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INTRODUCTTON

Introduction

Les alliages à mémoire de forme (AIW) sont reconnus depuis

plusieurs décennies pour leur propriétés thermomécaniques remarquables et la

stabilité de leur effet mémoire. Bien que de telles propriétés soient

potentiellement très intéressantes en vue de réaliser et de développer des

applications industrielles, ces "alliages n'ont cependant connu qu'un essor

industriel limité. Ceci est dû au fait qu'il a fallu attendre de nombreuses années

avant de comprendre complètement le comportement ainsi que I'influence de

certains paramètres sur les propriétés thermomécaniques.

Depuis 1963, année où les alliages à mémoire de forme du type

titane- nickel ont été I'objet d'études intensives, nombreux sont les laboratoires

et les chercheurs qui ont étudié les comportements de ce type de matériau et les

mécanismes structuraux mis en jeu. En dépit de cela, la texture de ces alliages

est encore méconnue.

Quand on utilise des alliages à mémoire de forme pour des usages

pratiques, ils sont dans un état polycristallin. Il est donc important de connaître

leur texture, c'est à dire la fonction de distribution des orientations (FDO) des

cristallites.

Pour notre part, nous nous sommes exclusivement intéressés aux

alliages titane-nickel, quasi-stoechiomètriques, pour répondre à une demande de

collaboration avec le laboratoire de recherche LPMM. L'étude de la texture de

ces alliages nous a demandé un investissement théorique et expérimental

important.

Ainsi, après un premier chapitre consacré aux caractéristiques

générales des alliages à mémoire de forme, le second chapitre est réservé à

l'étude de la texture des états austénitiques et martensitiques de l'alliage titane-
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nickel par des méthodes classiques de goniométrie aux rayons X en fonction de

différents chargements thermomécaniques. Dans le chapitre III, nous présentons

I'application de la méthode vectorielle aux matériaux monocliniques Zlm,

suivie d'une analyse quantitative de la texture des états austénitiques (austénite

initiale et austénite issue de Ia martensite déformée) et martensitiques

(martensite thermique, martensite déformée par réorientation ou par

transformation selon différenteJ'contraintes). Enfin, le chapitre IV est consacré

à la détermination des orientations des variantes cristallographiques de la

martensite à partir des orientations de la phase mère (austénite) pat l'utilisation

de la relation d'orientation mutuelle des deux phases. Par comparaison de la

texture obtenue expérimentalement à celle trouvée par calcul, nous déterminons

les variantes actives.
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Généralités sur la transformation martensitique des

alliages à mêmoire de forme

1,1/ Transformation martensitique des alliages à mémoire de forme
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Chapitre I. Génératités sur la transformation martensitique dcs alliages à mémoire ile forme

I.1/ Transformation martensitique des alliages à mémoire de

forure

l.L.l/ Les alliages à mêmoire de forme

l-es alliages à mémoire de forrne se caractérisent essentiellement par

l'effet mémoire. Quand de tels alliages subissent une déforrnation plastique dans

un état cristallin martensitique M à basse ternpéranre, ils peuvent reffouver la

forme qu'ils avaient dans un étaç,cristallin austénitique A à haute ternpéranne et

cela par sirnple réchauffage permettant à la transformaûon M+A de se produire

(fig. I. 1). Ce phénomène a étê initialement observé dans des alliages présentant

une transformation structurale réversible ( M ê A ) sans diffr.rsion des atomes au

cours de l'évolution de la terryérature. Ces alliages possèdent donc deux états

structuraux, I'un à haute ternpéranne correspondant à une phase mère

austénitique, I'auffe à basse température correspondant à une phase fille

martensitique.

,z
ssementRefroidi

O) Martensite
Déformation

\

(c) martensite déformée

\ \ \ \ \ \ \ \ \ \ \ \

ffi

- Chauffase
-

(a) Austénite

Figure I. 1: (a) état cristallin A, O) état cristallin M, (c) état cristallin

M déformé. Un chauffage à partir de l'état (c) provoque le retour à la stmcture et

à la forrne originale (a).



Chapitre I. Généralités sur la translormation martansitique iles alliages à némoire ile forme

Wayman et Shimizu/l/ donnent trois conditions théoriques d'obtenûon

de I'effet mémoire, qui sont:

| . La tran s formation marten sitique doit êre thermoél astique.

2.Laphase mère et la martensite doivent êre ordonnées.

3.La martensite doit être maclée.

Cependant, on note que beaucoup d'alliages présentant I'effet rnémoire

de forme ne satisfont pas toutes ôbs condiûons.

Ces auteurs/l/ ont conclu que I'effet mémoire de forme est toujours

conêléà une transformation martensitique de nature thermoélastique.

|.L.2 / Propriétês de la transformation martensitique/'/' tst' t1l

A I'origine, le terme Eansformation martensitique était réservé aux

aciers. Ceux-ci présentent à haute ternpérature une structure cubique face centrée

donnant, après fiempe rapide, une structure quadratique centrée appelée

martensite (du nom de Martens); il s'agit d'une fansformation de phase à l'état

solide entre une phase mère appelée austénite, stable à haute ternpérature et une

phase fille appelée martensite stable à basse température.

La transformation martensitique est une transformation displacive: c'est

un changement de structure qui se produit par un déplacement coordonné des

atomes. Ce déplacement peut êre décomposé comme suit:

Une déformation homogène du réseau qui convertit un réseau de

Bravais en un autre réseau de Bravais. Ce mode de déformation a pour origine un

changement des paramètres du réseau cristallin, appelé déformation de Bain,

Un réarrangement coordonné des atomes dans la maille, appelé

généralement "shuffle" sur une distance relativement faible par rapport à la

distance interatomique. I-e mouvement des atomes est coopératif, c'est-à-dire que

chaque atome se déplace vers sa nouvelle position grâce au déplacement des

atomes voisins.



Chapitre I. Génératités sur Ia ttansformation martmsitique des alliages à mémoire d'efotme

I-a transformaûon martensiûque est aussi une transformation du

premier ordre car, au moment de la transformation, il y a discontinuité des

grandeurs physiques et la dérivfu première de l'enthalpie libre est différente de

zêrot3t. Une telle transformation ne produit pas de variation de la cornposition

chimique. De plus, le déplacement des atomes ne se faisant que sur des courtes

distances, la transformation se produit sans diffusion L'absence de la diffrrsion

rend ]a Eansformation quasi instdntanée;la crêation de la rnartensite se fait à des

vitesses comparables à la cêléldttêdu son dans le solide (- quelques 103 rn/s).

Au cogrs d'un refroidissement, la Eansformation rnartensitique

commence à une ternpérature M, (martensite start ou début de la transformation)

et devient cornplète à M1 (martensite finish ou fin de la transformation). Deux

autres températures sont définies lors du chauffage (A, et Af ), correspondant

respectivenrent au début et à la fin de la fansformation inverse. On détermine ces

températures caractéristiques à I'aide des techniques de mise en évidence de la

transformation martensitique. I-es techniques les plus courarnment utilisées sont

les analyses calorimétriques, dilatométriques et les mesures de résistivité, que

nous décrivons sommairement:

* La calorimétrie dffirentielle à balaya,ge ( DSC ) consiste à mesurer la

quantité de chaleur dégagêe lors d'une réaction exothermique ou absorbée lors

d'une réaction endothermique. Au corrs du chauffage ou du refroidissement, la

quantité de chaleur dégagée ou absorbée ÂQ est cornparée à celle d'un

échantillon de référence ne présentant pas de fiansformation. I-a détermination

des températures de transformation est usuellement faite selon la figure I. 2.

* La résistivité électrique de la phase martensitique est généralement différente

de celle de la phase mère. La résistivité du rnatériau composé d'austénite et de

martensite dépend de la fraction volumique des deux phases en présence. La

courbe de résistivité obtenue permet aussi de déterminer les ternpératures de

transformation, voir figure I. 3.



Clnpitre I. Généralités sur la transformatiott martensitique des alliages à mémoire de fonne

Figure I.

martensitique

2: Mesure

et inverse.

en DSC des tempéranres de transforrnation

Figure I. 3: Variation de la résisrivité électrique en fonction de la

température pour un cycle de transfonnation'

La transformation d'un élément de volume d'austénite en martensite

subit une déformation caractéris ée par:
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Chapitre I. Gén&alités sur Ia transfonnation martensitique iles alliages à ménoire de forme

x Un cisaillement important selon un plan et une direction bien définis.

x Une faible variation de volume.

Cette déformation résulte d'une Eansformation du réseau cristallin

(déformation de Bain ) suivie d'une transformation à réseau invariant constituée,

soit par un maclage, soit par un glissement (f,rgure I. 4).

délormation
de Bain

Austéni te

ol issement

Austénite

déformat ion à reseau invar iant

Martensi te

Figure I. 4: Décomposition de la déforrnation totale en déformation de

Bain et déformation à réseau invariant

La transformation martensitique possède la propriété particulière

d'associer un changement de forme au changement de strucnue cristalline. Cette

déformation est provoquée par un cisaillement le long du plan d'habitat. comme

il n'y a ni déformation, ni rotation du plan d'habitat pendant toute la durée du

processus, ce rype de déformadon est appelé déformation à plan invariant-



Chapitre I. Généralités sur Ia transformation martensitique des alliages à némoire de fornre

Cependant, même si la phase mère est monocristalline, la transformation de phase

produira un certain nombre de dornaines martensitiques possédant chacun des

indices de plans d'habitat différents (mais néanmoins équivalents

cristallographiquement) et qui apparaîtront repartis dans tout l'échantillon. Ces

domaines martensitiques d'indices de plans d'habitat différents sont appelés

variantes de martensite ( figure I. 5).

Figure I. 5: Micrographie et représentation schérnatique d'une transformation

polyvariante avec Mr, Mz, M3 trois variantes de martensite et 1'austénite résiduelle.

En partant d'un matériau initialement en phase austénitique, une

variation de ternpérature a pour effet d'engendrer la ftansforrnation martensitique.

L,es variantes ainsi formées sont équiprobables et n'ont pas d'orientation

privilégiée. Celles-ci s'accommodent entre elles pour compenser leurs

déformations respectives, ce qui permet de former des variantes de martensite

autoacco[rmodantes.



Chapitre I. Génenlités sur la transformation martmsitique des alliages à mêtnoire de forme

l.l.3l Propriétés thermomécaniques des alliages à mémoire de

forme

Dans le paragraphe précédent, nous nous sommes attachés à décrire la

transformation martensitique induite thermiquement par un refroidissement sans

contrainte. Cependant, il existe d'autres phénomènes faisant intervenir la

transformation martensitique, sous I'action d'une contrainte externe mécanique.

* On peut, par I'application d'une contrainte externe, former de la

martensite orientée. On part d'un matériau initialement en phase austénitique.

L'application d'une contrainte a pour effet de générer la transformation

martensitique. Les variantes de martensite ainsi formées ont une orientation

privilégiée associée à la direction de la contrainte figure I.6-b. Lorsque I'on

relâche la contrainte, la transformation inverse martensite .+ austénite peut se

produire (figure I.6-c et d ) car pour les températures supérieures à A1 la

martensite est totalement instable en I'absence de contrainte appliquée. Le fait

que les plans d'habitat soient identiques pour la transformation directe ou

inverse austénite <+ martensite est un facteur important de réversibilité de la

transformation.

(a)

Charge

(c) (d)
<-€-
(b)

Figure I. 6: Illustration schématique d'une transformation martensitique induite

sous contrainte, et d'une transformation inverse par suppression de cette contrainte



Chapitre I. Genéralités sur la transformation martmsitique des alliages à mémoire de forme

* On peut,

façon irréversible

par application

les différentes

d'une contrainte

variantes de

externe, réorienter de

martensite formées

( l

Déformation 
n

thermiquement. On part d'un matériau initialement en phase martensitique.

L'application d'une contrainte externe provoque la réorientation des différentes

variantes de martensite ainsi qu'une déformation macroscopique importante.

Lors de la décharge cette réorientation est partiellement ou totalement

réversible. Lorsque la réorientation n'est que partiellement réversible il

subsistera une déformation résiduelle eo.

La figure I. 7 illustre de façon schématique la croissance d'une

variante favorablement orientée aux dépends d'une voisine mal orientée.

Figure l. 7: (a) martensite thermique (variante autoaccommodante),
(b) déformation par réorientation des variantes.

A partir de ces phénomènes et selon le type de chargement

thermomécanique ainsi que selon I'histoire de ce chargement on distingue

quatre comportements caractéristiques des alliages à mémoire de forme:

Refroidissement

l 0



Chapitre I. Geûralités sur la transformation martensitique des alliages à mémoire ile formc

* L'effet superélflstique= c'est la faculté de pouvoh obtenir, par

applicaûon d'une charge en phase austénitique, des déforrnations(de 5 à l}Vo

suivant les alliages) recouwables en quasi totalité lors de la décharge.

* L'effet caoutchoutiquez propriété du matériau qui lui permet d'avoir,

à l'état martensitique, une raideur frès faible par rapport à un matériau métallique

classique. A cette propriété est aussi associée une capacité d'amortissement ftès

importante.

* L'effet mémoire de forme simple sens= faculté du matériau à

pouvoir retrouver sa forme initiale par sirnple chauffage après avoir subi, en

phase martensitique, une déformation pennanente de quelques Vo.

Cet effet est à la base de nos études de texture. Aussi nous détaillons

un peu ce mécanisme. L'effet mémoire simple sens, fait intervenir successivement

plusieurs phénomènes physiques liés à la transformation martensitique. De plus

celui-ci nécessite de faire subir au matériau un chargement plus complexe qu'une

simple conffainte externe (figure I. 8)

B Mf Af (a) A T

Figure I. 8: Chargements séquentiels permettant d'obtenir un effet

mémoire de forme simple sens, ABCDE et A'B'C'D'.

11



Chapitre I. Généralité.s sur la transformation martensitique dcs alliages à mémoire de forme

(a) l'échantillon est d'abord refroidi à une terryéranre inférieure à M;

sous contrainte macroscopique nulle (o = 0); fajet A----> B. Cette séquence

provoque une transformation martensitique complète (f = 1, f représente la

fraction volumique) pour ( T<Mr ) mais sans déforrnation rnacroscopique car les

variantes formées ne sont pas orientées par les contraintes appliquées qui sont

nulles. [.es groupes de variantes auto accommodantes sont les seuls développés.

(b) On applique au rnritériau une contrainte o dans l'état martensitique

puis on relâche celle ci; rajet B----> C----> D. Dans cette séquence, I'application

d'une contrainte modifie la fraction volumique de chacune des différentes

variantes par le mécanisme de réorientation tout en conservant la même fraction

volumique totale de martensite (f - 1). Cette réorientation crée une déformation

stable lors de la décharge (o - 0). Nous somnres alors en présence d'un état

martensitique, mais déformé de en par rapport à l'état austénitique iniûal.

(c) On réchauffe l'échantillon à une ternpéranre supérieure à A1 sous

contrainte nulle (o = 0); rajet D----> E. Cette séquence a pour objet la

ffansformation inverse de la rnartensite vers l'austénite. Puisque la martensite a

été orientée par la contrainte o, sa réversion en austénite provoque une

déformation (-ep) inverse de celle crêêe par l'application des conftaintes o. [æ

solide dans l'état D est modifiée et.le corps recouvre sa forme initiale dans l'état

E.

On peut également obtenir un effet rnémoire sirnple sens par d'autres

chargements thermomécaniques séquentiels. Par exernple, on obtient une

déformation stable e à (T . tt) par refroidissement sous contrainte o constante

(effet super thermique) voir figure I. 8, najet A'----> B'. La suppression de la

conrainte appliquée (B'----> C') ne crée pas de réorientation des variantes. Par un

réchauffage à T > Ar ( séquence C'----> D' ), la martensite orientée par o au cours

du refroidissement se transforrne en austénite créant une déformation inverse -e.

t2



Chapitre L Généralités sur la transformation martensitique des alliages à nûmoire de forme

* L'effet mémoire de forme double sens: faculté du matériau qui, une

fois éduqué, peut passer d'une forme basse ternpérature (en phase martensitique)

à une forme haute tempéranue (en phase austéniûque) ou I'inverse,

respectivement par simple chauffage ou refroidissement. Cette propriété permet

donc au matériau de pouvoir mémoriser deux formes différentes. La déformation

locale permettant le changement de forrne globale est de quelques 7o.

u :

I.2/ La transformation martensitique dans les alliages à

mêmoire de forme Ti-Ni

1.2.L/ Diagramme et phases d'êquilibre

[-e diagramme d'équilibre de I'alliage Ti-Ni (figure I. 9), présente ffois

phases d'équilibre Ti2Ni, TiNi et TiNi3.

h e i g h t  P e r c e n t  N i c k e l
.o 50 60 ?9

I

4 t200
q

I
F

lo00

.o lo 60

A t o m i c  P e r c e n t  N i c k e l

Figure I. 9: Diagramme de phase des alliages Ti-Ni
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Chapitre I. Généralités sur Ia transformation martensitique des alliages à mémoire de forme

La phase Ti2Ni a une structure ordonnée, cubique à faces cenfrées à 96

atomes par maille, de paramètre de maille a = I .1319 nrn Dans les nombreuses

érudes consacrées à cette phase, il n'est jamais fait mention de relations

d'orientation avec le réseau de la phase TiNi.

