ordonnées, qui est donc réfutée.

6.2.3 Modification locale de la composition

Comme cela vient d'étre mentionné, I'apparition de précipités va influencer la composition de la
matrice. Les figures 3.15 et 5.7 mettent en évidence cet effet. La figure 5.7 démontre en effet
que, lorsque la température du second traitement augmente, la diffusion augmente également et
que pour un temps de recuit égal, les précipités sont plus gros et leur fraction volumique plus
grande lorsque la température est plus €élevée. Ainsi, la matrice s'appauvrissant en nickel, les
températures de transformation devraient augmenter. C'est effectivement ce qui est observé sur
la figure 3.15, si le point correspondant au recuit 900°C + 650°C est enlevé puisque dans ce cas,
il n'y a pas de précipitation. Il y a donc un effet global de la précipitation sur la transformation
puisque toutes les températures de transformation augmentent. Ceci n'explique cependant pas
encore l'apparition d'un dédoublement de la transformation.

Afin d'expliquer la présence de deux pics de transformation, il faudrait qu'il y ait deux types de
matrice, dont les compositions seraient trés faiblement différentes. En effet, la différence de
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température entre les deux pics observés en ATD est de 16.2°C alors que la sensibilité des
températures de transformation en fonction de la composition (AT/ACN;) est de l'ordre de
100°C/at.% (Melton, 1990). Ainsi lorsque la quantité de nickel diminue, les températures
augmentent et dans le cas présent, cela représenterait une diminution de la composition de
l'ordre de 0.2 at.% Ni.

Figure 6.6 Représentation schématique de la variation de composition nécessaire a
l'apparition d'une transformation multiple.

En supposant que la croissance du précipité est gouvernée par la diffusion(?) , au fur et 2 mesure
que la croissance progresse il s'établit au voisinage du précipité un gradient de concentration
(Adda, 1978). Comme la phase Ni4Ti3 est plus riche en nickel que la matrice, il se forme une
zone appauvrie autour du précipité, comme représenté schématiquement sur la figure 6.6. Dans
cette région, la composition de la matrice va ainsi tendre vers une composition chimique stable
vis-a-vis de la précipitation, soit 50.2 at.% Ni, puisque selon Miyazaki et d'autres auteurs, un
alliage de cette composition ne subit pas de phénomenes de précipitation, alors qu'il s'établit un
flux de nickel en provenance des régions un peu plus €loignées. Le gradient de concentration
s'amortit au cours du temps, de sorte que si la seconde trempe est effectuée apres un temps
relativement court, le gradient de concentration (figure 6.6) est conservé, alors que si elle est
effectuée aprés un temps plus long, ce gradient disparait, provoquant a son tour la disparition de
la transformation multiple, comme cela a été observé en ATD (chapitre 3, figure 3.21).

Des mesures en EDS ont été réalisées afin de mettre en évidence une éventuelle variation locale
de la concentration de nickel. Malheureusement, les variations de concentration qu'il faudrait
mesurer sont en-dega de la résolution actuelle par cette méthode, et dans la limite de résolution
actuelle, ces expériences n'ont pas permis de mettre en évidence la présence de variations de
composition.

@ Cela suppose que le processus de diffusion est lent par rapport 2 celui qui assure la traversée de l'interface.
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Mais surtout, comme cela a ét€ mentionné plus haut, une variation de composition ne serait pas
brutale mais liée a I'existence d'un gradient de composition, de sorte qu'il n'existerait pas deux
compositions dans la matrice mais qu'il y aurait une variation progressive de la teneur en nickel
provoquant dans le méme temps une variation progressive de la température de transformation
et I'apparition non pas d'un dédoublement mais d'un élargissement de la transformation. Par
ailleurs, il se peut que la croissance des précipités soit gouvernée par une réaction d'interface,
auquel cas, la concentration en nickel dans la matrice est constamment homogene.

Pour ces raisons, I'hypothése d'un dédoublement de la transformation li€ & une variation de la
composition est fortement improbable.

6.2.4 Apparition de contraintes internes locales

En 1993, Favier a observé une transformation multiple, dans un échantillon traité a 700°C
pendant 5 minutes puis recuit 19 heures a 350°C. 11 a expliqué cette transformation multiple par
l'apparition de précipités et par un champ de contrainte local qui leur est associé (Favier, 1993).
Toutefois, aucun mécanisme précis et détaillé de l'interaction entre les précipités et la matrice n'a
été proposé, et leur hypothese est soutenue par peu d'arguments.

Le modele présenté dans ce paragraphe est, comme le modeéle précédant, basé sur la présence
des précipités mais il a trait avant tout avec l'apparition de contraintes internes locales autour de
ceux-ci. La suite de cet exposé a pour but de déterminer exactement le role de celles-ci en
démontrant d'abord leur existence puis leur influence sur la transformation.

Dans le chapitre S, une mise en évidence expérimentale d'un champ de déformation autour des
précipités (chapitre 5, figure 5.13) a permis de constater que celui-ci existe bien. Il reste a
comprendre comment celui-ci interagit avec la transformation de phase et donc finalement
pourquoi la transformation de la phase R en martensite se dédouble alors que la transformation
de l'austénite en phase R ne se dédouble pas ou peu.

Avant d'émettre une hypotheése qui permette d'interpréter les différents résultats obtenus, le
paragraphe suivant traite de l'apparition de ces contraintes, de leurs directions, de leur sens et de
leur niveau, en rapport avec les résultats obtenus.

Niveau de contrainte

Le traitement théorique du calcul des contraintes dans une matrice contenant une inclusion
ellipsoidale (précipité) a été effectué par Eshelby (Eshelby, 1957; Eshelby, 1959) qui a montré
que la contrainte est homogeéne dans l'inclusion, mais pas dans la matrice, comme le montre la
figure 6.7. Cette image des contraintes a été obtenue par photoélasticité sur un modele
inclusion+matrice isotrope.
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Figure 6.7 Mise en évidence des zones sous contraintes autour d'une inclusion dans une
matrice homogene (Clyne, 1993).

Le calcul de la contrainte dans la matrice est plus compliqué mais a été réalisé de fagon
analytique dans certains ouvrages traitant du sujet de maniére générale (Mura, 1987), ou de
fagon explicite dans le cas des précipités de type NigTi3 par Chen dans un article paru en 1993
dont le résultat principal est illustré par la figure 6.8 (Chen, 1993).