I-a phase TiNi a une structure cubique centrée de type CsCl et se forme

de façon congruente (sans changement de cornposition) à 1310"C. C'est cette

phase qui est le siège de la fransformation martensitique à I'origine de I'effet

mémoire de forme dans les alliages TiNi. I-a frontière du domaine d'existence de

cette phase, du côté riche en titane , est pratiquement verticale ce qui est dû à la

très faible solubilité du titane dans TiNi (moins de l%o). Du côté riche en nickel

on observe un large domaine où le nickel est soluble dans TiNi, solubilité qui

atteint un maximum deTVo à 1 I 18"C.

La phase TiNi3 possède une sû:ucture hexagonale compacte ordonnée

sur quatre plans (ABAC...), ses paramèmes de maille sont a = 0.510885 nm et

c = 0.831 87 4 nm.

Dans les alliages Ti-Ni possédant une surstoechiomètrie en nickel, la

transformation martensitique est prê,cêdée d'une fransformation de phase

intermédiatrdat (phase haute température à phase intermédiùe ) phase basse

température). Cette phase interrnediaire est appelee phase R, elle possède une

structure rhomboédrique. Nous verrons par la suite les caractéristques des

différentes phases participant à la transformation martensitique.

1.2.2/ Transformation de phase et stmctures des alliages Îi-Ni

Au cours de cette transformation le comportement de I'alliage Ti-Ni est

beaucoup plus complexe que celui des auftes alliages à mémoire de forme. Des

érudes approfondies ont été effectuées sur la transformation de phase de I'alliage

Ti-Ni ts'6'7t. Elles ont confirmé la présence de nois phases différentes: une phase

cubique centrée (B2) de type CsCl à haute température, une phase monoclinique

t4



Chapitre I. Généralités sur la transformation martensitique des alliages à mémoire de foxme

(M) à basse température, et une phase intermédiaire (R) de structure

rhomboédrique. Il existe alors trois types de transformations de phase:

phase mère (82) e+ phase R

phase R <+ phase martensitique M

phase mère (B2) <+ phase martensitique M

La stabilité de ces trois phases dépend de la composition de I'alliage et

du traitement thermique. A I'aidë des tecbniques de diffraction d'électrons, de

rayons X ou de neutrons, il est établi que la phase mère de I'alliage Ti-Ni a une

structure cubique centrée de type CsCl, de groupe d'espace P m3m /8'e'10'll/. T e

paramètre de la maille élémentaire est ao = 0.302 nm.

La fransition 82 -+ R est appelée transformation prémartensitique, ou

transition de phase R.

1.2.2-l / lransformation prêmartensitique

La transformation prémartensitique se rnanifeste, enffe autres, par une

augmentation de la résistivité de I'alliage, I'apparition de réflexions

supplémentaires sur les spectres de diffraction (des rayons X, des électrons..), le

dédoublement de certains pics de I'austénite obtenus par diffraction des rayons X,

ainsi que par diminution des constantes d'élasticité du matériau t6'r2'13'r4t .

Pour un alliage Ti-Ni en phase austénitique, une chute de température

peut donner naissance à deux phases: la martensite et la phase R. lÀ

Eansformation 82 + R a étê appelée prémartensitique, avant que cette phase R

ne soit mise en évidence. Il semble aujourdhui qu'il s'agisse d'une transformation

à part entière, c'est ce qui a été montré par Michal et col trz'rst .

La phase R est facilement observable sur les alliages TiNiFe, TiNiCu,

TiNiAl t16'L7t et les alliages TiNi de cornposition proche de la composition

équiatomique, ayant subi un traitement d'ordonnancement tel qu'un

vieillissemenf/18'le/ ou un cyclage thermiquetz0'2lt. L'existence de la phase R

mique des alliages,dépend de plusieurs paramèffes tels que la cornposition chi

1 5



Chapitre L Généralités sut Ia transformation martensitique des alliages à mÉmoire de forme

leur traitement thermique. Récemment Goubaa et col tzil ontessayé de clarifier la

possibilitê, de détecter la phase R dans les alliages TiNi, TiNiCu et TiNiCo par

plusieurs méthodes expérimentales telles que la microscopie électronique à

tansmission, la diffraction de rayon X, et la DSC. Ils ont conclu que la phase R

se produit et sa détection dépend d'une part, de la technique expérimentale

utilisée, et d'autre part, de la possibilité de confusion enEe la phase R et la phase

mfftensluque. ( l

Du fait du dédoublement de certains pics de diffraction, il est

généralement admis que la phase R apparaît avec une structure

rhomboédriqu/s'zzr dont les paramètres de maille sont a = 0.903 nm et cr = 89.3".

Cette sffucture correspond à la structure B2 distordue.

D'après Goo et Sinchi1l6', lu phase R présente une symétrie

rhomboédrique, de groupe d'espace P3rm, et une maille élémentaire hexagonale

de paramètreSl âp = 0.738 nm et cn= 0.532 nrn I-es relations d'orientation enffe

la phase R et la phase mère B2 sont:

(111)Bz / (0001)R l-2rrlB2 il [2-1-10]R

D'autres auteurs /20'donnent la relation d'orientation suivante:

(110)Bz // (100)R [1-11]82 /  [001]R

la maille de la phase R étant choisie rhomboédrique.

Il a récemment été rapporté par Zhao et coltzst que, parallèlement à la

transformation en phase R, pouvait avoir lieu une Eansformation produisant une

phase appelée R'dont la structure cristallographique est triclinique de paramètres:

a-0 .727 nrqb =0.889 nrn ,  c  =0.919nrn,  o= 110.3o,  F  =  95.3 'e t1  =  114.0" .

Celle-ci n'a fait I'objet que de très peu d'analyses.
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Chapitre I. Généralités sur Ia transformation martensitique des alliages à mémoire de forme

1.2.2-2 | lransformation mafi ensitique

A la suite de la ffansformation 82 + R ou directement à partir de la

phase mère F'2, 1l apparaît au cours du refroidissement, à la température Ms, une

tran sformation marten siti que caractéris ée p ar :

1/ un changement morphologique,

2|urne décroissance de résistivité électrique,

3/ un changement dans, le diagramme de diffraction X ou électonique

avec réduction de lTntensité, puis disparition totale de la raie (doublet) de

diffraction associée au plan (110)Bz de I'austénite, et I'apparition de nouvelles

raies de réflexions /6'26l.

En 1971, Otsuka et col/s/ d'une part, Hehemann et colT1t d'auffe part ont

déterminé une structure de la phase martensitique d'un alliage Ti-Ni

équiatomique cofirme étant orthorombique de type 819 légèrement distordue, ou

encore (B'19) de maille monoclinique, avec "shuffle". Ces auteurs donnent les

mêmes paramètres de réseau. [a différence entre les deux résultats réside dans

une variaûon de la direction et du plan du "shuffle" par rapport à I'angle

monoclinique; par conséquent, les structures appartiennent à deux groupes

d'espace différents P}rlm et PLlc. Toutes les deux sont également incohérentes

avec des réflection de réseau observées qui sont normalement interdites.

En 1981, Michal et Sinchi128/ tiennent cornpte de ces réflexions

interdites et gâce à une analyse plus détaillée, ces auteurs aboutissent à la

sffucture B'19 avec les mêmes paramèfres que les investigateurs précédents. En

plus ils confirment le groupe d'espace Pzrlmrapporté par Hehemann et col.

Deux ans plus tard, Buhrer et coltzet, confirment la nature P2rlm du

groupe d'espace à I'aide de diffraction des neutrons. En 1985, Kudoh et col /30/ ont

utilisés la diffraction de rayon X sur des monocristaux d'un alliage Ti-Ni 50,8Vo;

ils ont trouvé la même structure B'19 ainsi que le même groupe d'espace

t7



Chapitre l. Gênéralités sur Ia translormation martensitique des alliages à mémoire de forme

P2rlm ( tableau I. I ) mais avec des coordonnées atomiques différentes de celles

de Michal et col, voir tableaul.2.

Paramètres H.s ( l ) MS (2) ors (3) KTMO(4)
a (Â) 2.883 2.885 2.889 2.898
b (Â) 4.623 4.622 4.r20 4.108
c (Â) " '  4.117 4.t20 4.622 4.646
B(") 96.8 97.78
v(") 96.8 96.8

Nombre d'at./maille 4 4 4 4
Groupe d'espace P2/m P2tlm P2lc P2rlm
(1) Hehmann et Sandrock (1971).

(2) Michal et Sinclair (1981).

(3) Otsuka, Swamura et Shimizu (1971).

(4) Kudoh, Tokonami, Miyazaki et Otsuka (1985).

Tableau I.L: comparaison des données cristallographiques du Ti-Ni
. /30tmarrensluque

/lvlichal et Sinclair / Kudoh et col /

Ti
X
Y
Z

0
0
0

0
0
0

Ti
X
Y
Z

'  
0 .055
0.5

0.s58

0.1648
0.5

0.5672

Ni
X
Y
Z

0.58
0

0.472

0.6196
0

0.4588

Ni
X
Y
Z

0.475
0.5

0.086

0.5452
0.5

0.1 084

Tableau I.2: Coordonnées conventionnelles des atomes
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Chapitre I. Généralités sur la transformation martensitique des alliages à mémoire de forme

I-e cristal monoclinique dont les pararnèftes de maille ont êtê

déterminés par Otsuka est largement accepté cornme structure standard pour la

mafiensite (fig.I. 10).

La figure I. 11 montre une configuration atomique dans une maille

conventionnelle vus dans la direction [010]u. Dans cette direction, les atomes de

Ti et Ni sont empilés suivant deux couches. Selon cette direction, nous ne

pouvons pas trouver de plans corryacts d'atomes. En d'autres termes, la structure

de la martensite n'est pas un ernpilement de plans cornpacts bidimensionnels de

structure ordonnée, mais plutôt une structure compacte tridimensionelle/30/.

. N i
o T i

b

Figure I. 10: Structure cristalline de la martensite dans un I'alliage Ti-Ni

Figure I. 11: Configuration atomique dans une maille conventionnelle
vue dans la direction [101]r "o' .

vl
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Chapitre I. Genêralités sur Ia transformation martmsitique des alliages à mémoire de fotme

I.2.2-4 | Formation de la martensite

Le mécanisme de formation de la phase martensitique, a

décril/rz3". Il ,. décompose en trois grandes étapes (qui ne représentent

forcément les mouvements physiques des atomes):

* Un cisaillement homogène sur les plans Ul2\Bz dans les directions

<111>82 qui transforme le réseau cubique centré en un réseau plus compact.

Cette première étape aboutit à rihe structure dont le paramètre "a" est réduit, le

paramètre "b" augmenté et un des angles devient supérieur à 90o.

"' Un "shuffle" planaire alterné (homogène) des plans équivalents

(110)82 dans les directions + [T0]82. Cette étape aboutit à la structure

monoclinique en amenant une contraction selon I'axe "c".

* Une légère réorganisation des atomes au sein de la maille qui est

équivalente à un "shuffle" dans le plan ( 010 )M dans la direction [100 ]M.

1.2.2-51 Relation d'orientation entre I'austénite et la marteusite

Depuis ces travaux, la structure de la martensite est relativement bien

connue. Elle est identifiée comme étant de type B'19. Les relations d'orientation

entre la phase mère B, et la martensite ont été déterminées aussi par les auteurs

précédents/s'24'33t à partir des clichés de diffraction électronique. Otsuk a et col/s/

ont trové les relations d'orientations suivantes:

[1-10]M l l  <Il1>Bz

(001)y l l  U0l\82 à 6.5'prés.

De la même manière, Mohamed t34t a donné les relations

d' orientations suivantes :

été

pas

[101]M

(010)M

<l I  l>82

{  I  l0 }82

il

il
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Chapitte L Généralités sur la transformation martensitique des alliages à mémoire de forme

1.2 3/ Microstructure et morphotogie

1.2.3'-l/ Microstructule et morphologie de la phase R

I-es alliages Ti-Ni montrent une auffe Eansformation de phase (phase

R) comme nous I'avons mentionné précêdemrnent. Cette phase R possède les

caractéristiques d'une martensite. D'après C. M. wa5rman/13/, elle a une

morphologie quadruple, comportant quafte variantes qui se forment ensemble de

manière auto-accomodante, et qui sont distribuées symétriquement autour des

pôles {001} de l'austénite. Si la transformation est induite thermiquement sans

I'applicaûon d'une conffainte d'origine mécanique, un urrrangement constitué de 12

variantes de quatre types de phase R se forme (voir tableau I. 3). Cet arrangement

ne produit aucun changement de forme macroscopique, ce qui indique qu'il y a

auto accommodation parfaite de ces variantes /31/.

Selon ces auteurs, ces quatre variantes sont reliées par des relations de

maclage, (voir tableau I. 4).Comme dans le cas de la martensite la phase R peut,

dans une moindre mesure, acconrmoder une déformaûon et donner lieu à un effet

mémoire. La figure l. 12 présente un exemple de morphologie auto-accomodante

de la phase R.
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Chapitre I. Généralités sur la transformation martensitique iles alliages à mémoire de fonne

Variante loolR [010]R [oo1]R
A 100A [001]A [010]A

B 100A [010]A [001]A
C 100A IoTo]n [001]A

D 100A [010]A [ooT]n
t t :

Tableau I. 3: Les quatre variantes de la phase R /3rl

Tvoe de maclage K1 n1 K2 n2 S

composé (011)

(Too)
[1oo]

[Too]

(100)

(oTT)
t100l
IToo]

0.0265

Tableau I. 4: Modes de maclage observés dans la phase R /31/

Figure l.12: Groupe auto-accomodant dans la phase R /31/
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Chapitre l. Généralités sur la transformation martensitique dcs alliages à mémoire de forme

1.2.9'-21 Microstructure et morphologie de la Eartensite.

La strucnre cristalline de la phase martensitique est considérée comme

une distorsion monoclinique de la strucnre orthorhombique 819 (AuCd), avec

maclage interne. L'identification des modes de maclage dans I'alliage Ti-Ni a été,

étudiée par plusieurs auteurs à I'aide de la diffraction des électrons et du

microscope électronique. Otsuka et col t26t ont Eouvé le maclage de typel t TT I )

et des fautes d'ernpilement sur leplan basal. Dans le rnaclage f)'pe I, le plan K1 et

la direction n 1 sont représentés par des indices rationnels et les deux cristaux

maclés se déduisent I'un de I'autre par une symétrie miroir par rapport au plan

K1.

Knowles et Smitt133/ ont observé le mode de maclage type tr < 011>, et

peu fréquemment le maclage (001), mais il n'ont pas observé le maclage { TT t }.

Dans le maclage type tr < 011> le plan K2 et Ia direction q2 sont représentés par

des indices rationnels et les deux cristaux maclés sont reliés par une rotation de n

autour de I'axe r11. Des calculs effiectués par ces auteurs en utilisant la théorie

phénoménologique de Lieberrnann, Wechler et Read concernant le cisaillement à

réseau invariant des nois types de maclage ( type I, type tr et le maclage (001) )

montrent que le maclage (001) ne peut pas produire un cisaillement à réseau

invariant. [æ tableau I. 5 résume tous les modes de maclages observés dans

I'alliage Ti-Ni. Du fait de la symétrie monoclinique, les maclages tTT f ) et (111)

ne sont pas équivalents. Ceci est confirmé par les valeurs de cisaillement S qui

figurent dans le tableau I. 5.



Chapitre I. Généralités sur la transformation martensitique des alliages à mémoire de forme

Type de maclage K1 n1 K2 n2 s sol* Ref

{TT r}
Type I

(1 11)
(T11)

[0.54 0.45 1]

[os+*t]

(o.z+ o.so 1)
(o.z+ o.so r)

[zit]
l lrrl

0.309
0.309

oui
our

33
33

Type I

I 1 l1t (111)

(1T1)
[r.sr o.sr rJ
[l^:r osr rl

(o.e6 0.33 t)
(036 o æ r)

L2rtJ
lir rl

0.r42
0.142

non

non

36
36

{011}
Type I

(011)
(oT r)

[r.sz r T]

[.wtt1
\olz r 1)
(anr I

L0 lr

[ori
0.28
0.28

otu

oui

(011)

Type II

(0.72 | r)
rant I

[ot t]

[otT]

(011)

(ori)
[r.zs r
Itst,

il
rl

0.28
0.28

oui
oui

33
33

composé (001)
(100)

100
001

(1 oo)
(oo1)

[ool
[roo

0.23
0.23

non

non

33
35

*La solution existe par Ie calcul théorique phénoménologique.

Tableau I. 5: Modes de maclage observés dans la martensite/35/

Variante 11001 M t0101 M t0011 M
I t100tA t .011tAr0T 1 tA
1 ' rToornI01  11A t0 1 11A
2 r100 tA r0T ltA roTTn
z', t.1 00tA t01 l  lA t01 l tA
3 r010tA r101lA IlOTIA
3', t01OtA t101tA t101tA
4 r010tA r l0Tu iTOTN
4', t .01OtAt  101lA t101tA
5 t001tA r110lA rT tora
5' r001tA rTTon rT torn
6 r0011A r I 101A t1 I0 lA
6', t00 1tA r lT0lA TTOtn

)ésorientation L.420 1.12" 8.23'

Tableau I. 6: Relations d'orientation enffe

I'austénite et T}variantes de la martensite /36/

aiu

Figure I. L3: réseau qui

correspond à la variante 6'

T
' À

L
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Chapitre I. Généralités sur la transformation martensitique des alliages à mêmoire de forme

La différence de symétrie qui existe enffe la phase mère et la phase

martensitique montre qu'il existe 12 manières d'orienter les deux réseaux I'un par

rapport à I'autre (figure I. 13), c'est à dte,12 variantes de rnartensite (voir tableau

I. 6 ). La notation utilisée dans le tableau est celle infroduite par Matsumoto et col
t36t et elle est telle que les variantes x et x' possèdent des distorsions

monocliniques opposées ce qui permet de mettre en évidence leur symétrie miroir

selon les plans de maclage (001)lt4 ou (100)M.

[,es calculs théoriques phénoménologiques effectués par ces

auteurs/36'33'37'38t montrent que le cisaillement à réseau invariant dans la

transformation en question est un maclage de type tr <011> puisquTl permet de

prévoir les indices des plans dhabitat enfte I'austénite et la martensite. Ce sont les

résultats de ces calculs qui sont présentés dans le tableau I. 7 .

Lorsque la martensite se forme par simple refroidissement, les

plaquettes de martensite ont tendance à se regrouper de façon à accommoder

leurs déformations mutuelles. Ce regroupement donne naissance à une structure

auto-accomodante, c'est-à-dire que la déformation macroscopique de

l'échantillon est nulle. I-e, mécanisme d'auto-accomodation associé à la

transformation martensitique dans les alliages à mémoire de forme Ti-Ni a été

expliqué récemmen(31t en utilisant des monocristaux. Ces auteurs ont montré

cornrnent le regroupement de trois variantes de martensite, peut conduire à la

minimisation de la déformation induite par la transfonnation tout en assurant des

jonctions cristallographiques raisonnables enEe ces variantes. On assiste alors à

la formation de morphologies triangulaires bien définie consistant en trois

variantes de martensite (voir figure I. l4). Ces trois variantes forment des groupes

de plaquettes rassemblés autour des pôles { 100}92 de I'austénite. La figure I. 15

présente une projection stéréographique de I'austénite où sont reportés les pôles

des plans dhabitat, pour les 24 vuiantes dans un monocristal ce qui permet de

situer les plaquettes pouvant former des groupes auto-accommodants.
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Chapitre I. Généralités sur la transfonnation martensitique des alliages à ntétnoire de forne

l '  ( + )

Figure I.14 Exemple de groupe auto-accommodant

(ioo)

(100)

6 ' (+ )

!t-t lui-i

(0i0)
(010)

Figure I. 15: Plaquettes de martenslte et groupe auto-accommodant
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Chapitre L Généralités sur la transformation martensitique des alliages à mémoire deforme

Plaquettes

de martensite

Plan

d'habitat

Direction de la

déformation
1(+) (0J888 o.zts2o.4o44) lo'+rrs 0.7s74 o.4B.,41
I (-) (0J888 a40440.2r52) [0.+rrs c,zrl.,40.7s74f
1'(+) (0J888 0.4044 rrrïr\ l** oAl.,40:s74]
1'(-) (0J888 ôlztszmo44) lt*" 0.7s740.48741
2(+) (t-* o.zrszoio44) loÆrs 0.7s740.48741
z(-) (o:88s Mo44o2rr) lo'+3ls 0.48740.7s741
2'(+) (ô*s888 0.40440.2r52) [0.+rrs 0.4874 ù7s74]
z',(-)

fass88 o.zrszo.4o44)[0.+rrs 0.7s740.4s74]
3(+) (o.nuos888 o.zlsr) @r,rtso.7s741
3C) (o.zrszossss olo44) low+0.43r5 a4l74l
3'(+)

@0^t8880.4044) lotst+o.+3rs or8*l
3'(-)

@0^a888 o.nsz) @o.43rs o.tst+]
4(+)

@oJ888o2rsr) lo.+n+o/3rs o.tst+]
4(-)

@oJ8B8 0/044) fo.tst+o'+3ls o.+aru]
4'(+) (o.zrszos888 0.4044) fo.tst+0.43ls o.+v+l
4',(-) (0.+ouos888 o.nsz) lo.+au0.4315 o.tst+l
5(+)

F.zrszo.4o44o^t8s8)fo.tst+ cxlr4o.+rrsl
5(-)

6Ao44o.zr5zor88€)@0.7s740.+rrsl
5'(+) (0.+ou rzrsro^a888) nqo.7s740Ætsl
5'(-) (o.zrsz c,zro44os8s8)lort+ rx8740.+rrsl
6(+) t - , -^- l^Tr

lu.zLJz u.4u44 u.uuEE I fu.tst+ 0.48i4 oÆ1sl
6(-)

@arr:r-o^e888) lo.+zt+0.7s74 o/31s]
6'(+) (0.+ouo.zrs2or888)[0.+n+ 0.7s740.+rrs]
6'(-) (o.zrszo.4044 0J888) fo.tst+ o.4Bi4o.+rrs]

Tableau I. 7: [æs 24plaquettes de martensite /37l
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Chapitue l. Gén&alités sur la transfornation martensitique des alliages à ntémoire de forme

I.2.4 | Comportement mécanique

[æs études des propriétés mécaniques des alliages Ti-Ni ont couvert un

large domaine de recherche, notamment en ce qui concerne le comportement

associé à la ffansformation martensitique en phase R, la Eansformation

martensitique induite ainsi que la réorientation des variantes/3e'40'41'4u, et la

déformation maximale recouvrable par effet mémoire simple.

La déformation des"'alliages Ti-Ni peut se produire soit par

transformaûon induite sous contrainte en phase R ou en phase martensitique, soit

par réorientation des variantes de phase R ou de martensite. [,a transformation

induite ou la réorientation des variantes provoquent une déformation qui est

recouvrable lors de la décharge ou lors d'un chauffage.

I-e, matêiau se trouve en phase martensitique si la température est

inférieure à Mr. Dans cet état, les variantes de martensite s'arrangent de façon

auto-accommodante.

La mise sous contrainte d'une telle structure provoque la réorientation

de la martensite de façon à accommoder la déformation impos êe; la structure

déformée ainsi crée, qui se maintient après la décharge peut êre totalement

détruite par un simple chauffage pendant lequel le matériau reûouve son état

austénitique: c'est I'effet mémoire simple. [æs mécanismes de déformation qui

permettent de réorienter cette martensite sont multiples dans les alliages Ti-Ni et

cette déformation peut se produire par:

* un mouvement des plans de maclage qui séparent les deux variantes

d'une même plaquette, ce qui peut éventuellement conduire à un "démaclage" et

un "remaclage" par une variante différente de celle qui I'a précêdée.

* le mouvement des plans d'interface entre plaquettes de martensite qui

perrnet à la mieux orientée d'enfre elles de croître aux dépends des plaquettes les

moins orientées vis à vis de la déformation à accommoder.
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Chapitre I. Généralités sur la transformation martensitique des alliages à mémoire ile forme

1.2.6/ Anisotropie de I'effet mêmoire de forme

L'effet mémoire de forme lié à la transformation martensitique dans le

Ti-Ni proche de l'équiatomique est connu depuis plusieurs décennies. La relation

d'orientation définie entre le réseau cristallin de l'austénite et de la martensite

conduit au fait que I'effet mémoire de forme (EMF) est dépendant de la direction

de sollicitation. L'EMF d'un rnatériau polycristallin doit donc êre relié à la

texture, cependant le nombre .,actuels de publications sur les textures et

I'anisotropie de I'EMF d'un alliage Ti-Ni polycristallin est limité. De Lang et

colt43t ont ffouvé différentes textures après tension ou compression de tôles

laminées à ou après flexion de tôles, et ils ont relié I'apparition de ces différentes

textures à une sélection préférentielle des variantes de martensite. Monasevich et

col t44t ont trouvé que la texture de tôle de Ti-Ni laminée à chaud est

{ll2}<ltO>92 et ils ont mesuré I'anisoropie de déformation. Euck et Hirsch
t4s'46/ ont rapporté qu'une déformation dans la direction de laminage d'une tôle

laminée à chaud ayant la texture { 110}<1TO>92 peut conduire à un matériau

favorable à I'effet mémoire de forme.

[.e maximum de déformation récupérable pour un monocristal peut être

prédit théoriquement'ot'. Pour I'alliage Ti-Ni proche de l'équiatomique les valeurs

prédites sont: I'allongement récupérable est plus grand le long de la direction

12331 ou il est de 7O.7Vo, I'allongempnt récupérable est de 9. 8Vo le long de [1 I 1],

de8.4Vo le long de [011] et de 2.7Vo le long de [011]. Ces valeurs prédites onr éré

confirmées par des essais de traction en utilisant des monocristaux coiltme

échantillonst4s'4et .

Ces auteurs montrent que I'anisotropie propre de I'EMF dans le Ti-Ni

est important, la déformation à mémoire de forme en traction varie d'un facteur

de 3.9 en fonction de la direction cristallographique.



Chapitre I. Généralités sur Ia transformation martensitique des alliages à mémoire de forme

I.3/ Conclusion

A partir d'une étude purement bibliographique, nous avons décrit au

cours de la première partie de ce chapitre les propriétés principales de la

transformation martensitique ainsi que le comportement thermomécanique des

alliages à mémoire de forme. ,,I.a deuxième partie de ce chapitre décrit la

transformation martensitique dans les alliages à mémoire de forme Ti-Ni, les

phases qui se forment, leur structures ainsi que leur morphologie. Dans la

dernière partie de ce chapitre, nous avons présenté le comportement mécanique

de cet alliage et enfin l'anisotropie de I'effet mémoire de forme.
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Chapitre II. Caractffisation par rayons X des états austénitiques et martensitiques de l'alliage TiNi

il / Caractérisation par rayons X des états austénitiques et

martensitiques de I'alliage Ti-Ni

ll.tl Introduction

La diffraction des rayons X est une méthode d'analyse non destructive

et sans influence sur le processus de la transformation martensitique.

L'échantillon n'est soumis ni à une contrainte ni à un important apport de

chaleur de la part des rayons X. Cette technique permet une caractérisation des

phases présentes ainsi que de leur texture. L'utilisation de la technique des

rayons X appliquée aux diffractogrammes et figures de pôles est rappelée en

annexe.

Ce chapitre sera consacré à l'étude expérimentale de la texture d'un

échantillon polycristallin d'un alliage à mémoire de forme Ti-Ni de composition

quasi-équiatomique, dans les états suivants représentés sur la figure II. 1:

Ta : état austénitique

Tvt : martensite induite thermiquement

Tu.e : martensite réorientée ( charge et décharge à l'état martensitique)

Tuo ' martensite orientée ( refroidissement sous charge constante à partir

de l'état austénitique) pour différentes valeurs de contraintes.

Figure II. l: Les points de mesure sur le diagramme (o, T)
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Chapitre Il. Caractérisation par rayons X des états austénitiques et martmsitiques de l'alliage TiNi

Pour commencer, nous présentons le procédé de mise en forme de

l'échantillon suivi d'une étude préliminaire permettant la caractérisation des

deux phases.

ll.2l Mise en forme de l'échantillon

L'échantillon est initialement sous forme d'une barre circulaire de

diamètre 6.5 mm. Pour obtenir une éprouvette de traction plane facile à étudier

aux rayons )Ç nous laminons à froid le barreau selon sa direction axiale, en

changeant le sens d'introduction du barreau mais sans changer l'écartement des

rouleaux. Après ces deux passes, l'échantillon est recuit à 900oC pendant 10

minutes pour réarranger les dislocations introduites au cours du laminage. On

recommence de tels cycles ( laminage - recuit ) jusqu'à obtenir une épaisseur de

0.8 mm. On fait un décapage chimique pour enlever la pellicule d'oxyde qui

s'est formée pendant le recuit. En cours d'opération, il n'est pas nécessaire de

décaper, la pellicule d'oxyde se brise au cours du laminage.

La solution de décapage est composée de tl3 d'acide fluorhydrique et

213 d'acide nitrique en volume.

La tôle est ensuite usinée sous forme d'éprouvettes planes de traction

classiques (fig. II. 2). Nous tirons deux éprouvettes pour lesquelles le sens long

est parallèle à la direction de laminàge.

19.Zlmm

Figure ll.2: Forme et dimensions des éprouvettes utilisées.
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Chapitre ll. Caractértsation par tayons X iles états austenitiques et martmsitiques ile I'alliage TiNi

Il.3 | Etude préliminaire

Une étude préliminaire de spectre de diffraction a été faite sur un

échantillon issu de la même barre, de dimension 20*8*0.8 mm.

Tous les spectres de diffraction sont effectués dans les mêmes

conditions expérimentales. Nous utilisons le tube à anticathode de fer

(À : 1 .9373 Â) avec un balayage de I'ensemble des orientations possibles de

l'échantillon. Nous effectuons d$nc des diffractogrammes "intégrés" c'est à dire

en sommant les intensités diffractées au cours des deux mouvements de rotation

(déclinaison de 0 à 70o, rotation azimutale de 0 à 360").

L'échantillon a été recuit à 900"C pendant 10 mn sous atmosphère

d'argon, trempé à I'eau puis à I'azote liquide. Il est ensuite chauffe à I'air libre

jusqu'à retour à la température ambiante. Le but est d'obtenir 100% de

martensite à cette température.La figure II. 3 montre le spectre (a) mesuré dans

cet état de l'échantillon. Il révèle la présence des raies les plus intenses de

I'austénite (110)a, (200)A et (21l)e. Elles sont situées respectivement aux

angles 54.14",80.53' et 104,16" en 2 thêta. Conformément aux données de la

fiche ASTM de I'austénite (18-0899), le pic {110}A est le plus intense et les

pics {200}a et {21 1}A correspondent respectivement à 40 et 60%o du pic le plus

intense. Aucune autre raie de diffraction n'est présente sur le spectre. Le

matériau est donc dans un état totalement austénitique (fig. II. 3-a).

De nombreux auteurs relèvent, sans s'y attarder, la persistance, même

au dessous de Mf d'une certaine quantité d'austénite. s'il est souvent constaté,

le phénomène de stabilisation de l'austénite est assez mal compris. I1 a été

montré par Goub aa tsÙt que ce phénomène se produit après mise en forme et

traitement thermique et par Hanaki et col /51/ que pl,.rs la température du

traitement thermique consécutif à la mise en forme est élevée plus ce

phénomène est important.
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Chapitre Il. Caractffisation par rayons X iles états austénitiques et martmsitiques ile I'alliage TiNi

Pour obtenir un état totalement martensitique, il nous a fallu refroidir

l'échantillon au-dessous de Mf et maintenir cette température, en particulier en

cours de mesure sur le goniomètre. N'ayant ni plaque refroidissante à effet

Peltier ou à gaz froid, nous avons dû trouver une autre solution. Nous avons eu

I'idée d'effectuer sur l'échantillon des cycles thermiques (chauffage-

refroidissement) entre 150"C et -169'C. Les paragraphes suivants expliquent

comment nous avons procédé. 
'r'

II.3. 1/ Phase martensitique

La figure II. 3-b présente le spectre de diffraction obtenu sur le même

échantillon, après 4 cycles thermiques (chauffage-refroidissement) entre 150"C

et Ia température de I'azote liquide. Ce spectre de diffraction, réalisé à

température ambiante, montre toujours la présence des pics les plus intenses de

I'austénite, et la naissance très nette des raies de la martensite situées au

voisinage des pics (110)A, et (200)A.

L'analyse des raies de diffraction des deux phases, montre que les

raies de l'austénite ont diminué en intensité et que celles de la martensite ont vu

leur intensité augmenter. C'est pourquoi nous avons décidé d'effectuer une

deuxième série de 4 cycles thermiques. Le spectre (c) de la figure II. 3 effectué

après cette deuxième série, corifirme que la transformation austénite -+

martensite (Bz+ B'19) se poursuit après le cyclage thermique sous contrainte

nulle. Nous avons donc poursuivi le cyclage thermique en espérant obtenir un

X^L^ -+ i l l  ^ -  4 ^+a lasan*  na r4aa . i + i ^ t t o  l ' 1 )  ao t  ^6  ^ r r i  o l ac f  ^ - ^ r l . . i +  ^ ^ -À -  r 16ô
çull4llLlllull Lt Lcllçllr.frr,rL lrrcnlvrrùrLrYrJv. v wùu ww Yur ù wùr, lJr\ru(Jru crl.,rvù Lrr.rv

troisième série de 4 cycles sur le même échantillon. Le matériau se trouve alors

dans un état totalement martensitique. Ceci se traduit sur le spectre de

diffraction (figure II. 3-d) par la disparition des raies de l'austénite au profit des

raies de la martensite (B'19).
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Chapitre II. Caractêrisation par rayons X des états austénitiques et martmsitiques de l,alliage TiNi

Les raies de diffraction obtenues correspondent à la phase

martensitique de structure monoclinique de type B'19, de paramètres de maille

a: 0.2889 nm, b:0.412 run, c = 0.4622 nm et d'angle F = 96.8o (cf chap. I).

Tableau II. 1: distances intenéticulaires et angles de diffraction

expérimentales et calculés

hkt d""t dou,
t l

20."t 20ou, I/Io our(%o)Wo 
" I(%)

011 3.07 3.09 36.84 36.79 5.8

100 2.86 2.87 39.53 39.4s 2.67

101 2.57 44.27 t5.44

110 2.35 2.36 48.64 48.50 t7 t t .46

l0r 2.31 49.58 2.r l

002 2.29 2.30 49.94 49.72 44 53.91

111 2.18 2.r9 52.74 52.49 96 100

020 2.06 2.06 56.1 0 55.94 64 55.02

111 2.02 2.0r 57.46 s7.38 100 96.90

012 2.00 57.76 28.30

n2 1.73 r .74 68.1 6 67.s8 t2 t l .07

r21 1.61 74.11 6.70

022 1.53 1.53 78.38 78.17 33 27.75

200 1.43 r.43 85.1 I 85.02 11.99
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Les distances d6g1 et les angles de diffraction sont en bon accord avec

les résultats de Otsuka et colt26/, ainsi qu'avec les fiches ASTM d'un alliage

TiNi équiatomique fournies par Michal et col '"'.L" tableau II. l, montre les

valeurs calculées des distances interréticulaires dnp et des angles de diffraction

ainsi que celles que nous avons observées par diffraction des rayons X. Sur le

spectre (figure II. 3-d) de la phase martensitique, le chevauchement des raies

empêche d'identifier les raies Ën présence ainsi que leurs intensités relatives.