Cette figure contient en outre des informations quant a la direction de la contrainte. Ainsi la
matrice est en tension dans les régions centrales bordant les précipités, la contrainte étant dirigée
dans la direction <1115, // [111]Ni4Ti3 sur les plans {111}g,. La contrainte devient une
contrainte de compression dans les régions proches des bords des précipités. Une distribution
de contrainte similaire a également été calculée par Li qui est arrivé aux mémes conclusions dans
les régions centrales du précipité, mais qui ne mentionne pas l'existence de régions en
compression sur les bords du précipité (Li, 1991b).
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Figure 6.8 Lignes d'isocontraintes autour d'un précipité de type NigTiz dans une matrice
NiTi, selon Chen (Chen, 1994).
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Le niveau de contrainte & 'interface calculé par Chen est de 280 MPa dans la direction <111>p,,
ce qui est inférieur 2 la contrainte de déformation plastique dans I'austénite qui est de l'ordre de
600MPa dans un alliage Ti-51.6 at.% Ni (Miyazaki, 1982).

Des calculs réalisés, au cours du présent travail, par la méthode d'Eshelby sous sa forme
reportée par Clyne et Withers ont montrés que le niveau de contrainte dans un précipité(® est de
l'ordre de 100MPa dans la méme direction, ce qui tend a confirmer l'ordre de grandeur des
résultats obtenus par Chen. Ces résultats ont également montré qu'en variant le rapport c/a, la
variation du niveau de la contrainte est faible, la différence étant de I'ordre de 20% entre le recuit
3 900°C + 350°C et 900°C + 550°C. Ceci laisse penser que dans la matrice également 'évolution
du niveau des contraintes internes dépend peu de la taille du précipité, au moins dans les cas
observés au cours de ce travail. La figure 6.8, ainsi que la figure 6.9 mettent en évidence, de
fagcon schématique, une diminution progressive de la contrainte dans la matrice en fonction de la
distance par rapport au précipité.

T> Af T >Mg, M, < T < Mg,
Or o o
} I\ | ZoneM
ocr (T1)
- T > T r
Mg, Mg,

Figure 6.9 Evolution du champ de contrainte lors de l'apparition de la martensite et relaxation
de celle-ci dans les régions de la matrice qui sont a l'interface A-M.

Ceci devrait €tre a l'origine, comme cela a ét€ mentionné dans le cas du gradient de
composition, d'un élargissement de la transformation au lieu de son dédoublement. Toutefois,
dans ce cas 'argument ne tient plus, car la transformation, qu'elle soit R ou M aura pour effet
de relaxer les contraintes par l'apparition des variantes favorables a 1'accommodation,

() Ces calculs ont été réalisés en prenant la géométrie des précipités observés dans un échantillon 900°C +
520°C, en ne tenant compte que des déformations €11, €27 et €33. L'axe 3 se confond avec l'axe r de la figure
6.9.
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provoquant du méme coup la disparition du gradient (figure 6.9). Ce phénomeéne n'est pas
possible dans le cas du gradient de composition, car la transformation a lieu sans diffusion.

Sur cette figure o.(T)) est la contrainte critique nécessaire au démarrage de la transformation a
une température T}. Les deux types de régions se transformant & Mg, et M;,, sont schématisées
par les intervalles du méme nom.

Modification de l'équilibre thermoélastique

Ce paragraphe a pour objectif d'étudier dans quelle mesure les contraintes modifient I'équilibre
thermodynamique. Il faut pour cela réécrire I'équation du bilan thermoélastique en tenant
compte des contraintes internes, et interpréter les résultats a la lumiére de cette nouvelle
équation. Toutefois, avant de considérer ce point particulier, quelques rappels concernant la
thermodynamique de la transformation martensitique sont donnés.

Le chapitre 1 (§1.1.3) a rappelé les bases de 1'équilibre thermodynamique, également lorsque le
cristal est soumis a une contrainte appliquée et avait rappelé la relation fondamentale entre celle-
ci et la variation de la température d'équilibre Tg entre les deux phases ce qui est également
l'origine d'une variation de la température du début de la transformation martensitique Ms. La
plupart des auteurs qui ont étudié la thermodynamique de la transformation martensitique ont
introduit les contraintes de fagcon macroscopique, c'est-a-dire qu'ils ont pris en compte, comme
cela vient d'étre mentionné, l'application d'une contrainte sur le cristal entier (Takei, 1983;
Kato, 1984). Wollants a dérivé une équation fondamentale d'un cristal sous contrainte (équ.
6.1), similaire a 1'équation 1.5, qui met en évidence la relation entre 1l'équilibre
thermodynamique et la pression (P), la force (F) et la température (T) ol 1 désigne la longueur
de I'échantillon dans 'axe de traction (Wollants, 1979).

dG' = VdP-SdT-1dF  (6.1)

Dans cette équation le terme li€ a la contrainte appliquée (-1dF) se soustrait au terme dG habituel,
ce qui implique que le sur-refroidissement nécessaire au démarrage de la transformation est plus
faible, d'ou 1'élévation de M. Un raisonnement identique peut étre fait pour le cas de la
transformation austénite - phase R (Miyazaki, 1984; Miyazaki, 1988a).

Dans le cas présent, I'apparition de contraintes internes locales doit étre prise en compte dans
une équation d'équilibre thermodynamique, de telle fagon a faire apparaitre le caractére local de
celles-ci ainsi que leur origine microscopique.

La déformation locale de la matrice peut étre supposée élastique, ce qui est raisonnable, vu le
niveau de contrainte reporté sur la figure 6.8. L'apparition de ces précipités modifie donc
I'équation d'équilibre par l'introduction d'un terme d'énergie élastique stockée, qui peut s'écrire
sous la forme suivante (Liu, 1994):

a_t dV

4 1
AEe = —Bfoijeij 7 (6.2)

ol og est le champ de contrainte li€ a la présence de défauts et p la densité alors que
l'intégration se fait sur le volume de l'échantillon. Afin d'obtenir une équation d'équilibre
locale, I'intégration ne doit pas étre effectuée, et il faut considérer un petit élément de volume
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AV. Ceci permet d'écrire 1'équation d'équilibre thermodynamique (équ.1.1) sous la forme
modifiée suivante:

AGA™ - AHAM _TASA™M L AEA-M L AEA M0 (6.3)
ou

AE:_M = _%ogjs}jAV - OgsngV (6.4)

Le second terme de 6.4 a été défini plus haut alors que le premier terme, qui dépend de ogj est
égal a I'énergie élastique stockée, au cours de la transformation. Il s'agit d'un terme lié aux
contraintes internes qui résultent de l'apparition de la martensite et qui est a l'origine de la
thermoélasticité.

o4 représente les contraintes liées aux défauts tels que les dislocations, la martensite résiduelle
ou les précipités cohérents. L'énergie associée a la présence de ces défauts est présente avant
que la transformation commence, et toute variation spatiale de AE?'M va influencer l'intervalle
de température entre les températures de début et de fin de transformation. L'influence de cette
énergie élastique peut se manifester de deux fagons. La premiére en influencant la nucléation de
la martensite ce qui modifie Mg, la seconde en contribuant & 'augmentation de 1'énergie
élastique stockée au cours de la transformation, ce qui aura un effet sur l'intervalle de
transformation.