Pour cela, nous avons utilisé le logiciel de calcul théorique de diffractogramme

mis au point par F. Moreau/52l, et nous avons adopté les paramètres de la maille

et les coordonnées conventionnelles des atomes trouvés par

Michal et col (cf chap. II, tableau II.2).

La figure II. 4-a montre le diffractogramme théorique. Celui-ci

confirme les raies trouvées par Michal et col, ainsi que celle observées dans le

présent travail. Mais on remarque que les intensités relatives (en %) des raies

(l1l)M et (11 T;r n. coincident ni avec les intensités relatives mesurées, ni avec

celles trouvées par Michal et col. En effet, I'intensité maximale (100%) est

obtenue pour le plan (l I T)y, sur le spectre théorique ( figure II. 4-b) alors que

sur le spectre mesuré elle est obtenue pour le plan (111)r'r ( figure II. 4-c).

Ceci est dû au fait que la'raie (111) est jouxtée par la raie (012) qui se

trouve à une distance angulaire (A2e : 0.33o) de celle ci. Cette raie ne figure

pas dans les spectres expérimentaux car elle est masquée par la raie (111)y qui

voit son intensité augmenter.

En conclusion nous pouvons dire qu'après 12 cycles thermiques,

l'échantillon est totalement en phase martensitique à l'ambiante.

-  5 l
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Figure II. 4: a) diffractogramme théorique, b) zoom sur les raies les

plus intenses du diffractogramme théorique , c) zoom sur les raies les plus

intenses du diffractogramme expérimental
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Clmpitre ll. Caractéisatiott pnr rayo,rs X des états austértitiques et ruartensitiErcs de I'alliage TiNi

11.3.2 | Phase austénitique

Afin de mettre le matériau dans un état totalement austénitique à

partir de l'état martensitique obtenu précédemment, nous avons utilisé une

plaque chauffante posée sur la tête goniométrique. L'utilisation de cette plaque

nous a permis:

* de caractériser l'évolution de la transformation B'19 + B2 à I'aide

des spectres de diffraction obtenus à différentes températures, et cela en

chauffant l'échantillon.

* de déterminer la texture de l'état austénitique d'un échantillon

initialement martensitique, ceci fera partie du paragraphe II. 4.

Les températures caractéristiques de cet échantillon ont été

déterminées par les techniques de DSC. Nous avons obtenu, à partir de la

courbe de la f igure I I .  5, ces températures :As:58oC, Af :83oC, Ms: 46"C,

Mf = 14"C.
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Figure II. 5: Courbe de DSC obtenue pour I'all iage Ti-Ni
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Chapitre Il. Caractérisation par rayons X iles états austéttitiques et martetsitiques de I'alliage TiNi

L'échantillon est initialement dans un état martensitique (819')

comme le montre le spectre (a) de la figure II. 6. En chauffant l'échantillon et

en effectuant des diffractogrammes en maintenant l'échantillon à des

températures constantes à + 6oC, nous constatons l'apparition très nette des

raies (110)A et (200)o correspondants à la phase austénitique. L'amplitude de

ces raies augmente rapidement au cours du chauffage:

* A une température ioisine de 48oC (spectre b), en plus des raies de

diffraction de la martensite déjà présentes, les raies de I'austénite ( (110)A

(200)J commencent à apparaître avec une faible intensité. Nous sommes donc

au début de I'austénisation.

* Au voisinage de 60'C (spectre c), l'intensité relative des raies de

I'austénite croît, par contre celle des raies de la phase martensitique décroît.

* Quand l'échantillon atteint une température supérieure à 90oC

(spectre d), on observe la disparition des raies de la martensite. Les raies de

I'austénite (l l0)A, (200)a ont des positions angulaires 20 égales respectivement

à 54.14" et 80.53".
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l ze

Figure II. 6: évolution des raies de diffraction de I'austénite à différentes

températures: (a) température ambiante, (b) 48oC, (c) 60'C, (d) >90"C.

4 L



Chapitue ll. Caractérisation par rayons X des états austénitiques et martmsitiques ile l'alliage TiNi

II.3.3/ Conclusion

On peut tirer de cette étude préliminaire les constatations suivantes:

* Dans un domaine angulaire restreint, entre 46.64o et 60o en 20, se

trouvent les raies les plus intenses qui caractérisent les deux phases 82 et B'19.

Leurs positions angulaires sont:

20:48.50 pour la raie (110)M
20: 49.72 pour la raio,(002)y

20:52.72 pour la raie (11î)M
20: 54.14 pour la raie (110)A
20:55.94 pour la raie (020)M
20: 57.38 pour la raie ( l1l)M

* La transformation austénite -+ martensite peut se produire par

cyclage thermique. Après les cyclages thermiques (chauffage-refroidissement)

le retour à I'ambiante par chauffage à l'air libre stabilise la martensite.

Lin et co|ttt' ont observé un phénomène semblable par laminage à

température ambiante. Ces auteurs montrent que le laminage a froid stabilise la

martensite formée, par ancrage aux interfaces des dislocations et lacunes

induites par la déformation. La vitesse de la transformation martensitique

diminue corrélativement. Leurs mesures de frottement intérieur et de module de

cisaillement ainsi que leurs essais de duretés et les observations au MET

confirment cette hypothèse.

On peut penser que le cyclage thermique qui conduit au même

phénomène est produit par le même effet d'ancrage des dislocations et lacunes.

Les études concernant les effets d'un cyclage thermique ont

principalement été consacrées à la variation des températures de

transformatio/S3'50'55'. Ces auteurs concluent que le changement des

températures de transformation est bien dû à I'introduction de dislocations et

non à un effet de vieillissement, ou à un changement du degré d'ordre au cours

du cyclage thermique.
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On peut dire également que le cyclage thermique réduit la mobilité

des interfaces entre variantes de martensite.

La figure II. 7 résume les cycles thermiques subis par l'échantillon,

ainsi que les spectres de diffraction obtenus après chaque cycle.

45 50 55 60

Temps

cycles 4

I Mesure des spectres par R

Chauffage à I 'air I ibre

=
ôJ

-+_
=

=

ÔJ=
1l

l
2 i l

--l
\

\

Température (".)

<

<

*lti= =

Figure ll. 7 z Transformation B2----> B' 19 par cyclage thermique
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ll.4l Mesure de la texture

Pour caractériser la texture, nous avons mesuré les figures de pôles

sur la même éprouvette dans les quatre états précédemment définis (fig. II. 1).

Pour effectuer les figures de pôles, nous avons utilisé un goniomètre

de texture ts6t équipé d'un détecteur courbe à localisation spatiale ( CPS120

INEL) permettant de mesurer plusieurs figures de pôles simultanément (usqu'à

six figures) ainsi que le bruit aë fonO sur un domaine angulaire de 120", d'où

I'appellation de multi-figure de pôles (M.F.D.P). Pour plus de détails, se référer

à I'annexe .

Toutes les figures de pôles sont effectuées dans les conditions

géométriques suivantes :

* les pas de mesures sont de 2.5" en déclinaison et de 5o en azimut,

* le temps de comptage est de 10 secondes par case,

* I'ouverture du faisceau de rayons X est H: L:0.5 mm.

En plus de la "standardisation" des figures de pôles dont les plans ne

sont pas en position de Bragg Brentano, nous avons effecfué une correction de

bruit de fond.

Afin d'avoir le même volume diffractant pour toutes les mesures,

nous avons gardé les mêmes conditions géométriques durant toute l'étude qui

suit.

ll.4.ll Etat austénitique (TA|

L'éprouvette a été soumise à un recuit à 900"C pendant l0 mn suivie

d'une trempe à l'eau chaude (100'C). Elle est retirée de I'eau puis refroidie à

l'ambiante ( point de mesure TJ. Le spectre de diffraction obtenu dans ce

stade montre les trois raies les plus intenses de la structure 82. Ces raies

corespondent aux plans (200), (l l0) et (211) de la phase austénitique. Nous
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Chapitre Il. Caractérisation par rayonsX iles états austénitiques et martensitiques de t'alliageTiNi

avons effectué des figures de pôles sur ces 3 plans. Le plan (110) est en position

de réflexion de Bragg-Brentano et (200) et (2r1) hors Bragg Brentano.

La planche II.1 présente les figures de pôles (110), (200) et (2l l)

expérimentales après correction du bruit de fond.

Examen des rtgures de pôles

La figure de pôle tf iOl montre l'existence de deux taches situées à

environ 35o du centre, réparties sur une demi-couronne couvrant un secteur de

180" environ. Sur la figure de pôle (200), on note la présence de trois taches

situées sur une couronne à 50o environ. La présence d'une zone aveugle

importante (ro : 25") sur la figure de pôles (2ll) nous empêche de voir la

présence d'un pic central. Ainsi nous avons effectué une nouvelle mesure en

prenant le plan (2ll) en position de Bragg Brentano (voir figure de pôles

(211)). Cette figure montre la présence de deux pics à l7o du centre de la figure

ainsi qu'une couronne plus intense située à 64o.

L'austénite initiale possède une orientation bien marquée, nous

verrons ultérieurement dans le chapitre V l'analyse plus précise de cette texture

en utilisant la méthode vectorielle.
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Planche I I . l :

Figures de pôles expérimentales de I'austénite.

65 75 85 95 105
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11.4.2 / Etat martensitique (Tutl

Partant de l'état austénitique, l'éprouvette est traitée comme indiqué

dans l'étude préliminaire (I2 cycles de chauffage-refroidissement entre 150"C

et la température de I'azote liquide). Elle est ainsi dans un état martensitique

(point de mesure TvJ.

Le spectre de diffraction effectué sur cette éprouvette ( planch e II.2.a)

présente un état martensitique (Ë'19). Celui ci montre un recouwement partiel

etlou total des raies de diffraction. En effet, les 5 raies les plus intenses de cette

phase (ll0), (002), (1lT), (020), (111)) sont situées dans un intervalle de l0o

en deux thêta. Le tableau II. 2 montre l'écart entre les raies de diffraction de la

phase B'19.

(hkl) (1 10) (002) (11 I  ) (020) (111)

2e (') 48.s0 49.72 52.49 5s.94 57.38

Lze r .22 2.77 3.45 1.44

Tableau ll.2: écart entre les positions des raies de la martensite

L'écart maximal entre deux raies contiguës atteint 3.45" en deux

thêta. Ces raies ne sont donc pas séparables expérimentalement. Un tel

rapprochement empêche une mesure correcte d'une figure de pôles sur chaque

raie.

La meilleure solution nous a semblé être le traitement avec un

regroupement des raies de diffraction. Nous avons donc effectué six figures de

pôles:

* Trois figures simples effectuées sur les plans (11î), (l I T 1 et (022)

(planche II.2'a). Signalons que la raie (l t t ; est une raie intense, d'intensité
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relative de96Yo et que la raie 011) est de faible intensité (12%), et celle de la

raie (022) est de 33%.

* Trois figures multiples; (planche II.@-b)

1è'" FP avec le massif de raies {(t t0)+(0 02)+ 1f f Tp1O20)+(t il)}

2ème FP avec les deux raies {(110)+(002)}

3è" FP avec les deu4 raies {(020)+(11l)}

La raie (l I T) (20 : 52.43) est relativement bien séparée des raies

voisines. La FP de cette raie est mesurée en position de Bragg-Brentano, les

autres FP sont hors Bragg.

On peut noter que le massif comporte certainement plus de 5 raies,

car il y a des raies masquées; la raie (012) par exemple fait partie du massif et se

confond avec la raie (111).

Examen des tigures de pôlesz

Sur la figure de pôle (l1T), on note la présence de deux taches de

diffraction ayant une intensité importante à 27" environ, réparties sur deux

demi-couronnes couvrant un secteur de 180o. Les pôles (022) sont situés sur

une couronne à 50" du centre. La figure de pôles 0lT ) ne semble pas présenter

d'orientation préférentielle, ce qui peut s'e*pliquer par le fait que la raie (l 1 Z )
émerge très peu du le bruit de fond.

On constate une grande ressemblance entre les figures de pôles

suivantes: (11I), {(020)+(11 1)} er celle du massif de raies.

De plus on constate également une grande ressemblance entre:

* les FP (110) de l'austénite et (11 T) de la martensite
* les FP (200) de I'austénite et (022) de la martensite

Ceci doit être dû à des relations d'orientations entre les deux phases.
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Planche lI.2-a:
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(11-1)

r.æ0 -

Figures de pôles expérimentales de la martensite thermique.
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(5) = Massif des 5 raies y
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Planche II. 2-b:

Figures de pôles expérimentales de la martensite thermique
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ll.4,g I Martensite réorientée (Tu,e I

Le matériau se trouve en phase martensitique. Dans cet étât Trr, il se

présente sous forTne de variantes dont I'arrangement est tel qu'elles compensent

mutuellement les déformations que leur apparition provoque (martensite auto-

accommodante ). Lu mise sous contrainte d'une telle structure provoque la

réorientation de la martensite: l'éprouvette qui est d'abord déformée jusqu'à

une certaine déformation totale (q) conespondant à o, est ensuite déchargée

jusqu'à retour à une contrainte nulle. Il subsiste alors une déformation

macroscopique résiduelle ("r) 't''. La figure II. 8 schématise ce chargement

thermomécanique

Figure fI. 8: Chargement séquentiel permettant d'obtenir de Ia
martensite réorientée (Tyr6).

Pour réorienter la martensite sans déformation plastique, nous avons

effectué un essai de traction sur une autre éprouvette issue de la même barre,

ayant subi le même traitement que celle utilisée pour les mesures. La courbe

contrainte-déformation déduite de cet essai, nous permet de déterminer la

contrainte macroscopique nécessaire pour la réorientation de la martensite

(fig. II. 9-a). Cette contrainte est comprise entre le début et la fin du plateau:
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* Le début de la réorientation des variantes martensitiques (début du

plateau) correspond à o x 172 MPa.

* La fin de la réorientation des variantes martensitiques (fin du

plateau) correspond à o x 204 MPa.

Sur l'éprouvette destinée aux mesures de la texture, nous avons

appliqué puis relâché une contrainte macroscopique o : 180 MPa selon la

direction de laminage. On est aloTs en présence d'un état martensitique déformé

de 4.3 oÂ par rapport à l'état initial (fig. II. 9-b).

Figure II. 9: évolution de la contrainte en fonction de la déformation

Le spectre (b) de diffraction effectué dans cet état de l'éprouvette,

point de mesur€ Tvre, est donné sur la planche II.3-a. Celui-ci montre les raies

de diffraction de la phase martensitique, mais on constate que les intensités

relatives des raies se trouvent changées par rapport à celles obtenues dans l'état

martensitique non déformé, spectre de la planche Il.2-a (point de mesure Tv,).
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Chapitre II- Catactértsafion par rayons X des états austénitiques et martmsitiques ite l'alliage TiNi

On observe I'augmentation de I'amplitude de la raie (020)v au détriment des

autres raies.

Pour étudier la texture, nous avons réalisé des figures de pôles sur les

mêmes plans et avec les mêmes conditions expérimentales que celles de la

martensite induite thermiquement (point de mesure T",). Ces Fp sont

représentées sur la planche II.3-a.
t t :

Examen des frgures de pôles:

Les figures de pôles avant et après charge-décharge sont

qualitativement similaires. Les mêmes zones de concentration sont observées,

mais on remarque une disparition d'un certain nombre de taches, et une

augmentation de deux taches sur la figure de pôle (2D). Cette figure multiple

contient la raie (020)M. Il y a une forte densité de plans (020)M après charge-

décharge. Sur le diffractogramme (planche II.3-a), cette raie présente I'intensité

maximale. Sur la FP (11î)v, on remarque une rotation des taches de I'ordre de

45 à 90o autour de la normale, alors que la FP (022) reste pratiquement

identique.
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Sbnd.rdré.

Nomlirér
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\ \ \

\
I
I

r.000 - -\
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I
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(2G) = 2raies à gauche de (1 I 1 )
= (110) + (002)

(2D) = 2raies à droite de (11T)

= (020) + { (1 1 1) + (012) }

(5) = Massif des 5 raies y

compris (11T)

Planche II. 3-b:

Après charge décharge de la martensite thermique
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ll.4.4l Martensite orientée (Tuol

Dans le but de comparer les textures de la martensite déformée

réorientation en dessous de la température Mf (état Tvre) et celle de

martensite déformée par transformation sous contrainte constante (état Tro),

par

la

Martensite

La figure ci-contre montre le chargement
thermomécanique séquentiel permettant
d'obtenir la martensite orientée.

* A ce stade, l'éprouvette est soumise

contrainte (o : 200MPa ) constante. Arrivée

déchargée.

,<---
I

I

I

Tuo
v

l' éprouvette est soumise aux traitements thermomécaniques suivants :

* Une montée en température sans charge. Arrivée à 150"C,

l'éprouvette est mise sous contrainte o:200MPa, elle est donc déformée en

phase austénitique.

a

a

un refroidissement sous

-70"C, l'éprouvette est

* L'éprouvette étant déchargée, elle subit ensuite un chauffage qui la

ramène à la température ambiante (voir figure II. l0).

Contrainte en MPa

Déformation en

Figure II. 10: chargement thermomécanique de l'éprouvette

| 150"C Température en oC\ -70oC

- t  I  I  
- r - - ->

I  r nn lV  V
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Après ce chargement thermomécanique, l'éprouvette se trouve dans

un état martensitique avec une déformation stable %. A I'aide du microscope

optique, nous avons mesuré cette déformation résiduelle de la manière suivante:

* mesure de la longueur initiale de l'éprouvette avant I'essai;

Io:19.21mm.

-

* mesure de la longueur après refroidissement sous contrainte

constante (o : 200MPa ) et retour à I'ambiante; 11200 :20.34mm

L'éprouvette se trouve ainsi dans un état martensitique avec une

déformation stable e^: 4:5.88%.
'  lo

Comme le chauffage de l'éprouvette permet de retrouver plus

moins la forme initiale, nous avons vérifié si cette déformation (5.88%)

récupérable. Après chauffage de l'éprouvette à 150'C et retour à I'ambiante on

obtient lr'oo : 19.28mm. la valeur ainsi trouvée montre qu'on a peu de

déformation plastique puisqu'elle est de I'ordre de 0.36 0/0, d'où récupération de

la déformation de transformation Err:5.5Yo.

ou

est

19.21 mm

20.34mm
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Le spectre de diffraction et les figures de pôles obtenus, dans l'état

de l'éprouvette déformée à 5.88Yo, sont qualitativement similaires à ceux de

l' état martensitique après charge- décharge (martensite réorientée).

Si nous comparons ces FP ( point de mesure Tuo), avec celles

obtenues au point de mesurê Ture, nous remarquons immédiatement qu'elles se

ressemblent. Sur les FP simples (planche Il4-a) I'intensité est plus forte en état

Tyo qu'etr Ture, par contr" ,.rr"i., FP multiples (planche II 4-b) I'intensité a

aussi augmenté sauf sur celle du massif. On peut donc en conclure que la

transformation sous contrainte constante conduit à une texture plus "pointue"

que celle obtenue sur la martensite réorientée sous une charge

approximativement équivalente.

Ce genre de chargement thermomécanique permettant d'obtenir un

effet mémoire simple sens n'a pas fait I'objet d'études ultérieures, c'est

pourquoi nous nous sommes penchés sur l'étude de l'évolution de la texture de

la martensite orientée à differentes valeurs de contrainte.

Pour cela, nous avons mesuré des diffractogrammes et des figures de

pôles sur la même éprouvette ayant subi un chargement thermomécanique

identique à celui décrit précédemment à différentes contraintes. Les

déformations stables qui en résultent sont aussi mesurées avec la même

technique (microscope optique).
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Chapitre II. Caractérisation par layons X des états austénitiques et martensitiques de I'alliage TiNi

lNVo

Planche l l4-az

Martensite déformée par transformation sous contrainte constante o - 200 MPa.

r .@ -

0.900 -
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Chapitre lI. Caractéisatiott Par layons X iles états austâtitiques et nnrtensitiques ile I'alliage TiNi

r.000 -

r.000 -

(2G; :2raies à gauche de (11 T)

:  (1 l0)  + (002)

(2O; :2raies à droite de (l  l  T)

:  (020) + {(1 1 t )  + (012)}

(5) : Massif des 5 raies y

compris (1 I T)

Planche II  4-a:

Martensite déformée par transformation sous contrainte constante o = 200 MPa
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ll.4.sl Martensite orientée par différentes contraintes

* o: 94.7MPa

La martensite ainsi obtenue est déformée de e.: 4.1%o. On note que

cette déformation de 4.1%o est totalement récupérable après chauffage.

* o: 50MPa

La déformation de tiânsformation qui résulte de cette charge est

err:2.60Â. Cette déformation est également récupérable après chauffage.

* o = 22.5MPa

Sous cette contrainte, il résulte une déformation de transformation

égale à l.l2%. Après chauffage, cette déformation est récupérable.

* o = 350MPa

Après refroidissement sous cette charge jusqu'à une température

inférieure à Mr suivi d'une décharge, la martensite est déformée de 7.8%. Après

chauffage, la récupération de cette déformation n'est pas totale, il résulte une

déformation plastique 1.6%

transformation 5.8% < En <6.10Â.

La déformation totale obtenue par un refroidissement sous contrainte

constante o dépend fortement'de o (figure II.11). Lorsque o : 0

( refroidissement sans contrainte appliquée ), la transformation de phase

austénite -+ martensite a bien lieu (point de mesure Ty,), la déformation de

transformation obtenue e, est nulle. Lorsqu'on augmente la contrainte

appliquée la déformation totale augmente. On remarque que pour des

contraintes o ) 200MPa il y a saturation de la déformation de transformation

(e,r), bien que la déformation totale continue à augmenter. qor - er, représente la

déformation plastique de I'austénite (figure II. 1l).
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Figure II. 11: évolution de la déformation totale et de la déformation

de transformation au refroidissement avec la contrainte appliquée.

Les planches II. 5-l et II.5-2 présente respectivement les figures de pôles

(11 T ) et (022) conespondants à ces états.

Examen des rtgures de pôles:

L'analyse des figures de pôles obtenues sous ces différentes

contraintes montre les mêmes zones de concentration mais on note une nette

croissance de I'intensité des figures de pôles en fonction de la contrainte. Une

analyse quantitative de la texture est donc nécessaire, celle-ci fera I'objet du

chapitre suivant.
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Chapitre Il. Caractéisation par rayons X des états austénitiques et martensitiques ile l'alliage TiNi
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Figures de pôles (11T) correspondants aux différentes contraintes



Chapitre ll, Caractéisatiotr par rayorrs X des états austâitiques et ,,nrterrsitiques de I'alliage TiNi

Planche ll.5-2
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Chapitte II. Caractéisation par tayons X des états austénitiques et martensitiques ile l,alliage TiNi

n.5/ Figures de pôles de I'austénite issue de ra martensite
orientée

Nous venons de voir que l'éprouvette d'austénite initiale qui a subi

differents chargements thermomécaniques recouvre partiellement ou totalement

sa forme et sa dimension initiales après un simple chauffage. En est-il de même

pour la texture ?

Pour observer un éventuel changement de texture, nous avons

effectué deux mesures de ftgures de pôles sur l'éprouvette dans les états

austénitiques suivants :

l/ austénite issue de la martensite

déformée par réorientation ( charge et
décharge de la martensite thermique,

du point de mesur€ Tvre aboutissant à Tj.

2/ austénite issue de la martensite

déformée,(refroidissement sous

contrainte o: 350MPa, point de
mesure Tyo aboutissant à To).

Dans les deux cas, l'éprouvette est chauffee jusqu'à une température

de 150"C, puis refroidie à I'air libre jusqu'à la température ambiante. Les deux

spectres obtenus sont identiques, ils montrent la présence de la phase

martensitique mais montrent également la présence de la phase R (fig. II. l2).

Cette dernière se traduit sur le spectre par deux raies issues de la division de la

raie (11O)sz de I'austénite.



Chapitre Il. Caractéisation par rayons X iles états austénitiques et martensitiques de I'alliage TiNi

45 20 5s6

Figure ll.12: Spectre de diffraction montrant la présence de la phase R

Un chauffage et retour à I'ambiante ne pennettent pas de retrouver

l'état austénitique. Par contre un maintien de l'éprouvette à une température de

100"C (supérieure à Af) pendant les mesures des diffractogrammes et des

figures de pôles doit permettre de retrouver l'état austénitique. Ce maintien est

réalisé à I'aide de la plaque chauffante fixée sur la tête goniométrique.

Les résultats obtenus sont les suivants:

* d'une part l'éprouvette qui après le chargement thermomécanique

(point de mesure Tr,are) présentait une déformation macroscopique résiduelle, a

retrouvé sa forme initiale (celle qu'elle avait à I'origine au point de mesure To).

Par contre, après chauffage de l'éprouvette en état martensitique orienté sous

350MPa (point de mesure Tvo) ne retrouve pas sa forme initiale, il subsiste une

déformation I .6% < 6o . I .9oÂ de l'austénite.

* d'autre part, les diffractogrammes et les FP montrent les mêmes

raies de diffraction et les mêmes figures de pôles que l'état austénitique initial.

50
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par rayons x des états austénitiques et martensiteues ile rauiage TiNi

La position des raies de diffraction de I'austénite n'a pas changée. Les Fp

montrent les mêmes zones de concentration que celle de l'état austénitique

initiale (planche II. 5 -3).

La figure II. 13-a et b présente la raie (110)A de l'austénite initiale et

celle de I'austénite issue de la martensite orientée sous 350MPa. L,analyse

du profil de ces 2 raies montre un élargissement de la raie de

I'austénite déformée. Cet élargiJsement est certainement dû à la présence d,une

densité de dislocations supérieure à celle de I'austénite initiale que I'on

peut associer à la déformation plastique de I'austénite que nous avons pu

mesurer  (1 .6%. eo.  1 .9%).

52.6 54.6 52.6 54.53.6
20

53.6
2e

Figure II. 13: profil des raies de diffraction de l'austénite; (a) austénite

initiale, (b) austénite issue de la martensite déformé e de 7.8yo
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Chapitre ll. Caractéisatiort par rayorts X des états austénitiques et nnrtarsitiques ile I'alliage TiNi
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Planche II. 5 -3.

Figures de pôles de I'austénite: (a) initiale Te, (b) issue de Ty,6, (c) issue de T'o

(1  1o)
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Chapitre Il. Caractéisation par rayons X des états austéaitiques et martensitiques ile t,alliage TiNi

ll.6l Conclusions

La caractérisation de I'alliage

mettre en évidence les phases en

thermomécanique. Nous avons montré

température ambiante on peut stabiliser

Ti-Ni par rayons X nous a permis de

présence après chaque chargement

qu'à partir d'un état austénitique à

la martensite à cette température par

cyclage thermique. Une analyse flualitative de la texture nous montre que:

la texture, ceci conduit à penser à une réorientation des variantes auto-

accomodantes.

* La texture de la martensite déformée par refroidissement sous

contrainte constante o dépend de cette contrainte.

* L'austénite issue de la martensite déformée par transformation sous

contrainte constante o : 350MPa ne retrouve pas sa forme initiale après

chauffage à une température supérieure à Ap. L'éprouvette présente une texture

semblable à celle de I'austénite initiale.

* L'effet d'une charge et décharge en phase martensitique influe sur
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Analyse quantitative de la texture d'un alliage à

mémoire de forme TiNi
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Chapitre lll. Analyse quantitatiae de la texture d,un alliage à mênoire ile fotme Ti Ni

Nous avons vu au cours du chapitre III que la texture de la martensite

déformée dépend du chargement thermomécanique subi par le matériau. pour

décrire la texture de la façon la plus complète possible, nous avons fait appel à la

méthode vectorielle. Cette méthode a été introduite par D. Rue/58/ et développée

par A. Vadon/sel.

La façon la plus complète de décrire une texture quelconque est de

donner la fonction de distributioi des orientations F(g) définie par:

(e).de .'. 
du(e)

v

avec
dv(g) Volume de l'échantillon ayantl'orientation g t dg

I '

Volume de l'échantillon

Pour définir l'orientation g, il nous faut choisir deux repères et une

orientation de référence du cristallite.

* le repère macroscopique classique KE tié à l'échantillon.

* le repère microscopique Kc lié au cristal.

L'orientation de référence du cristal est telle que les directions

++-+
microscopiques Ë,, Ë, , Ë, coihcidentrespectivementavec DL, DT, DN

L'orientation g est la rotation qui fait passer le repère du cristal en

position de réference à ce même repère lorsque le cristallite est en orientation

quelconque.

Pour définir une orientation la méthode vectorielle utilise le triplet:

g  :  {V,  } " ,  Ç\ .
* (\r, À) sont les coordonnées polaires dans le repère cristallographique de I'axe de

fibre;

* ( est I'angle de la rotation autour de la normale à l'échantillon qui amène les deux

repères en coïncidence.



Chapitre lll. Analyse quantitatiae de la texture d'un alliage à mémoire ite forme Ti Ni

Au cours de ce chapitre nous présentons d'abord I'application de la

méthode vectorielle aux matériaux du système monoclinique 2/m puis l'étude de la

texture des états austénitiques (austénite initiale et austénite issue de la martensite

déformée) et martensitiques (martensite thermique et martensite déformée) de

I'alliage Ti-Ni et nous terminons par l'étude de l'évolution de la texture de la

martensite déformée par transformation sous différentes charges constantes.

nI. Ll Application de la méthode vectorielle aux matériaux du

système monocliniqae 2 | m

III.1. 1/ Introduction

La basse symétrie des matériaux monoclinique 2lm conduit à une faible

multiplicité des plans {hkl}, à des distances réticulaires très voisines et donc à un

chevauchement des raies de diffraction. De plus, pour I'analyse quantitative en MV,

cette basse symétrie conduit à des tailles de la matrice densité de probabilité

oen{hkl} élevées, ce qui nécessite un ordinateur rapide (Processeur de type 486 ou

586) avec une RAM de 16 ou 32 Mo.

La méthode vectorielle est une méthode discrète qui définit dans le

domaine des axes de fibres et dans le domaine des orientations. des classes

d'équivalence.

nl.l. 2lDomaine des axes de fibres

Un système cristallin ne possédant aucun élément de symétrie voit ses

axes de fibre G* couvrir toute la sphère des pôles Xo qui constitue donc le domaine

de définition de ses axes de fibre. Ce domaine se réduit en fonction de la symétrie

du cristal. La position de ce domaine dépend de la position de référence du cristal

dans le repère macroscopique.

7 l



Chapitre III. Analyse quantitatiae de Ia texture il'un alliage à métnoire ile forme Ti Ni

Utilisons le repère cristallin auquel nous associons la sphère Xç. Le

domaine de variation de ôï.,1 est la sphère Xç entière. L'angle ( varie pour chaque
+

position de oN, de 0 à 2n (0 < q < 2n). Il faut donc choisir deux domaines de

définition pour les axes de fibre sur Xç, l'un G*1 pour oî* l,autre G*2 pour oî-.

Ces deux domaines sont centrosymétriques.
u: 

G*: G*t * G*Z

En classe 2/m,l'ax. ? 
"r, 

le seul axe d'ord re z,leplan (ac) est un plan

de symétrie. Tout élément de symétrie du cristal qui est axe de rotation d'ordre n

engendre n orientations géométriquement distinctes, mais cristallographiquement

équivalentes. Il réduit donc le domaine de définition G* à l/n de sa valeur initiale.

Pour profiter de cette réduction, il faut que I'axe 2 coincide avec un axe

macroscopique. Nous choisissons alors la position de réference pour le cristal Zlm

-++
telle que le plan de symétrie du cristal coihcide avec le plan transverse (DN, DT).

--7

Alors DL est parallèle à la rangée t0101 (voir figure III.1). Cetre position fixe la

position de E6 par rapport à tE. L'axe d'ordre 2 de la classe 2/m réduit donc le

domaine des axes de fibre en sa moitié, c'est à dire l'hémisphère nord entier.
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Chapitre IIl. Analyse quantitatioe de Ia texture d'un ailiage à mêmoirc ite forme Ti Ni

Figure III.I: Le cristal monoclinique en position de réference

(rr o 4)

Figure III.2: a) éléments de symétrie du réseau monoclinique 2lm. b) domaine des

axes de fibre {Tl : T2\, avec découpage du triangle Tl en 6 TUH

73



Chapitre III. Analyse quantitatiae de la texture d'un alliage à mémoire de forme Ti Ni

Choix du découpage

Le domaine d'axe de fibres G* peut se découper selon les deux découpages

utilisés en IvfV.

* le découpage cubique, pour lequel le domaine G* est un multiple du

triangle unitaire cubique (TUC).

* le découpage hexagonal, pour lequel le domaine G* est un multiple du

triangle unitaire hexagonal (T[IFD.

Le triangle T1 multiple du triangle TUH ( multiplicité 6) est aussi multiple

du TUC. Nous avons choisi de découper Tl (et T2) en 6 TUH, cff le découpage

hexagonal est plus simple (voir figure III. 2-b). Chaque TUH est découpé en 20

cases d'aire égale. Il y a donc 120 cases d'aire égale sur Tl, soit sur I'ensemble

{T1+T2} du domaine d'axe de fibres, 240 cases. La figure III. 3 montre le

découpage du triangle Tl monoclinique en 120 cases d'aire égale, avec leur

numérotation.

A titre d'exemple, nous montrons comment les triangles Tl et T2 se

déplacent sur la sphère des pôles lorsque I'on passe de I'orientation de référence {0,

0, 0) à une orientation quelconque {43, 34, 571, par le produit de deux rotations de

la MV.

+
Rot (OD, À)

+
Rot (ON",o(0, 0, 0) (v, À,0) (v, À, ()

La première rotation autour de l'axe O31+f , 90) amène l'axe de fibre de

cordonnées polaires (43, 34) dans I'ensemble {T1+T2} à coïncider avec ôif .

La deuxième rotation autour de Ol, d'angle 4:57,amène le cristal dans

son orientation finale.