Il est possible de réarranger I'équation 6.3 sous la forme suivante:

6.5)

Ol TA-M dépend de la fraction volumique de martensite. Dans le cas particulier on la fraction
volumique de martensite est nulle, c'est-a-dire & T=Mjg, les termes liés a I'énergie élastique
stockée et a I'énergie de friction sont nuls, ce qui fait que:

AEY
M, =T e 6.6
S 0 + AS ( )

L'équation 6.6 est importante, car elle est I'analogue, au niveau local, de 1'équation de
Clausius-Clapeyron. Elle explique que la température de transformation M; est modifiée par

I'énergie élastique emmagasinée localement au voisinage d'un défaut. La contrainte oriente la

det

transformation, ce qui implique que o;

jj est toujours plus grand que zéro, et donc que Mg est
augmenté par la contrainte.

Toutefois, étant donné la différence importante du niveau des contraintes de compression et de
traction mise en évidence par la figure 6.8, M sera davantage augmenté dans la région ou la
contrainte est en traction que dans les régions ot elle est en compression.

Afin de tenir compte de la transformation compléte de I'austénite en phase R, il faut réécrire ces
équations pour les transformations A -> R et R -> M séparément. De sorte que 1'équation 6.2,

réécrite au niveau local, devient
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pour la transformation A -> R, et

R- R-M -
AES M oo Ml ey (69)

dans le cas de la transformation R -> M.

L'équation 6.6 peut alors également s'appliquer a la température Rg, ce qui montrerait comme
précédemment que le début de cette transformation également est influencée. Néanmoins, le
dédoublement de la transformation R n'est pas observé, ce qui signifie que I'effet de la
contrainte sur cette transformation est différent de celui qui est attendu. Le paragraphe suivant
traite spécifiquement de cette question.

L'apparition de contraintes internes dans la direction <111>g, // [111]Ni4Ti3 sur les plans
{111}p, va influencer la transformation R. Cette influence est d'une part liée a la possibilité
d'induire sous contrainte la phase R car comme pour la martensite, il existe une équation de
Clausius-Clapeyron pour la phase R. Celle-ci peut étre induite sous contrainte pour des valeurs
de la contrainte appliquée de I'ordre de 50 MPa, ce qui est bien plus faible que dans le cas de la
martensite induite sous contrainte (Miyazaki, 1986b).

D'autre part, l'influence de la contrainte sur les constantes élastiques va également influencer
indirectement la phase R. En effet, selon Li (Li, 1991a), cette transformation est directement liée
a l'adoucissement des constantes élastiques dans les directions <111>g, ce qui est confirmé par
des mesures effectuées par Miillner (Miillner, 1989) qui a mesuré un adoucissement
considérable de la branche longitudinale acoustique q[111]. Ainsi I'apparition de ces contraintes
internes a pour effet de favoriser un adoucissement des modes favorables a 1'apparition de la
phase R.

Miyazaki a mesuré les déformations de transformation (stA_R et etR-M) associées aux
transformations austénite -> R et R -> M et a montré que ces valeurs sont de 0.2% et 5.5%
respectivement. Selon cet auteur, cette derniere valeur est sous-estimée pour des raisons
expérimentales. Ainsi, en faisant 'hypothése que la contrainte de traction a le méme effet sur les
transformations A -> R et R -> M, il est immédiat, d'apres les équations 6.7 et 6.8, que la
température caractéristique de I'apparition de la phase R sera moins affectée par les contraintes
internes que celle de la phase M.

6.3 Interprétation des résultats obtenus au cours de ce travail

Les paragraphes précédants ont fourni les éléments indispensables a la réalisation d'une
synthése entre les observations microscopiques et macroscopiques, qui est 1'objet de ce
paragraphe.

Reprenant les résultats concernant 'échantillon recuit 8 900°C + 520°C du chapitre 3, il apparait
que la différence de température entre le sommet des pics M; et M est de 16.2°C, ce qui
correspondrait, dans le cas d'une transformation A -> M induite sous contrainte, a I'application
d'une contrainte de 121.5 MPa (do/dT = 7.5 MPa (Miyazaki, 1981)). Cette contrainte est du
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méme ordre de grandeur que les contraintes au voisinage des précipités. Toutefois, il ne faut pas
oublier que c'est la transformation R qui apparait d'abord. Il faut donc d'abord considérer
l'effet de cette contrainte sur la transformation A -> R. En prenant les valeurs expérimentales de
do/dT, déterminées soit par Stachowiak, soit par Miyazaki (Miyazaki, 1986b; Stachowiak,
1988) (tableau 6.2), cette contrainte devrait faire varier localement Rg d'environ 9°C.

Mais, la valeur de do/dT est celle qui est estimée lors de la transformation A -> M et il faut
reprendre le calcul du niveau de contrainte en considérant la valeur de do/dT pour la
transformation R -> M. Dans ce cas, pour que Mg change de 16.2°C, il suffirait d'une contrainte
d'environ 80MPa, ce qui, en faisant toujours I'hypothése que la contrainte est la méme lors de
l'apparition de la phase R que lors de l'apparition de la phase M, provoquerait la modification
de Ry de 5°C.

Tableau 6.2 Grandeurs thermodynamiques mesurées pour les transformations A > R et R ->
M, selon Miyazaki (M) ou Stachowiak (S) (Miyazaki, 1986b; Stachowiak, 1988)

Transformation do [MP2/K] £t AS [J/Kmol]
dT
S M S M S M
A->R 15.6 13.27 0.006 0.002 - -0.219
R>M 5.6 3.82 0.047 0.055 - -1.734

Cette modification de Rg n'est pas mise en évidence par I'ATD, car cette différence est
probablement trop petite pour que la mesure fasse apparaitre deux pics et le pic de
transformation A -> R peut étre la superposition de ces deux transformation. Toutefois, l'effet
de cette contrainte est évident sur la microstructure de la phase R. En effet, d'une part, les
observations effectuées en microscopie in-situ ont clairement montré que mé€me si ' ATD ne met
pas en évidence cet effet, la phase R nuclée préférentiellement sur les bords des précipités, et
d'autre part qu'il apparait a ces endroits une phase R orientée.

L'effet de la contrainte est ainsi d'orienter cette phase, créant ainsi deux types de régions, la
premiere étant formée de phase R orientée et toujours sous contrainte, tandis que la seconde est
formée de phase R ayant poussé de fagon auto-accomodante.