Les figures III.4 montre successivement, en projection stéréographique,

les trois or ientat ions {0,0,0},{43,34,0\,{43,34,57}. Nous avons tracé l 'équateur

et les six méridiens qui délimitent les six TUH pour bien montrer la nouvelle

position de I'ensemble {Tl+T2}.
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Figure III.4: a) Le cristal Ti-Ni en position de référence (orienration (0, 0, 0)),

b) L'or ientat ion (43,34,0), c) L'or ienrat ion (43, 34,57).
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Chapiùe lll. Analyse quantitatiae de Ia terture d'un alliage à mémoire ite forme Ti Ni

[I.1. 3/Domaine des orientations

III.1.3-1l Domaine de variation des paramètres d'une orientation.

L'espace des orientations étant ainsi réduit, les triangles sphériques Tl et

T2 couvrent I'hémisphère X-r. Une orientation (V À Ç) est définie comme

I'orientation appartenant à la fibre d'axe (V f) et qui se déduit de I'orientation (V À

0) par la rotation d'amplitude Ç autour de Oî. L'ensemble de toutes les

orientations d'une fibre complète correspond à une variation de 0 à 2n duparamètre

(. Nous conviendrons de faire varier ( de 0 à 2n si l'axe Oî ,. trouve dans le

triangle T1 et de 0 à -2n si I'axe ON est dans le triangle T2. Les triangles TI etT}

sont symétriques par rapport au plan transverse (Oî,&1, et deux orientations

(v À O et (-v )" -O sont également symétriques par rapport au pran roî,ôï1.

Le domaine de variation des paramètres d'une orientation en classe 2/m est

défini par:

Pour le t r iangleTl :  0  <1"  <n 12 0 <V <æ avec 0 <Ç<2n

Pour le triangle T2: 0 < À < n 12 -7r < \y < 0 avec -2n< ( < 0

lll.L.3,-21 Découpage du donaine

Le nombre de cases de I'espace des orientations N, c'est à dire la

dimension du vecteur (Y), doit avoir une valeur inferieure à P, nombre de cases de

pôles utilisées pour le traitement. Cette valeur N doit être un multiple du nombre de

cases du découpage du triangle monoclinique en cases d'aire égale. L'analyse va

s'effectuer avec 3 figures de pôles incomplètes. Sachant qu'une figure de pôles

complète, mesurée avec un découpage 2.5 * 5, correspond à 36 * 72 : 2596

cases de pôles, pour trois figures il y aura 7776 cases de pôles. Avec trois figures de

pôles incomplètes, nous aurons environ 5700 à 5800 cases de pôles.



Chapitre lII. Analyse quantitatiae ile Ia texture d'un alliage à mémoire ite forme Ti Ni

1- Chacun des triangles sphériques T1 etTz est découpé en 120 cases (p)

d'aire égale, ce qui fait 240 cases sur I'ensemble {Tl+T2} du domaine d'axes de

fibres.

2- Chaque prisme droit, ayant pour base une case d'axe de fibre et une

hauteur égale à2n, est divisé en 18 tranches de 20.

Le domaine des orientations est donc divisé en 4320 classes

d'équivalence de volume égal.(Voir figure III. 5-a)

Rappelons que l'axe de coordonnée l, coïhcide avec -D? et que l'axe de

coordonnée ( coïncide avec Dl.

III.1 3-3/Numérotation des orientations

Elle se fait de la même manière que celle utilisée en classe hexagonale

6/mmm.

Chaque case d'axe de fibre est numérotée par V croissant sur une

couronne, puis lorsqu'une couronne est pleine, on passe à la suivante. Cette

numérotation par couronne permet d'attribuer des numéros voisins aux axes de fibre

centraux.

Les orientations sont numérotées à partir des axes de fibres par no

croissants. Le prisme supérieur de base Tl et de hauteur 2n, contient 120 prismes

de même hauteur et de base une case d'axe de fibre. Les 18 premières OR

appartiennent au prisme de base p: I seront donc numérotées de I à 18. Les 18

suivantes seront les OR symétriques par rapport au plan transverse, c'est à dire

appartenant à la même case p:l mais correspondant à une rotation autour de I'AF

en sens opposé du sens trigonométrique. Elles sont numérotées de 19 à 36, et

appartiennent au prisme inférieur(Voir figure III. 5-b). Puis on passe à p:2.
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Chapitre lll. Analyse quantitatiae de la texture d'un alliage à mêmoire ite forme Ti Ni

(b)

Figure III.5: a) Découpage de I'espace figuratifs des orientation en classe 2/m

b) numérotation des cases d'orientation
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Chapitre III. Analyse quantitatiae de Ia texture il'un ailiage à mémoire de forme Ti Ni

III.1. 4/CorresPondance espace des pôles - espace d'orientations

La discrétisation de I'espace des pôles par couronnes et secteurs en p

éléments et de I'espace des orientations par prismes et tranches en N éléments fait

apparaître une relation linéaire entre densité de pôles sur la figure de pôles et

densité d'orientations dans l'espace figuratif des orientations.

Ces deux espaces se correspondent par une application linéaire traduite

par la relation matricielle suivanTe:

(Xp) - [ oon{hkl}]. (Yn) (t)

entre densité de pôles Xp dans les cases p de pôles et densité d'orientation Yn dans

les cases n d'orientations.

Plus explicitement, la relation s'écrit:

1 . . . . . . . . . . . . . .  . . . . . . . . . . . . . . . . .N

Yn

La matrice oen{hkl} est la matrice densité de probabilité correspondant à

la distribution uniforme des pôles des plans {hkl} d'un cristal donné.

Dans notre cas (Xp) représentent l'ensemble de trois figures de pôles

incomplètes écrites en colonnes. Les matrices sont bâties de la manière suivante:

Xp

p p N
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Chapitre III. Analyse quantitatiae de Ia texture d'un alliage à mémoire ile forme Ti Ni

1è" Figure

2è" Figure

3è*'Figure

[o,on { t r , t<, t ,  }(X ' )

(X ' )

(X,

. (Y)[o zpn lnrtrt, I

[o :pn lnrtrt, !

La matrice rectangulaire résulte de I'empilement ligne par ligne des

matrices colTespondant aux figures à analyser. Ces matrices sont calculées à I'aide

des programmes fait par A. Vadon /5el.

ffi. l.s/Spectre de texture

En méthode vectorielle, la distribution des orientations est représentée par

un vecteur dont les composantes figurent le poids relatif de chacune des

orientations. Pour trouver le vecteur texture Y, il faut inverser la relation (1). La

méthode d'inversion utilisée est celle décrite par E. Durand /60/.

Le vecteur texture obtenu est représenté par un spectre avec en abscisse

les orientations g : {V, }", Ç }, en ordonnée les fractions volumiques (g)

corespondantes (figure III. 6-b). De part et d'autre du point central O, I'axe des

abscisses est découpé en segments égaux représentant les cases du triangle T1 à

droite et du triangle T2 à gauche.

Pour mettre en évidence les symétries macroscopiques de l'échantillon,

nous partageons le volume figuratif des composantes de texture en 4 sous-

domaines symétriques par rapport aux faces du trièdre macroscopique

(voir figure III. 6). Le spectre correspondant à chacun de ces sous - volumes est

tracé dans l'un des quadrants délimité par les axes de coordonnées rectangulaires.

Chaque graduation sur OX représente le numéro de I'axe de fibre à laquelle

appartient l' orientation.



Chapitue lll. Analyse quantitatiae ile Ia texture d'un alliage à mémoire ite forme Ti Ni

rapport à l'axe PT (ngure III. 7-b).

En effet;

- deux orientations telles gue go: {V, À, Ç ), et go {-V, ?,", -Ç }, sont

++
symétriques par rapport au plans transverse (DT, DN) ce qui se traduit sur le spectre

--)
par une symétrie par rapport DT (figure lII.7-a).

- deux orientations telles gue go= {V, À, Ç }, et

symétriques par rapport au plan longitudinal ( o? , Uî )

spectre par une symétrie par rapport à D-L (figure III. 7-b).

Figure III.6: découpage de I'espace des orientations en 4
sous-espaces correspondants chacun à des orientations
symétriques par rapport au repère macroscopique

quadrant 3

-180 '

quadrant 4

Ç=-360'

+- )
Figure lll.7:2 composantes symétriques vs (DT, DN)

++
2 composantes symétriques vs (DL, DN)

* 2 composantes symétriques par

représentées par 2 segments d'égale longueur,

(figure III.7-a).

* 2 composantes symétriques par

représentées par 2 segments {Sgale longueur,

++
rapport au plan (DL,DN) sont

+
opposés par rapport à l'axe DL

+-+
rapport au plan (DT, DN) sont

dont les pieds sont opposés par

go {-V, }",2n -Ç }, sont

ce qui se traduit sur le

8 l



Chapitre lll. Analyse quantitatiae de Ia turture il'un alliage à mémoire de forme Ti Ni

lll.2l Analyse quantitative de la terrture de I'alliage Ti-Ni

Nous avons effectué I'analyse quantitative de la texture de l'alliage Ti-Ni

dans les états austénitiques (notés To) et martensitiques (notés Tv,, Tvre, Tvo)

décrits au chapitre III. Lafigure

Martensite Austénite

Martensite
+

Austénite

Figure III.8: Les points d'analyse qauntitative de la texture

sur le diagramme (o' T)

* Conduite de I'analyse.

"l - ]
I,t
l i
ti
::::::::*.@- >

Toc

Dans tous les cas, l'analyse ordinaire est précédée d'une analyse axiale,

résultant de l'axialisation autour de Dî de la figure de pôle ordinaire. Les

intensités des figures de pôles sont donc sommées par couronne et I'analyse d'une

ou plusieurs figures de pôles axiales ainsi obtenues perrnet le calcul de la densité

d'axe de fibres sur le découpage de I'ensemble des triangles unitaires constituant le

domaine des axes de fibre selon

* * t l '

(X): [orr , ] (Y)

*
(X- ) : vecteur de la figure de pôle axiale

,F

lonu ]-: matrice axiale à k lignes ( nombre de couronnes sur la figure de
avec

pole directe et p colonnes ( nombre de cases sur le domaine d'axe de fibres)
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Chapitre IlI. Analyse quantitatioe de la texture d'un alliage à nûmoire ile forme Ti Ni

*
(Y ) : vecteur texture axiale donnant le poids des axes de fibres dans

les cases d'axes de fibres ou encore la fraction volumique de l'échantillon ayant

pour axes de fibres un axe de la classe considérée.

cette analyse axiale préliminaire présente deux avantages:

l/ Elle permet de tester facilement la qualité des FP expérimentales: les

FP recalculées doivent être en bon accord avec les FP expérimentales.

2l Elle permet de commencer l'analyse ordinaire avec un vecteur texture

résultats

figures de pôles axiales expérimentales, recalculées,

sur une même pâge, ainsi que les trois figures de pôles

Les résultats des analyses sont représentés par:

- le tracé de I'ODF axiale ( ligne de niveau dans le triangle T1)

- le tracé du spectre du vecteur texture axiale ( fraction volumique d'axe de
fibre en fonction du no de case).

- le tracé du spectre du vecteur texture ( fraction volumique en fonction des
no de cases, en tenant compte de la symétrie macroscopique).

- le tracé de I'ODF ordinaire (en coupes selon le paramètre ( ).

lll.2. 1/ Texture Tn de l'austénite initiale

Après laminage à température ambiante, l'éprouvette subit un recuit à

900oC pendant l0 mn et est ensuite trempée dans I'eau chaude (100'C). Elle est

dans un état austénitique. Pour l'analyse de cette phase austénitique, nous avons

utilisé les trois figures de pôles (110), (200) eT (2ll). Nous présentons les résultars

de cet état d'échantillon sous forme de tracés comme décrit précédemment.

dont chaque composante a pour valeur la valeur de la composante d'axe de fibre à

laquelle elle appartient.

* Présentation des

Les trois (ou 2)

résiduelles sont présentées

ordinaires.



Â.NALTSE AXIALE I'Io 134

Chapitre lll.
- - ___--_:::y_:e 

q-uantitatioe de Ia turture d,un alliage à mêmoire ile forme Ti Ni

ANALYSI ÂXiALT lic 134 FP Z.jT

Ai-iALYSE AXiALt NO 134 FP 2i1

Les 3 figures de pôles a><iales sont tracées

avec la même échelle en intensité (échelle

déduite de la plus grande des trois intensités)

Commentaire de l'analyse axiale

* Les trois FPA sont correctement
reproduites. Les FPA expérimentales
se superposent bien aux FPA
recalculées, les FPA résiduelles sonr
très faibles.
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srr il i :Ei:f, Étlotro-"tf ;Â--51rFI t-SICp1 -5itPl -îlrit-s r(pê- 3iE Pe--stf ED

ECÂLCLf ,EE

84



Chapitre III. Analyse quanfitatiae de Ia texture d'un alliage à mémoire ite formeTiNi

i.P. tP. Ni]fiilEE PAR Y. AI{ÀLTSE l{lt134 FP liû

La comparaison entre la FP
expérimentale et la FP recalculée

montre une bonne concordance.
* Les taches sont correctement

placées
* Les lignes de niveau ont même

allure.

" La FP résiduelle est faible

F P REllÂLiiiltt AII,{LYSE i'lrl 134 FP 110

rf vi/tffi

ilxlnr.
rilillfiil .

l sb
.lrd

IIE$JJN , A}O
f;is[\t. x.il

L'/-! ts.
7 \  ê  e

n '  r  \ > .

fio -J."'.#.
v  ô  t  è ) ) -

"  â -  r.  \ à  I
r c

C'rr\ç u
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Chapitre III. Analyse quantitatioe ile la tæture d'an alliage à mémoire de forme Ti Ni

F,P. LIP. iil0Pl{tt FÀfi Y, A|,{ÂLY:[ l'|r;134 FP zriû

u llyrg$

$iltJt.
iilHH,ï .

7.$
.0û

F P MI]ÂLCULET {NiLYSE Ntt i34 FP t(]C

.,///'
j -  - ^ , .-_-.- niÀiiï=?{,)---

itil'irJ : -{d $l

134 FP ?0(]

/..
.---------- \

tù,!iti-Ë tÈ,r4 ù9- x I

|  . { q

2 . 9
! i J
5.91
1 .21

\
\

4'

\\

lvlême commentaire que pour la
FP ( l  r0) .

(J

C)

J./-./,^"
//'- Imlllfi = a$-----  f l ts iùt=r$
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Chapitre IA. Analyse quantitatiae de Ia turture il'un alliage à mémoire ite forme Ti Ni

F.P. tiP. l{ljÊf{tE FÀH Y. Al{ÂLYSt |tloi3,l FP 21t
tlt rJslrlt:, et {llrftuit g'û 2:lD

qulàtmiqlrl ch! 9t rtt l ôNu +}il i76r^
0I0ô. 0.m LJÙtt-t01.80 i€irÈ.!(6-3 t!14.
Gfl IFn+-rtSiuJ{IlcTr--51Ér | -{tæ1-37

0 æ0 38.-q00 !03.991 .ûù0 9t .J00 2

F P ffi[,{L{,tilEr ,lli.{LYsE I'lû 134 FF 21i Même commentaire que pour la FP
(1 10) .

I l I :  i f l
i ( $ .  1 . . 6
{.t 6l' 5.Tû
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Chapitre III. Analyse quantitatiue de la terture d'un alliage à mémoire de forme Ti Ni

I C f Àir;ie Cu rla 134 27.5
I21

22.5
I20i

17.5
I1T

12.5
l -

10t-o ô6'
7.$-o-cr-

t co

La FDO axiale monte qu'iln'

I 'axe (111) et I 'axe (233)

I FV134 Austénite initiale

FîO

9Tî

t S t o l S 2 0 2 5
Cases d'a:<es de libres et AF corresDondants

y a pratiquement que deux axes de fibres :

2

0

(o

o

s
o
o
o

t l :  >
o

o
(!

(f)

AC\
i f l

( t Ê
t -

r I

I

O Y

F-
rf

T
t

F .
ç19
-r

6'Rs-s'
î : ç ; î

'3-=-g

__ SPECTFE Dlt  V=CriU3 TEXTLTF:-  131

La 2ô,t 4/1933

i l
r l
l l

I
I
I

I
rl o

IIi' i

li',1
,il,

J I

-.ù
,ti
a.l
. 'gz
Pt

i ,  s
I

f

o t E

oëE
I

s:t3
f i
h

i(t i
F.î
r-

F
; lrl

rt

Ir l

Le vecteur texture présente une texture extrêmement marquée. Beaucoup

de composantes sont nulles (90.38%). Les composantes fortes sont voisines de

{111}
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Chapitre IlI. Analyse quantitatiue de la turture d'un alliage à mémoire ile forme Ti Ni

C0LIPES SELCN DZETÀ DU v t .J34
À u ! t s i t !  é è . , 5  

' : t H l  
.

i t ! . e t r f f  -  ? d 0 .  î : i l C ! .  3 6 . 9 9

T E U i L L E  2  P A G E  :

l N t É t  - l
.Jl '

I
I
I

\ T

i l l É C  . q  /  a  o o q

Chaque coupe selon le paramètre Ç, de 10o en 10o, montre les lignes de

niveau de I'ODF dans les deux triangles {T1+T2}. On voit clairement la densité des

\ l
\ t

\ l. \ ,
\ t'.. Îi\ . )

, l
uttz - foL\

. / l
/ l

. / t

AF correspondants. ( donne la rotation autour de I'axe de fibre.
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Chapitre lll. Analyse quantitatiae ile la texture d'un alliage à mémoire de forme Ti Ni

Svnthèse
Les textures qui peuvent se développer dans I'austénite sont les textures

communes des matériaux cubiques centrés, c'est à dire les textures {100}.110>82

eVou {112}<1T0t", pour les produits laminés à chaud. Il semble aussi possible

d'obtenir des textures plus complexes puisque Li et al t6r/ observent des textures

{1l l}<l  12> r,  et { l l l }<ZT3t 
"r.  

D'autres auteurs /62/ ont observé, sur des

matériaux laminés à froid avec un taux de réduction de l8oÂ, la texture

{ 1 10}<1 T Ot"r, et pour un taux de réduction de 30yo, ils trouvent la même texture

mais plus prononcée. D'après ces auteurs, le clivage présent dans les matériaux

laminés à froid conduit à la texture { I I 1}<1 TOtrr.

L'analyse de la fonction de distribution des orientations axiales montre

que l'éprouvette dans l'état austénitique présente une texture de type (1T l)e2,. Le

vecteur texture montre que beaucoup de composantes sont nulles et que les

composantes (l T 1) sont très fortes (maximum égal à 40 fois I'isotropie).

Les coupes selon dzeta (O montrent une composante (1Tl) très forte à

Ç : 70" et 210o et une composante moins forte Qî, à ( : 80o. On remarque

également que les seules composantes fortes présentes sont de type (l T t; ou

1T T t; et de type Qi, ou Q1r. on remarque que presque toures les

composantes sont disposées le long du plan (hT l).

Le tableau suivant montre I'orientation des deux composantes les plus

fortes ainsi que les plans, directions et fractions volumiques corïespondantes.

V i" 5 h k l u v \il F.V.%

42.0 50.0 20s.0 I  -1  I - l  01 1.97

35.9 47.6 85.0 2-3 3 0- l -1 1.88

Il ressort de cette étude que la texture de I'austénite est de

rype (1T l )  <To1>"r.
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Chapitre IIl. Analyse quantitatiae de Ia texture d'un alliage à mémoire ile forme Ti Ni

lll.2.2l Ter<ture Tut de la martensite thermique

En partant de l'état austénitiqte, 12 cycles thermiques nous pennettent

d'obtenir l'état martensitique à l'ambiante. Les raies de diffraction de la martensite

sont très voisines les une des autres et il y a recouvrement partiel ou total de ces

raies. Puisqu'il est pratiquement impossible de séparer les raies, I'analyse

quantitative de cette phase, peut être effectué avec trois figures de pôles simples

(1lT), Qlz) Q22) ou avec trols FP simples et deux FP multiples {(110)+(002)},

{(020)+(111)}. Lors d'ICOTOM 10, nous avons montré que ces deux traitements

conduisent presque aux mêmes résultatr'63/. Nou, avons alors effectué ce traitement

avec les trois FP (l 1 î), Ql7) et (022).

Les figures de pôles axiales montrent que les figures de pôles QlT) sont

moins bonnes, ce qui ne nous surprend pas, car les diffractogrammes montrent que

la raie QL2) est beaucoup plus faible que les deux autres, elle n'émerge que très

peu du bruit de fond.

La présentation des résultats est la même que précédemment.
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Chapitre III. Analyse quantitatioe de la texture d'un alliage à mémoire ite forme Ti Ni

i ANALYSE AXiALt Nri 135 T n ,^''r a
I t s  l r / / i  , i \ r r l  VqF r i 'T Àl F \ in ' l?Â FB { {  - , t  I

I  
r i f  l f \L  I  JL  ts ; i i t l LL  l ru  l . JJ  I  l -  i  l -  j  

I
t l

Commentaire de I'analvse axiale

* Les trois FPA sont bien reproduites
* La FPA ( 1 t 2 ) est un peu moins

bien reproduite. Ce n'est pas
surprenant: c'est la FP de moins bonne
qualité. Le diffractogramme montre
que la raie (112) est beaucoup plus
faible que les deux autres raies.

* Le résidu global esr très faible
(3.40)

I

l 'A
/ \

/ l

,31

I
I
T

t l
I

/
-î2./

E

ANALYSE AXiALE No 135 Fp ti-2
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Chapitre III.

F.P, IXP. itlOHI'IEE PAR Y. AIIALYSI iil0135 FP il-J
trt rrtrnsitlour

qi'+[:yiFffi :f'qtb.iid,H:irr'frâffi ;ff LstH
u.r+rÂs-illrrl--_s-ncr.-rcû.-nrr-iff i:rnrtrÇ+t-ië t{:ii:nk+s-ê9 72 2ô65 Ferx 50 50 rr.cs 9.a5 o6 i O-i 

-t 
I 0 0

Analyse quantitatiae de la texhtre d,un alliage à mbnoire ile forme Ti Ni

i

La comparaison entre la Fp
expérimentale et la FP recalculée
montre une bonne concordance.

* Les taches sont correctement
placées

* Les lignes de niveau ont même
allure.
* La FP résiduelle est faible.

F.P. fiECÀLIULEI. ÀIiÀLYSi l.]Û 135 FP 1t-1

nEilila{ = m
[s]0rj= 3,150

F P IIIÂLIULEE ÂI{ÂLYSE NO 135 FF 11-1
5æt triiliilô

tai tutsNititut
$ntsrêit9 tl€ftralf,
$0a' 0.01 Ldtie.

il-r rt-JllÆ 121È16

IIEF---ffi i0L.-ûIÈrrr-*iirr r=iïmr-:iirp r - -siiniËhËËcrËÉ;:::-
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Chapitre III. Analyse quantitatioe de Ia tuhtre ilun elliage à mémoire ite fotme Ti Ni

F.P. tXP. N08I'{EE PÀH Y. A|,{II'/SE iloi35 FP û22
,rô oa rt-Jlil5 i2tes r

trt rrteniitiqur
rifter6rts tisfrto$ {0(Y t7t ̂

fri8:iiiitl-'!&T:'*f+il-illfi !1i%'l{Ëi1$'hli "sBf ffi13ft Ëp__eoq-._ l! !m rq t!0 t2.500 rs.mo alæo 
- 

oùo di-mq-slodo qt-itry{tlS{Orl--:ft--rc0i-ttq.-$fl -rr6i-ru$ + Bt ff :Si:rn+C-C}:
?5 12 iFo fËt{ s0 S0 il.rc $.È 0o j 
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* Même commentaire que pour la

FP (11 T).
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94



Chapitre IIl. Analyse quantitatiae de Ia texfire d'un alliage à ménoire ite forme Ti Ni

F . P . iXP. Î'lÛf,IIiI PÀH Y . ÀIiIAL YSE Nu 135 F P. f;LCÀLItJLEI. ÀllÂL1SE l.lo [5 FP 11-2

La FP 0L?) est moins bonne que
les deux FP précédentes:

* Les taches sont éparpillées et mal
localisées.

* La FP recalculée est également
moins bonne.

* La FP résiduelle est plus forte.
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Chapitre III. Analyse quantitatioe de la texture d'un alliage à mânoire de forme Ti Ni

tl.D, F Attidle du\my\ana\vlar. lJ5
/fF T!Xi. IrEmlts t,rarier.
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Cases d'axe de fbres et ares de fibre correspondants

Représentation des deux FDo axiales de la martensite thermique
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Chapitre III. Analyse quantitatiae de Ia texhtre d'un alliage à mémoire ile forme Ti Ni

DI)UPES SELml 0ZETA 0U vt 135
*  t l l .  { f t [ iE  fa tac

l!À(l.n . !? . irq . fa A
F F I I T T  I  E  4

II]IPES SEtCri 0ZEIA ûU v'- i35
* txi tR@ È*aiE
D ô t i r a -  â .  i r * . y &

F E U ] L I  E  2

TEXTUÊE 135

Svnthèse
L'analyse de la fonction de distribution des orientations axiale et du

vecteur texture de la martensite thermique montre que 26yo des composantes de

texture ne sont pas nulles. Les coupes selon ( présentent une répartition de ces

composantes qui semble aléatoire. Ceci s'explique comme suit: chaque orientation

d'austénite donne théoriquement naissance à 24 variantes de martensite, ce qui

multiplie beaucoup les possibilités d'orientations.
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Chapitre III. Analyse quantitatiae ile Ia tqture d'un alliage à mémoire ite forme Ti Ni

lll.2- 3/ Texture TMré de la martensite réorientée

Après charge et décharge de la martensite thermique (Ty,), l'éprouvette

se trouve dans un état martensitique (Tyr6) déformé de 4.3% par rapport à l'état

initial. L'analyse de la texture est effectuée avec les mêmes raies de diffraction que

celles de la martensite thermique. Afin de comparer la texture des deux états, nous

présentons les fonctions de distribution axiale et les vecteurs texture corespondants

(présentés avec les mêmes niveaux d'intensité).

û.0.F Axiale du\nv\ana\vtar.tS
ilf llr+i. trtraltr Lrmiqrr.
1 : . r â È l o n  -  a O O  9 r . l d u  -  3 r . 6 0
y  n t n  -  . 0 ' O  y  n a x  -  4 . ? 6

. " * , - .  , . *  j
" l r . l , l -  t . O i
r M 4  ( . 1  .  r . 6  I
r m r  r r  -  r . o  i
r v p  r c .  r . s  

I
I

il.[) F. Axiale riu\w\ana\rtar.t3$
tilû EJol, btasitè.
I l r F l t l c ^  .  ! O 0  F . r l d s  -  3 a . t 7
I  ù l n  .  . O o  r  n € x  .  6 , î É

r Ë , (  t u H c  1 . J c

r  ,  '  J .  l r
t'Êl'+fff"dl4

I

o = OIvIPa

FDO axiale et VT de la martensite FDO axiale et VT de la martensite

déformée par réorientation

TEX TUPE

thermique

98



Chapitre III. Analyse quantitatiae de la texture d'un alliage à mhnoire ite forme Ti Ni

L'analyse des FDO axiales et des vecteurs de texture, montrent que la

charge et la décharge de la martensite thermique dans le sens de la direction de

laminage de l'éprouvette influe sur les orientations de la martensite thermique. pour

montrer l'évolution de la texture de la martensite thermique et celle de la martensite

réorienté, nous avons représenté l'évolution des composantes les plus fortes dans

les deux cas. Ces composantes appartiennent aux cases d'axes de fibres (-Z 5 I),

(2 -3 0) et (l -2 0) que nous fiésentons sur la figure III.9. On remarque que les

composantes les plus fortes de la martensite thermique de type (-2 5 1)<8 3 4> et
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Chapitre lll. Analyse quantitatiue de Ia texture il'un alliage à mêmoire ite forme Ti Ni

Svnthèse

On tire de ces résultats que l'application d'une charge sur un groupe de

variantes auto-accomodantes provoque la réorientation de ces variantes. A Ia

décharge, les variantes de martensite réorientées restent stables, ce qui peut être liée

à la déformation résiduelle (4.3%), et on peut dire que les variantes les mieux

orientées de la martensite thermûque deviennent les moins orientées après charge et

décharge.

lll.2.4/ Texture Tuo de la martensite orientée

L'analyse de la texture est effectuée sur la même éprouvette et avec les

mêmes raies de diffractions utilisées pour tous les états martensitiques étudiés. La

martensite orientée est obtenue par transformation (austénite + martensite) sous

contrainte constante (o:200MPa). L'éprouvette se trouve ainsi dans un état

martensitique avec une déformation stable eo : 5.88%o. Les résultats de I'analyse

montrent que la texture de la martensite orientée est très forte comme le montre le

spectre du vecteur texture 139.

A partir d'une texture To de la phase austénitique, on aboutit donc à deux

textures (martensite réorientée) et (martensite orientée) selon le chargement

thermomécanique utilisé. Nous avons d'abord comparé les deux textures Trr, et

Tyo, puis étudié l'évolution de la texture de la martensite orientée par differentes

contraintes constantes.

Comparaison entre Ture et Truo

Pour comparer les deux textures, nous présentons les fonctions de

distribution des orientations axiales ainsi que les vecteurs de texture

correspondants.
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Chapitre III. Analyse quantitatioe de la terture d'un alliage à mémoire ile forme Ti Ni

FDO axiale de la martensite

réorientée

FDO axiale de la martensite

orientée

Vecteurs texture de la martensite réorientée (VT 136) et de la martensite
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Chapitre lII. Analyse quantitatioe de la texhtre i{un alriage à mémoire de forme Ti Ni

de

de

Svuthèse

L'analyse des deux FDO axiales ainsi que des vecteurs de texture montre

que la texture de la martensite orientée par transformation sous contrainte est

beaucoup plus pointue que celle de la martensite obtenue après charge et décharge

la martensite thermique. En effet, I'intensité maximale du vecteur texture passe

28 pour T3 à I 16 pour Tyo. On remarque également I'absence de plusieurs

composantes sur VT 139. L'hist'ôgramme de la figure III.10 montre l'évolution des

fractions volumiques des composantes les plus fortes des textures T3 et T4.

On peut donc conclure que la transformation austénite + martensite sous

contrainte constante induit une texture beaucoup plus marquée que celle obtenue

par charge et décharge de la martensite. Ceci est dû à la contrainte appliquée en

phase austénitique qui conduit à la formation d'une martensite orientée. favorisant

la formation de variantes particulières au cours de refroidissement.
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i I W etfO martcnsite réoricntee
I
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Figure III.10 : Fractions volumiques des composante les plus fortes de la
martensite déformée par réorientation et de la martensite déformée par
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Chapitre III. Analyse quantitatiae de ra texture d'un alriage à mémoire ire forme Ti Ni

différentes contraintes

Nous avons effectué l'analyse de la texture de la martensite déformée par
transformation austénite + martensite sous différentes charges constantes
(0, 22'5, 50, 94'5, 200 et 350MPa). Sur Ia courbe déformation contrainte
(fig' III'11), on remarque que la déformation totale eotare (stable après le chargement
thermomécanique) croit avec la,contrainte, et que la déformation de transformation
q,u présente un seuil de saturation à 200MPa corespondant à la plastification de
I'austénite. Sur le même graphe (fig. ul.ll), nous avons représenté I'indice de
texture en fonction des contraintes. L'indice de texture est défini par la valeur
efficace des composantes de texture. Il mesure I'acuité de la texture. Sur la courbe
on remarque que I'indice de texture croit rapidement en fonction de la contrainte
pour atteindre lui aussi un seuil de saturation semblable à celui de la déformation de
transformation.
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Chapitre III. Analyse quantitatiae de Ia texture il'un alliage à mêmoire ite forme Ti Ni
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ChapitreM. Analyse quantitatioe de Ia terture d'un alliage à mémoire ile forme Ti Ni
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Chapitre III. Analyse quantitatioe de Ia texture d'un alliage à mémoire ite forme Ti Ni

Les résultats de I'analyse sont représentés sur les FDO axiales et les vecteurs

texfure correspondants.

Svnthèse

Sur les FDO axiales, on remarque que I'intensité de la composante la plus forte

n'est pas proportionnelle à la contrainte. Sur les 6 vecteurs texfure, on note une

répartition peu marquée des composantes pour o: 0 Mpa. pour o :22.5 Mpa, on

remarque la présence de comp'bsantes assez fortes autour de {001} et d'autres

composantes individualisées. Les çomposantes {001} et {2 -3 0} augmentent pour

50 MPa ainsi que pour 94.5MPa ensuite diminuent pour o : 200 Mpa. A o : 350

MPa, ces composantes augmentent à nouveau par rapport à celles de 200 Mpa.
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Chapitre III. Analyse quantitatioe de la texture d,un alliage à mémoire ite forme Ti Ni

l[l.2.5/ Texture de I'austénite issue de la martensite déformée
La déformation produite soit par une réorientation de la martensite à

température inférieure à Mf (Tvre) soit par une transformation (martensite -+

austénite) sous contrainte constante (Trr,ro), sont stables pour les températures
inférieures à Mf. Après chauffage de l'échantillon à une température supérieure à
Af la récupération des déformations peut être totale ou partielle.

Pour comparer la textllre de l'austénite initiale avec celles obtenues après
déformation de la martensite et retour à I'austénite, nous avons effectué l,analvse
de la texture dans les deux cas suivants:

1/ cas où la déformation est totalement récupérable. Après charge et
décharge de la martensite thermique, il subsiste une déformation résiduelle de 4.3yo
(voir chap. IIf. Cette déformation est totalement récupérable après transformation
inverse martensite+ austénite. c'est l'effet mémoire de forme.

Lors du retour en austénite, on remarque que la texture reste
pour l'austénite initiale. L'histogramme ci-dessous présente les
distribution axiale des deux austénites.
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ChapitrelA. Analyse quantitatioe de la texture d,un alliage à tnêmoire ite forme Ti Ni

2/ cas où ra déformation est partiellement récupérable; Après
transformation austénite-+ martensite sous charge constante o : 350Mpa, la
martensite est déformée de 7.8%o. Après chauffage, il résulte une déformation

plastique de I'austénite comprise entre 1.6 et I.g % ($ II.4.5). L'analyse de la

texture de cet état de l'éprouvette montre une

I'austénite initiale (voir histogramme ci-contre).

texture comparable à celle de

r FV 145 retour à I'austénite (3soMpa)

tr FV134 austénite initiale
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La transformation martensite+ austénite, obtenue par simple élévation de

la température, conduit à la réversion totale des variantes de martensite, et par

conséquent, au retour total de la déformation (cas l). En effet, la symétrie de la

phase mère peut conduire à I'apparition de diverses variantes de martensite,

inversement, la faible symétrie de la martensite et la nécessité du maintien de

I'ordre atomique durant la transformation ne perïnet pas une grande multiplicité de

choix quand à I'orientation de la nouvelle phase austénitiqve/64'6s/. En conséquence,

Cases d'axes de frbres et AF correspondants



Chapitre IlI. Analyse quantitatiae de Ia texture d'un alriage à m&noire de forme Ti Ni

la martensite se retransforme au chauffage en une phase austénitique ayant la même

également I'orientation qu'avait

I'effet mémoire de forme simple

L'introduction d'une dêformation plastique (1.6 < ep < 1.9 Mpa) en
austénite (cas 2) ne modifie pas la texture de l,austénite initiale.

par la méthode vectorielle permet

fractions volumiques axiales et

bien visualiser l'évolution de la

une déformation stable de 4.3yo de la martensite obtenue par charge et
décharge ne modifie pas la texture. Cette déformation est totalement récupérable

la martensite obtenue par

induit une texture beaucoup

après chauffage.