Considérant le cas de l'apparition du dédoublement suite 2 un recuit & 520°C pendant 3 heures
(chapitre 3, figure 3.24), il apparait un dédoublement des deux transformations, de 14.25°C et
30.1°C pour les transformation A -> R et R -> M. Ceci correspondant a une contrainte interne
de 115 MPa et 189 MPa respectivement, de sorte que I'apparition de la phase R orientée aurait
comme effet de diminuer la contrainte interne de 74 MPa. Ceci est tout a fait raisonnable,
puisqu'il suffit de moins de 80 MPa pour orienter cette phase (Miyazaki, 1984).

L'apparition de la martensite se fait alors de deux fagcons, d'une part dans les régions ol la
phase R est orientée, par 1'apparition d'une phase M également orientée, et d'autre part, dans les
autres régions, par l'apparition de martensite auto-accomodante. Ceci est clairement mis en
évidence par les observations in-situ.

Finalement, les observations de la retransformation, effectuées par MET in-situ, sont cohérentes
avec ce mécanisme, et le modele proposé est bien adapté a 1'explication des résultats obtenus au
cours de cette étude, dans la cas des échantillons ayant subi une homogénéisation préalable.
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Origine du dédoublement, sans le traitement d'homogénéisation

Il reste & comprendre 1'origine microstructurale du dédoublement de la transformation dans un
échantillon n'ayant pas subi d'homogénéisation préalable. En effet, les observations de
microscopie électronique en transmission n'ont pas montré l'apparition de précipités.
Cependant, étant donné que l'importance du modele réside dans la modification de la
microstructure et dans l'apparition de contraintes internes localisées. L'échantillon tel que regu
est fortement déformé, les contraintes internes dans celui-ci sont donc trés importantes, et une
restauration partielle de la microstructure pourrait provoquer comme précédemment l'apparition
de deux types de régions dans I'échantillon. Le premier type serait constitué des régions
proches des joints de grains et qui subiraient encore 1'influence de la déformation initiale par
l'intermédiaire de contraintes résiduelles. Le second type de régions serait alors constitué des
régions centrales des grains oll une restauration aurait déja pu avoir lieu. Ce n'est que lorsque le
temps de recuit est encore augmenté que des dislocations apparaissent, que la taille des grains
augmente et que la microstructure devient homogéne permettant a la transformation d'avoir a
nouveau lieu a la méme température dans l'échantillon entier.

Comparaison avec les résultats publies dans la littéerature

Considérant qu'il existe d'autres moyens pour introduire des inhomogénéités au niveau des
contraintes internes, ce modele permet de réinterpréter certains résultats obtenus par d'autres
auteurs comme chez Stroz (Stroz, 1991), qui observe, par exemple, que la transformation
multiple disparait aprés un certains nombres de cycles thermiques ou chez Airoldi ol c'est le
cyclage thermique qui est a l'origine de 'apparition d'une transformation multiple (Airoldi,
1988). Dans les deux cas, la présence de dislocations et I'augmentation de leur densité peut
expliquer a la fois l'apparition puis la disparition de la transformation multiple. En effet, lorsque
la densité de dislocations est faible, il n'apparait pas de dédoublement, alors que lorsque leur
densité augmente, elles forment des réseaux qui créent localement des champs de déformation
dans la matrice, ce qui explique I'apparition de la transformation multiple. Mais, lorsque leur
densité augmente encore, il n'y a plus de régions de la matrice qui ne soient pas influencées et la
transformation multiple disparait. Cette interprétation est en accord avec les travaux de
Miyazaki, qui a montré l'importance des dislocations sur 1'évolution de la transformation
martensitique dans le NiTi (Miyazaki, 1986a). Il faut cependant signaler que ce phénomene n'a
pas été observé au cours de ce travail.

Oleynikova a reporté l'apparition de trois stades de transformation au cours d'une expérience de
transformation sous charge, dans un échantillon ayant subi un traitement d'homogénéisation
suivi d'un recuit 2 450°C (Oleynikova, 1992). Elle l'explique par le caractére texturé de
I'échantillon et par la présence de précipités. Mais il faut également tenir compte du fait que la
contrainte appliquée a pour effet d'augmenter les contraintes autour des précipités, ce qui
explique que la transformation se déroule, avec 1'apparition de la transformation multiple sous
charge ou pas, lorsque la contrainte extérieure est nulle.

Finalement, en 1992, Yu a observé en DSC l'apparition d'un pic tout a fait inhabituel, puisque
celui-ci possédait de multiple maxima, comme s'il était formé de plusieurs petits pics (Yu,
1992). 11 a attribué 1'apparition d'un tel phénomene a l'apparition de la martensite a certains
endroits favorables, Celle-ci se propage alors tant que la force motrice est suffisante puis
s'arréte jusqu'a ce que le sur-refroidissement lui permettre de redémarrer. Il a suggéré que les
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sites de nucléation existent dans la matrice avant que la transformation n'ait lieu, mais n'a pas
précisé leur nature. Saburi a montré qu'une nucléation préférentielle peut avoir lieu dans des
régions déformées par des inclusions ou sur une marche 2 la surface de I'échantillon, aux joints
de grains ou encore proche d'un réseau de dislocations (Saburi, 1986a). A la lumiere de ce qui
précede, ces sites de nucléation peuvent €tre les précipités, et il se peut que si leur distribution
est trés inhomogene, il n'apparaissent pas un dédoublement mais une séparation apparente de la
transformation en de multiples étapes.

6.4 Conclusion

Le modele présenté au §6.2.4 est le seul qui permette d'expliquer I'ensemble des observations
réalisées dans ce travail, notamment par ATD et par MET in-situ. Ce modele est fondé sur le
role des contraintes internes et surtout sur leur caractére local. Il met en évidence 1'importance
des inhomogénéités comme source de contraintes internes et décrit leur effet sur I'équilibre
thermodynamique local et finalement sur l'aspect macroscopique de la transformation.
L'observation directe d'un champ de contrainte autour des précipités est une confirmation
expérimentale importante de la validité de ce modéle.

Celui-ci permet également d'expliquer pourquoi la transformation R est moins affectée que la
transformation M, ainsi que la disparition de la transformation multiple lorsque le temps de
recuit augmente.
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Conclusion

Ce travail a montré que la taille du fil, dans une gamme de diameétres compris entre 50 pm et
1.52 mm, influence trés peu les caractéristiques de la transformation de phase martensitique,
mais que, par contre, la température ou le temps de traitement thermique affectent fortement les
températures ainsi que la séquence de transformation martensitique.

Lorsque la température de recuit est inférieure a la température de recristallisation, la
transformation en phase R est complete, et les températures de transformation augmentent avec
la température de recuit. D'autre part, lorsque le temps de recuit 2 520°C est prolongé, il apparait
des précipités incohérents de type NigTi3z et Ni3Tij, et les températures de transformations
augmentent de fagcon importante. En revanche, lorsque le traitement est effectué au-dessus de la
température de recristallisation, les températures de transformation restent stables.

Lorsqu'un recuit d'homogénéisation est préalablement effectué, une évolution des températures
de transformation est néanmoins observée suite a un second traitement.

Celle-ci peut €tre expliquée par une €volution de la microstructure. En effet, des observations
par microscopie électronique a transmission (MET) ont mis en évidence une évolution
importante de la microstructure, caractérisée par l'apparition de précipités de type NigTi3. Ils
apparaissent de fagcon cohérente dans une matrice parfaitement recristallisée et ont une forme de
sphéroide aplatie. Ce phénomeéne de précipitation n'apparait que lorsque le second traitement est
effectué au-dessous de la température de 600°C, et lorsque le temps de ce second recuit est
augmenté, les précipités croissent en gardant leur forme mais deviennent incohérents.

Les précipités cohérents sont a l'origine de deux phénomenes. Le premier est un déplacement
global des températures de transformation vers des températures plus élevées, di au
changement de composition de la matrice qui s'appauvrit en nickel lors de la précipitation.

Le second effet est I'apparition d'une transformation multiple, caractérisée par le dédoublement
de la transformation R -> M. L'étude de ce phénomene par analyse thermique différentielle
(ATD), résistance électrique et MET in-situ a permis de mettre en évidence la séquence de
transformation suivante:

A>R->R+M;>M;
My>A+M;->A+R->A

La martensite M est identique a la martensite My, c'est-a-dire qu'il s'agit de la martensite
monoclinique B9, excepté qu'elle apparait & plus haute température de fagon locale autour des
précipités de type NigTi3.

Différents modéles susceptibles d'expliquer cette transformation multiple ont été proposés et
discutés, ce qui nous a conduis a n'en retenir qu'un seul, qui permet d'expliquer les différents
effets observés au cours de ce travail. Ce modeéle est basé sur la modification de 1'équilibre
thermodynamique local par l'apparition de contraintes internes locales provoquées par la
présence des précipités cohérents NigTi3. L'effet de la contrainte locale est d'induire localement
une transformation sous contrainte, qui a donc lieu a des températures plus élevées.
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Ce modtle a été étendu au cas ol la transformation multiple apparait dans un échantillon ne
contenant pas de précipités. Dans ce cas, la microstructure consiste en une matrice partiellement
recristallisée dans laquelle il subsiste donc des régions encore fortement déformées, par exemple
les joints de grains. De ce fait, il apparait & nouveau au niveau microscopique, une
inhomogénéité des contraintes internes qui est a 'origine du dédoublement de la transformation.
Dans ce cas, les deux transformations A -> R et R -> M sont dédoublées, ce qui est
certainement df a la présence de contraintes internes plus élevées que dans le cas des précipités.
Ces observations conduisent a affirmer que c'est 1'introduction de contraintes internes locales
qui provoque l'apparition d'une transformation multiple, et que la prise en compte de fagcon
globale de ces contraintes ne permet pas d'expliquer le dédoublement observé. Il s'agit donc de
la manifestation d'inhomogénéités au niveau microscopique sur le comportement
macroscopique.

La présente étude a par ailleurs montré l'importance de l'utilisation simultanée de différentes
méthodes expérimentales, qui permettent d'obtenir des informations aux niveaux
microscopiques et macroscopiques sans lesquelles une compréhension compléte des
mécanismes de la transformation de phase n'aurait pas été possible.

Ce travail a été réalisé dans le cadre d'un projet avec l'entreprise Microfil S.A., par
l'intermédiaire de la commission d'encouragement  la recherche suisse (CERS). Dans le cadre
de ce projet, I'analyse thermique différentielle a ét€ utilisée afin de contrfler les températures de
transformation martensitiques a diverses étapes du tréfilage. Ces mesures ont montrés, d'une
part que cette méthode est adaptée a cette utilisation et d'autre part, dans la gamme des diametres
étudiés, que le diamétre n'influence pas significativement les températures de transformation.
Ce résultat est encourageant puisqu'il permet d'envisager l'utilisation de fils NiTi d'un diamétre
de 50 um, sans modifier les procédés de fabrication.

Dans ce cadre, la transformation multiple est intéressante car sa grande stabilité en fonction du
nombre de cycles thermiques permet d'envisager des applications ol un grand nombre de cycles
de transformation sont nécessaires. D'autre part, la possibilité de faire précipiter la phase NigTi3
permet de contrdler les températures de transformation, en modifiant la composition de la
matrice, et améliore les potentialités d'application du matériau lorsqu'un effet mémoire a double
sens est nécessaire.

Prospective

Cette étude a démontré l'importance des contraintes internes sur la transformation martensitique,
et ces résultats sont importants dans le cadre de 1'utilisation de ces fils, par exemple dans le
domaine des composites, ol il serait important de comprendre comment l'apparition de
contraintes a l'interface entre le fil et la matrice va influencer le comportement de la
transformation martensitique.

Bien que le lien entre la présence de contraintes internes inhomogenes et le dédoublement de la
transformation ait clairement été établi, il serait intéressant de provoquer l'apparition de telles
inhomogénéités par d'autres moyens, comme par exemple, par l'introduction de contraintes
thermiques liées a la présence de particules inertes, comme dans des composites NiTi-TiC, afin
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de vérifier l'influence des contraintes internes sur 1'équilibre thermodynamique local. Quelques
études ont été réalisées dans ce sens mais il est nécessaire de poursuivre dans cette voie.
D'autre part, si les contraintes internes lies a la présence de précipités influencent si
considérablement la transformation martensitique dans cette alliage nickel-titane, un phénomeéne
identique devrait étre observé dans des alliages ternaires qui subissent des effets de
précipitation, tels que le NiTiCo.

Finalement, afin de confirmer le lien entre l'inhomogénéité des contraintes internes et le
dédoublement de la transformation R et M, il faudrait continuer les observations de la
transformation martensitique en microscopie électronique a transmission in-situ, notamment
dans les cas od le dédoublement apparait sans qu'il n'y ait de précipitation.
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A.- Nomenclature

Annexe A

NOMENCLATURE, ABREVIATIONS - LEUR SIGNIFICATION

Notation usuelles des températures caractéristiques liées a la transformation martensitique:

Phase austénitique ou phase mere

Phase rhomboédrique souvent appelée phase R
Phase martensitique

Température de début de la transformation A-R
Fin de la transformation A->R

Selon les cas, début de la transformation A->M ou R->-M
Fin de la transformation A-M ou R-M

Début de la retransformation M->R ou M->A

Fin de la retransformation M-R ou M-y A
Début de la retransformation R->A

Fin de la retransformation R->A

Les températures des pics de transformation sont définies comme suit:

TpicR
TpicM
TpicA
TpicR"‘

Température du maximum du pic de transformation A->R
Température du maximum du pic de transformation A--M ou R~M
Température du maximum du pic de transformation M->R ou M->A
Température du maximum du pic de transformation R->A

Parametres derivés a partir des grandeurs définies plus haut:

AA = Af‘AS
AM = M-M¢
AR = Rs-Rf

AT =T

picA

T

picM

L = %(Ms + Af)

T, = %(M .+ A,)
Ar-Mg
As-M¢

Intervalle de température au cours de la transformation M->A
Intervalle de température au cours de la transformation A->-M ou R-M
Intervalle de température au cours de la transformation A->R

Différence entre Tpica €t Tpicm

Température d'équilibre thermodynamique entre les phases M et A.

Température d'équilibre thermodynamique entre les phases M et A

Caractérise I'hystérése de transformation (100% A)
Caractérise I'hystéreése de transformation (100% M)
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Annexe B

STRUCTURE CRISTALLINE DES PRECIPITES DE TYPE Ni4Ti3

Cette annexe a pour but de résumer la situation concernant I’identification de la structure
cristalline des premiers précipités se formant dans un alliage binaire nickel-titane contenant plus
de 50.6 at.% de nickel. Ces précipités se forment généralement dans des alliages qui ont étés
homogénéisés a une température supérieure a la température de recristallisation, et qui ont, par
la suite, subi un recuit dans une gamme de température comprise entre 350°C et 550°C. Les
résultats les plus importants concernant la détermination de la structure cristalline de ces
précipités sont présentés.

Historique de la détermination de la structure cristalline

En 1981 au cours d’une étude sur I’effet de mémoire de forme et les transitions de phase dans le
nickel-titane Kolomytsev (Kolomytsev, 1981) a mis en évidence des taches de diffraction
supplémentaires par rapport aux réflexions liées a la phase austénitique du nickel-titane. Ces
taches étaient essentiellement de deux types. Le premier type consiste en des taches situées aux
1/3 et 2/3 des réflexions de I’austénite, alors que les autres types de réflexions se situent aux 1/7
des direction de type <321>B,. Si le premier type de réflexion peut, & I’heure actuelle, sans
ambiguité étre identifié comme provenant d’effets prémartensitiques (phase R), le second type
de réflexions a été interprété comme provenant d’une structure c.f.c ayant un parameétre de
maille a = 1.58nm. Cette phase f{it alors appelée phase X (ou “x-phase”). Elle correspond a la
structure des précipités qui apparaissent au cours de recuit 4 des températures intermédiaires
comprises entre 400°C et 650°C. Au cours de cette étude 1’auteur a montré que cette phase X
restait inchangée au cours de la transformation de phase martensitique. Le mécanisme proposé
alors pour expliquer 1’apparition de cette phase se basait sur I’existence de lacunes structurales
qui pouvaient, selon la température de recuit, former un ordre a courte distance ou a longue
distance, ce dernier étant assimilé a la phase X.

Quelques années plus tard, en 1986, la structure exacte de cette phase X n’était toujours pas
connue. Saburi publie alors une étude sur la précipitation dans un alliage binaire contenant 52
at.% de nickel apres un traitement thermique consistant en un recuit d’une heure a 1000°C suivi
d’un traitement thermique de 20h & 600°C (Saburi, 1986b) . En utilisant la MET et la diffraction
de rayons X il détermine la structure cristalline ainsi que les positions atomiques des constituant
de la maille et parvient & décrire cette structure de deux fagons équivalentes (tableau B.1). La
premiére consiste a utiliser une cellule rhomboédrique, la seconde consistant a utiliser une maille
hexagonale. Cette étude démontre que cette phase X est en fait formée de 8 atomes de nickel et 6
atomes de titane par maille (thomboédrique), ou 18 atomes de titane et 24 atomes de nickel
(hexagonale), constituant en fait le composé NigTi3.
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Quelques temps auparavant, en 1984, Nishida avait déterminé la composition de précipités
apparaissant au cours de recuits a des températures inférieures 8 600°C comme étant TiggNise
(Nishida, 1984) . Plus tard, il réussissait a indexer toutes les intensités diffractées par les
précipités en faisant I’hypothése que la maille est rhomboédrique avec un parametre de maille a,
=0.661nm et un angle o = 103.65°.

Tableau B.1 Structure des précipités de type Phase X apparaissant au cours de recuits a des
températures intermédiaires (Saburi, 1986b).

Précipités de type Phase X | Axes hexagonaux J_ Axes rhomboédriques
Groupe d’espace R3 ax = 1.124nm ay = 0.67604
cx = 0.5077nm a=113.85°
Positions atomiques Ti: (18f) x=5/7,y=1/7, Ti: (6f) x=5/7,y=3/7,
z=0 z=6/7
Ni(1): (18f) x =4/21, Ni(1): (6f) x =5/14,y =
y=5/21,z=1/6 3/14,z=13/14
Ni(2): (3b) Ni(2): (1b)
Ni(3): (3a) Ni(3): (1a)

Tadaki (Tadaki, 1986) reprenant les résultats obtenus par Nishida et Beyer (Beyer, 1982),
(structure des précipités rhomboédrique) a tenté de déterminer de fagon définitive la structure, la
composition et la morphologie de ces précipités. La conclusion de cette étude fut que la structure
est effectivement rhomboédrique, avec un paramétre de maille a = 0.670nm et un angle a =
113.8°. La composition étant NigTi3, il y a 14 atomes par maille, répartis en 8 atomes de nickel
et 6 de titane (tableau B.2), dont les positions 2 I'intérieur de la maille sont légérement modifiées
par rapport a celles proposées par Saburi.

Tableau B.2 Structure des précipités de type NigTi3 apparaissant au cours de recuits a des
températures inférieures a 600°C (Tadaki, 1986).

Précigité de type Phase X axes rhomboédrigues

Groupe d’espace R3 a=0.670nm
o=113.8°
Positions atomiques Ti: (1a) (0,0,0)
Ti: (6f) x=4/7,y = 1/1,
z=2/7

Ni: (1) (1/2,1/2,1/2)
Ni: (6f) x = 1/14,y = 9/14,
z=11/14

La comparaison de ces différents résultats montre que la structure des ces précipités peut étre
décrite 2 'aide un groupe d’espace R3, qui peut étre indexé soit A 1’aide d’une maille
rhomboédrique, soit & 1’aide d’une maille hexagonale. Des simulations de diagrammes de
diffraction électronique, a partir des structures cristallines présentées ci-dessus, ont été réalisées
et ne permettent pas de mettre en évidence de différence qui pourraient étre observables (Annexe
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C). Cette annexe présente également une projection de ces mailles selon les directions
cristallines équivalentes.

Relations d’orientation, structure interne et morphologie des précipités NigTi3
Au cours de son étude par diffraction électronique des précipités de type phase X, Saburi a été
amenés a effectuer un grand nombre de clichés de diffraction qui permettent de déterminer les
directions paralleles dans la matrice austenite et le précipité. A partir de ces observations, il a pu
déterminer la relation d’orientation suivante:

(001); ;. / /(111)g

[010)y; ;, / /213,

ol les axes se réferent a la maille hexagonale.

A partir de cette relation d’orientation, il est possible de déduire I'existence de huit variantes
pour les précipités, puisque les quatre plans équivalents {111} de I’austenite peuvent se
transformer en (001)Ni4Ti3 et qu’il y a deux fagons de placer les axes dans le plan (001)Ni4Ti3-
Cette relation d’orientation est confirmée par I’étude de Tadaki, qui a également déterminé que
les plans {111}, sont les plans d’habitat des précipités. Par ailleurs, Tadaki explique la forme
lenticulaire de ces précipités par 1’existence d’une contraction importante du réseau du précipité
par rapport a celui de la matrice, qui est telle que cette contraction est la plus forte
perpendiculairement aux plans {111}g, que dans ces plans. Ceci aurait pour effet de réduire les
possibilités de croissance du précipité dans les directions <111>g,, favorisant une élongation de
celui-ci dans les directions du type <110>p, de la matrice. Ceci explique la forme lenticulaire, ou
la forme de disque que prennent ces précipités.

Finalement, Tadaki a également mis en évidence l'existence de macles type {iSZ}R a I'intérieur
de ces précipités.

La relation entre les vecteurs de base de la structure B et de la phase décrite par Saburi sous
forme hexagonal (indices h) est donnée par:

d, = -d+3b-2¢C
Bh=—5—5+35

Eh =5+b+_é

tandis que la relation entre I’austenite et la forme rhomboédrique de ces précipités est donnée par
(Tadaki, 1986) :
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Annexe C

SIMULATIONS DE DIFFRACTIONS ELECTRONIQUES DANS
DIFFERENTES STRUCTURES DU NITI

Cette annexe présente d'abord les parametres utilisées comme données pour la réalisation des
simulations de diffractions électroniques a 1'aide du programme EMS (Stadelmann, 1987). A
partir de ce programme il est également possible d'obtenir une image de la maille élémentaire
selon une orientation choisie. Cette annexe présente donc d'une part la projection des mailles
NiTi, NigTi3 et Phase X en respectant les orientations relatives existantes entre ces structures,
et d'autre part les diffractions électroniques simulées, selon les mémes orientations. La
structure de la martensite, donnée au chapitre 1 (tableau 1.2), ainsi que les simulations qu'il est
possible d'en tirer, ne sont pas reportées ici.

La derniére page de cette annexe montre également les projections ainsi que les diffractions
électroniques effectuées selon trois orientations différentes dans la phase R.

PARAMETRES DE SIMULATION
La structure NiTi, dans 1'état austénitique, a été simulée ne utilisant les parametres
cristallographiques mesuré par Dwight, obtenus dans les tables cristallographiques, qui sont les

suivants (Dwight, 1959):

Paramétres cristallographiques dans le NiTi.

a= 0.2998 [nm] a* = 3.3356 [nm-1]
b= 0.2998 [nm] b* = 3.3356 [nm-1]
c= 0.2998 [nm] c*= 3.3356 [nm-1]
alpha = 90.0000 [deg] alpha* = 90.0000 [deg]
beta = 90.0000 [deg] beta* = 90.0000 [deg]
gamma = 90.0000 [deg] gamma* = 90.0000 [deg]
Volume de la cellule unitaire = 0.0269 [nm3]

Systeme cubique

Groupe d'espace # 221 : Pm 3 m

Centre de symétrie a l'origine

Réseau de Bravais primitif

(hk,]) : pas de conditions

Nombre total d'atomes dans la cellule unitaire: 2
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Coordonnées atomiques

Elément x/a y/b z/c fmult occup D-W[nm2] atonum

Ti 0.00000 0.00000 0.00000 0.02083 1.00000 0.00400 22
Ni 0.50000 0.50000 0.50000 0.02083 1.00000 0.00400 28

Les paramétres cristallographiques de la phase NisTi3 ont été donnés dans I'annexe B, et ils ont
été mesuré par Tadaki (Tadaki, 1986):

Parameétres cristallographiques de la phase NigTi3.

a= 0.6700 [nm] a*= 2.2153 [nm-1]
b= 0.6700 [nm] b* = 22153 [nm-1]
c= 0.6700 [nm] c* = 22153 [nm-1]
alpha = 113.8000 [deg] alpha* = 47.4235 [deg]
beta = 113.8000 [deg] beta* = 47.4235 [deg]
gamma = 113.8000 [deg] gamma* = 47.4235 [deg]
Volume de la cellule unitaire = 0.1854 [nm3]

Systeme triclinique

Groupe d'espace #2 : P -1

Centre de symétrie a l'origine

Réseau de Bravais primitif

(hk,]) : pas de conditions

Nombre total d'atomes dans la cellule unitaire: 14

Coordonnées atomiques
Elément x/a y/b zc fmult occup D-W [nm2] ato num

Ni  0.00000 0.00000 0.00000 0.50000 1.00000 0.00400 28
Ni  0.50000 0.50000 0.50000 0.50000 1.00000 0.00400 28
Ni  0.57143 0.14286 0.28571 1.00000 1.00000 0.00400 28
Ni  0.28571 0.57143 0.14286 1.00000 1.00000 0.00400 28
Ni  0.14286 0.28571 0.57143 1.00000 1.00000 0.00400 28
Ti 0.07143 0.64286 0.78571 1.00000 1.00000 0.00400 22
Ti 0.78571 0.07143 0.64286 1.00000 1.00000 0.00400 22
Ti  0.64286 0.78571 0.07143 1.00000 1.00000 0.00400 22
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Quant aux parametres de la maille de la phase X, ceux-ci ont été obtenus par Saburi (Saburi,
1986b):

Paramétres cristallographiques de la phase X.

a= 1.1240 [nm] a* = 1.0273 [nm-1]
b= 1.1240 [nm] b* = 1.0273 [nm-1]
c= 0.5077 [nm] c*= 1.9697 [nm-1]
alpha = 90.0000 [deg] alpha* = 90.0000 [deg]
beta = 90.0000 [deg] beta* = 90.0000 [deg}]
gamma = 120.0000 [deg] gamma* = 60.0000 [deg]
Volume de la cellule unitaire = 0.5555 [nm3]

Systéme trigonal

Positions équivalentes pour le groupe d'espace # 148 : R -3
+(0,0,0;1/3,2/3,2/3;2/3,1/3,1/3)

Centre de symétrie a l'origine

Réseau de Bravais rhomboédrique (obverse setting)

(hk]D): -h+k+1=3nseulement

Nombre total d'atomes dans la cellule unitaire: 42

Coordonnées atomiques

Elément x/a - yb z/c fmult occup D-W [nm2] atonum

Ti 0.71429 0.14286 0.00000 1.00000 1.00000 0.00400 22

Ni  0.19048 0.23810 0.16667 1.00000 1.00000 0.00400 28

Ni  0.00000 0.00000 0.50000 0.16667 1.00000 0.00400 28

Ni  0.00000 0.00000 0.00000 0.16667 1.00000 0.00400 28

Finalement les différents paramétres nécessaires a la réalisation de ces simulations dans le cas

de la phase R sont accessible depuis peu et sont les suivants (Hara, 1995):

Parametres cristallographiques de la phase R.

a= 0.7358 [nm] a* = 1.5693 [nm-1}
b= 0.7358 [nm] b* = 1.5693 [nm-1]
c= 0.5285 [nm] c*= 1.8920 [nm-1]
alpha = 90.0000 [deg] alpha* = 90.0000 [deg]
beta = 90.0000 [deg] beta* = 90.0000 [deg]
gamma = 120.0000 [deg] gamma* = 60.0000 [deg]
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Volume de la cellule unitaire = 0.2478 [nm3]
Systeme trigonal

Groupe d'espace # 143 : P 3

Il n'y a pas de centre de symétrie a 'origine

Réseau de Bravais primitif

(hk,]) : pas de conditions

Nombre total d'atomes dans la cellule unitaire: 18

Coordonnées atomiques
Elément x/a y/b z/c fmult occup D-W [nm2] ato num

Ti 0.00000 0.00000 0.00000 0.33333 1.00000 0.00400 22
Ti 0.33333 0.66667 0.08430 0.33333 1.00000 0.00400 22
Ti 0.66667 0.33333 0.00900 0.33333 1.00000 0.00000 22
Ti 0.33500 0.99440 0.36100 1.00000 1.00000 0.00400 22
Ti 0.67780 0.01060 0.68420 1.00000 1.00000 0.00400 22
Ni 0.00000 0.00000 0.45700 0.33333 1.00000 0.00400 28
Ni 0.33333 0.66667 0.54200 0.33333 1.00000 0.00400 28
Ni 0.66667 0.33333 0.39600 0.33333 1.00000 0.00400 28
Ni 0.31880 0.97740 0.85400 1.00000 1.00000 0.00400 28
Ni 0.68860 0.02250 0.16000 1.00000 1.00000 0.00400 28
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Projection des mailles des structures NiTi, NigTi3 et phase X selon leurs directions
équivalentes.

~B2:[1,1,1] e~ NidTi3: [1,1,1] ' j~ Phase X: [0,0,1]
AN

f.- Ni4Ti3: [1,0,0]
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Simulations des diffractions électroniques des structures NiTi, NigTi3 et phase X selon leurs

directions équivalentes.

a.-B2: [1,1,1]

e.- Ni4Ti3: [1,1,1]

Jj- Phase X: [0,0,1]

o.... ..:.- .....‘/_.... ’ . ‘. ...." .o. L
b.- B2: [1,0,2] f.- NidTi3: [1,0,0] k.- Phase X: [-1,1,1]
Y L ® - * 'L.. * 7-..

® L] ® ]

c.-B2: [1,03]

L.

g.- NidTi3: [122,1]

1.- Phase X: [2,14]

oL

d.-B2: [1,15]

e.- NidTi3: [3,1,1]

’

m.- Phase X: [4,2,5]

168

i.- NidTi3: [1,2.3]

n.- Phase X: [0,1,2]




C. - Simulations

Projection de la maille de la phase R et simulation des diffractions électroniques
correspondantes. Trois directions principales sont présentées.

a.- Phase R: [0,0,1]

d.- Phase R: [0,0,1]

7
i e@e -
%
R Y

b.- Phase R: [1,1,0]

e~ Phase R: [1,10)

R = I

¢.- Phase R: [1,1,1]

f.- Phase R: [1,1,1]
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D. - Températures de transformation au cours de la transformation multiple

Annexe D

LES TEMPERATURES DE TRANSFORMATION AU COURS DES
DIFFERENTES TRANSFORMATIONS MULTIPLES

Les températures de transformation, mesurées au cours des différentes transformations
multiples, apparues aprés les traitements thermiques donnés dans le tableau 3.4, ont été
mesurées et sont reportées dans le tableau D-1. Etant donné qu'il n'est généralement pas
possible de mesurer les températures de début et de fin de chaque pic, le tableau D-1 reporte les
températures mesurées au sommet de chaque pic.

Tableau D-1 Températures des pics de transformation observés au cours de la transformation
multiple apres les traitements reportés dans le tableau 3 4.

Température du R, R; M; M,
second recuit(*)
Transformation directe

350 24.18 -5.3 -80.83 -98.24

400 24 21 -68.81

450 38.87 -16.17 -24.1 -79.28

500 17.57 -15.97 -39.91

550 -12.14 -35.37 -41.37

650 -56.25 -69.94

Retransformation
R* Ro* M*

350 31.77 1.28 -30.83

400 37.74 11.69 -18.8

450 38.79 12.63

500 33.81 21.68

550 11.14 4.17

650 -26.81 -37.71

Les pics sont notés dans ce tableau en fonction de leur ordre d'apparition, que ce soit au cours
de la transformation directe ou de la retransformation.

(*) Ce recuit est précédé d'un traitement d'homogénéisation 2 900°C pendant 30 minutes, suivi d'une trempe dans
de l'eau 2 la température ambiante
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Parmi ces transformations multiples, seules les transformations obtenues dans les cas 900°C +
520°C et 900°C + 500°C permettent une évaluation précise des températures caractéristiques de
la transformation et notamment de Mg, et M,. Ces valeurs sont reportées dans le tableau D-2.

Tableau D-2 Températures des débuts de transformation correspondants a chaque pic de
transformation.

Températures R M, M,
caractéristiques [°C]
900°C + 500°C 25 -7.5 -23
900°C + 520°C 16.9 -14.5 -29.5
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