Une déformation résiduelle de l.I2% de

transformation sous contrainte constante (22.s Mpa )
plus marquée que celle déformée par réorientation.

La texture de la martensite déformée par transformation sous differentes
contraintes constantes dépend de la contrainte appliquée.

Après chauffage de l'échantillon en état martensitique déformé à une
température supérieure à At celui-ci retrouve la forme et la texture qu'il avait dans
I' état austénitique initial.

texture cristallographique que l'austénite initiale. on conclu donc que pendant la
reprise de forme réalisée par chauffage ce n'est pas seulement la structure
cristalline qui retourne à sont état initiale, mais

avant le refroidissement et la déformation. c'est

sens car Il y a une reprise de forme totale.

l[l.3l Conclusion

L'analyse quantitative de la texture

donc d'avoir une bonne approximation des

ordinaires qui permettent de quantifier et de

texture.
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Chapitre IV

Détermination des variantes cristallographiques

lv.l / Cristallographie de la transformation martensitique

lV.1.1l Introduetion

,V.1.21 Représentation d'une orientation

lV. 1 .3/ Symétrie et orientations équivalentes

av.1.4l Transformation de phase et relation d'orientation mutuelle

lV.1 .4.11 Orientations nées de la transformation

lV .1 .4.21 Nombre de variantes cristallographiques

lV.1.4.31 Orientation mutuelle des deux phases

1V.1.4.3-11 Détermination de Âgo

4V.1.4.3-2l Correspondance avec la matrice de rotation de la méthode
vectorielle

lv.2/ Application à la transformation martensitique des alliages Ti-Ni

lV.2.1lDétermination de la rotation ^uogo

,V.2.21 Nombre de variantes cristallographiques

lv.2.3l Détermination qualitative de la texture de transformation

lV.2. 3-11 Comparaison avec les résultats expérimentaux

lV.2.3'21 Détermination des variantes actives de la martensite thermique
1V.2.3-3/ Détermination des variantes actives de la maftensite orientée

lV.3/ Conclusion



Chapitre IV. Détermination des oariantes cristallographiques

fiI.t I cristallographie de la transformation martensitique

IV.1.1/ Introduction

La transformation martensitique peut être définie comme étant un

mode de déformation ayant pour origine un changement du réseau cristallin.

C'est B{11tr/66r qui fut le premier à proposer un modèle de déformation qui

permettait de transformer une inaille cristalline cubique face centrée en une

maille quadratique centrée ou cubique centrée. Cristallographiquement cette

déformation revient à mettre en coihcidence une des directions <lgO>-y de

I'austénite CFC avec une des directions <11O>cr de la martensite CC tandis que

les plans (001) des deux phases demeurent parallèles (frgure IV. 1). Il existe des

relations entre le réseau cristallin du produit martensitique et celui de la phase

mère. Ces relations sont dites d'orientation cristallographique; elles constituent

I'une des données les plus importantes qui concernent une transformation

martensitique. Elles peuvent être déterminées expérimentalement par des

techniques de diffraction des rayons X ou des électrons.

Voici quelques exemples de relations d'orientations mutuelles

proposées par:

. KURDJUMOV et SACHS'u'' , pour les alliages Fer-carbone.

{ l l l }y  t t  {110 }a

<l lQ).y l l  <l l  l>cr

. NISHIY{1ç{4/68/ et \wASSEIUç4rq1qrerr. pour les alliages de Fer

Nickel.

{111}y t t  f l l0}a
<zll>y ll <110>cr

Ces relations d'orientations mutuelles dépendent du type d'alliage

considéré, de la structure cristallographique des deux phases en question, et

l l 0



ChapitueIV. D étermination des aaiantes tistallographiques

pennettent de déterminer toutes les orientations de la phase finale appelées

variantes cristallographiques.

(001)a

[1 r 0]T

i  
- i rJ- |

-.' lC-{1
4-- r-.i;---fifrt

\

Austénite (Fe y) Martensite (Fe a)

Figure IV. 1: Modèle de transformation du C.F.C. en C.C. selon BAIN

^
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Chapitre IV. Détermination des oaiantes nistallographiques

N J.2 I Reprêsentation d'une orientation

Dans tout ce qui suit, les vecteurs de base ë1 ,4. , ê3 associés au

repère KB de l'échantillon sont choisis parallèles respectivement à DL, DT et

DN. Les vecteurs de base ét,h, ë3 âssociés au trièdre Kc lié au réseau

cristallin sont choisis parallèles à trois directions cristallographiques

orthogonales. L'orientation d'un cristal ne dépend que de g, gui représente

I'opérateur qui amène un repèrë'orthonormé lié à l'échantillon KE{ët ,4,êg}

en coincidence avec un repère orthonormé Kc{dr , h. , éz } lié au réseau

cristallin. Si les vecteurs de base sont liés par une transformation linéaire, de

telle sorte que le vecteur V* se transforme en un vecteur Vu,, l'écriture

matricielle de cette transformation est:

avec g=

ç g oo l  I  o l 2  D l 3

ç g oo2 l  ë22 ë23

ç ç sD3l  ô32 è33

Cette matrice de changement de base associée à la rotation g qui

amène le repère KB sur le repère Kc du cristal, définira la matrice d'orientation

g.La représentation de I'orientation g n'est pas uniqu"''o', it y a de nombreux

choix possibles:

. En utilisant le triplet d'EULER

Les repères choisis sont orthonormés droits, I'orientation g peut être

définie comme une rotation pure que I'on décompose en trois rotations suivant 3

axes privilégiés:

[l]'[l]

t12



Chapitre IV. Détermination des oaiantes ristallographiques

Avec le triplet de 
'bLINGE, 

g est décomposée en 3

élémentaires d'axes (DN, X,Zc) et d'angles (gr, ô, gz).

L'orientation ainsi définie est explicitée par le produit

matrices associées respectivement à chacune des rotations gr, O,
produit définira la matrice d'orientation g(g1 0 qz):g(qz).g(0).g(qr)

fcosg lcosg 2 - sing lsing 2 cosQ sing lcosg 2 + cosg lsintp 2 cosQ
I

g(pr0qz) = 
| 
-cosglsingz -singlcosg2 cos{ -singlsinrp2 + cosglcosg2 cosQ

I sing 1 sin$ -cosg 1 sing

rotations

trois

Leur

de

92.

iïlil
. En utilisant le triplet des métallurgistes: g - (h k l)[u v w]

(h k l) est le plan cristallographique qui coincide avec le plan de

l'échantillon. La normale à ce plan est appelée "axe de fibre".

[u v w] est la rangée cristallographique qui coincide avec la direction

longitudinale.

La matrice de I'orientation (hkl)[uvw]est définie par les indices de

Miller

kw- lv  h

g((hkl)[u*]) =
NMM

lu-hw k
M
I

MNM

u
N
v
N
w
N

NM
hv-ku

ou: N=Jlf +lC +12 etM=Juf +rl +vf

_  I  1 3



cTn/;ti w. D é terut ina t i on dc s a ari antes cist allogrnphi qu e s

. En util isant le triplet de la méthode vecrorielle g: {V f ( },

(V, À) sont les coordonnées polaires de I'axe de fibre dans le repère

cristallographique.

( est I'angle de la rotation autour de Ia normale à l 'échantil lon qui

amène les deux repères en coïncidence. L'orientation ainsi définie est explicitée

par le produit de deux rotations.

g = iî.o,[oï',(]" no,[ô,-r)
\ ) \ . /

Géométriquement, La figure suivante montre les deux rotations

successives.

I
I
I

SYSTEI4T CUBIOUI l.'!3i'1
a l p h a  -  9 0 . 0 0  b e t a .  9 0 . 0 0  9 3 o m a  -  9 0 . C 0

a  r  1 . 0 0 0  b  '  ! . 0 0 0  c .  1 . 0 0 0

+  Fo les  pm040 .c07 .  û lnec ' . 1ons  p000001 .c07

:l'

P S I  X  L A M E O A X  D Z E T A  X

2 5 .  O o x  3 5 . o o x  . 0 0 *

SYSTr14[
a l p h 3 .  9 0 . C 0

!  -  1 . 0 0 0

CUEI0UE l'l3M
b e t r .  9 0 . 0 0  g a ù i l a  -  9 0 . 0 0
b .  ! . 0 0 0  c -  ! . 0 0 0

+  F o l e g  p i l 0 1 0 . C 0 7  - . r +  o  n t n o r | . { " ^ "  p o o O O C t . c 0 7'  
- - - - - : : ._

o5 4t.o\

\ .
r . -  ( o

I

,  i l : roo

a

iTtIol
+

\

x
l ( o

X I.JUMOB X
x l x

./
-''

PSI  I (  LAMBDAX DZÉTA X
2 5 . 0 0 x  3 5 . 0 0 x  5 0  . 0 0 *

------ I 14



Chapitre IV. Détermination des aariantes c,ristallographiques

Ces rotations peuvent s'exprimer sous forme de matrices

cos( -sin( 0

n"tfoio,() = sin( cos( 0

001

et

cosl. i,, - cosÀ)cf (1- cosÀ)c,c, -sinÀ

(1- cosl.)c,c, cosÀ +(1- cos)")c] sinl.

sinl" c, -sinÀ c, cosl.

où: c1 : cosY et c2 = sinY

( -+  )Rot[oD,-À.J =

Le produit des deux matrices s'écrit:

T
l c o s y c o s ( t y  + O +  c o s À s i n r y s i n ( y  + O  s i n r y c o s ( r y  + O -  c o s l . c o s r y s i n ( r y  + O  - s i n À s i n ( r y  + o

g ( V À O =  l c o s v s i n ( v  + O - c o s À s i n r y c o s ( r y  + O  s i n r y s i n ( r y  + O +  c o s À c o s r y c o s ( r y  + O  s i n t . c o s ( r y  + o
I
I sin y sin l, - sin À cos ry cos l.

IV. 1.3/ Symétrie et orientations équivalentes

Du fait de la symétrie des réseaux cristallins, le choix d'un repère

orthonormé lié au cristal n'est pas unique. Ainsi pour un cristal cubique m3m,

on choisit couramment pour repère associé au cristal:

+
ox porté par une arête
+
oy porté par une seconde arête perpendiculaire à la première
+- )+
oz selon ox A oy

i l5



Chapitre IV. Détermination des o ariantes ctistallographiques

+
Puisqu'il y a 12 arêtes, il y a 12 choix pour ox ( quatre dans chaque

face, en tenant compte évidemment du sens ).
-+ +-+ -)  +
ox étant fixé, il y a deux choix pour oy. ox et oy étant fixés, oz est

fixé. Il y a donc 24 façons distinctes de choisir un repère orthonormé sur trois

arêtes d'un cube. Ayant choisi un trièdre lié au cristal, en faisant décrire à ce

demier I'ensemble de ces 24" possibilités, on va trouver pour la même

orientation cristallographique 24 orientations prétendues différentes qui sont

symétriquement équivalentes t7r'72t. On dit alors qu'il y a 24 orientations

cristallo graphiquement équivalentes.

Soit g une orientation quelconque du cube. Il y a 24 représentations

de cette orientation, obtenues en faisant agir les 24 éléments R1 du groupe de

symétrie rotationnelle du cube sur l'orientation g choisie. Alors I'orientation ne

sera pas caractérisée par une rotation unique g, mais par la donnée d'une classe

d'équivalence {Ri g}, qui corespond au schéma suivant:

KE - 
- +K.- n;?It '

Ks repère lié à l'échantilion,

Kç repère lié au cristal,

Kç1 repère équivalent à Kç,

(1)

g; représente la famille de rotation {Ri. g}i= r,r, K est le nombre des

éléments R1 égal par définition à I'ordre du groupe lGs l.

Dans le cas d'un cristal cubique où la symétrie est maximale, les

éléments du groupe de symétrie/73l rotationnelle sont décrits dans

le tableau IV.1.

l 1 6



Chapiûe IV. Détermination des oariantes ristallographiques

Si un cristallite ne possède aucune autre symétrie que la

centrosymétrie, toutes ses orientations sont cristallographiquement distinctes, et

cette famille se réduit à la rotation g. Le groupe de symétrie rotationnelle se

réduit alors à I'identité notée E.

En appliquant une rotation Ago à un cristal d'orientation R;g, son

orientation sera modifiée. Cette rotation mène le repère Kç1 sur le repère Ky.

g' est la rotation qui permet de passer du repère KB au repère Ky

L'application d'une rotation Rj appartenant aux éléments du groupe de symétrie

rotationnelles du réseau lié à Krra mène le repère Kp sur un des repères

équivalents Kyi. On obtient ainsi la famille d'orientation :

{Rj g'}: {Rj Âgo Rr B}j=r,v

M est I'ordre du groupe de symétrie rotationnelle du réseau cristallin

tié à KM

(3)
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Chapitre IV. Détermination des aariantes ristallographiques

Changement
du repère

Matrice de
changement

de base

E xyz
100
010
001

Iforo xyz
-1  00
010
0 0- l

Lr*, 7yz
- l  00
0-1 0
00r

Lloo xyz
100
0- l  0
0  0 - l

r]ttt y zx
010
001
100

rtrt, y zx
0- l  0
001

- l  00

L1- rr y zx
0-1  0
0  0 - l
100

L1-r, yzx
010
0 0-1
- l  00

1 3 _ _ _
" l  I  I

zxy
001
100
010

L3rri zxy
0 0 .1
100
0- l  0

L1-', z*y
0 0-r
- l  00
010

L1r, zxy
001
- t00
0-1 0

Tableau IV. l:

Les 24 éléments du groupe de symétrie rotationnelle du réseau cubique

Changemen
du repère

Matrice de
changeme
nt de base

4ot zyx
0 0 -1
0- l  0
- l  00

to, zy x
001
0- l  0
100

LIto zyx
001
0- l  0
- r  00

Lt,o zyx
0 0- l
010
100

L2orl xzy
- l  00
0  0 - l
0 -1  0

Lloo xzy
100
0 0 -1
010

Lloo xzy
100
001
0- t  0

4,, xzy
- l  00
001
010

ttro y xz
0-r  0
-1  00
0  0 - l

Lto' y xz
010

- l  00
001

L1,o yxz
010
100
0 0- l

LIot yxz
0- l  0
100
001

l  l 8



Chapitre IV. Détermination des aariantes cristallographiques

N.L.4l rransformation de phase et relation d'orientation
mutuelle

Du point de vue cristallographique, la transformation de phase est

caractérisée par un changement de la structure cristalline et I'apparition d'une

nouvelle phase dont les orientations vérifient la relation d'orientation mutuelle.

Dans ce paragraphe, nous présentons les données concernant la détermination

des nouvelles orientations nées te la transformation ainsi que le nombre de ces

orientations.

IV.1.4.1/ Orientations nées de la transformation

Soit Kr le repère macroscopique, KI" le repère microscopique du

cristal avant transformation, KF le repère microscopique du cristal après

transformation. La rotation Âgo due à la transformation qui fait passer un

cristallite de l'état initial à l'état final représentée par 4 
-44-+ 

4,

amène en coihcidence les repères KIc (phase mère) et KFy ( phase fille), de telle

sorte que le cristallite initial d'orientation g se transforrne en un cristallite final

d'orientation g', telle que : g': Ago g (fig. IV. 2).

K'--l---- 4 -æ---t ç

g'-- agog
2: Cristal de la phase initiale d'orientation

cristallite final d'orientation g'.
g se transforme en unFigure IV.

________ I t9



Chapitre IV. Détermination des aariantes ristaltographiques

Dans le cas général, la transformation donne naissance, à partir d'un

cristal de la phase initiale en orientation g, à un certain nombre de cristallites

dont les orientations s'expriment par la relation $1' ngo *l t)=,,nsemblable à

variantesla relation (3). cette relation caractérise donc les

cristallographiques/7al.

k est égal à I'ordre dg groupe de symétrie rotationelle du réseau de

départ.

(Rf )sont les éléments du groupe de symétrie rotationnelle du réseau

initi al (avant transformation),

(Rl) sont les éléments du groupe de symétrie rotationnelle du

nouveau réseau (après transformation).

N.1.4.2 | Nombres de variantes cristallographiques

Le nombre de variantes cristallographiques dépend des

caractéristiques de la rotation Âgo. M. Hunbert t74t a montre que certaines

rotations Ago permettent de réduire le nombre de variantes cristallographiques.

En effet si deux variantes sont identiques;

et donc,

Rf Ago RI,g : Rf, Ago Rf,,g

Rf Ago RI, : Rf, Ago Rf,,

et en tenant compte du fat que le produit de deux éléments du même groupe

donne un élément appartenant au même groupe.

(*i,) 'Rl:Rf er nl (nl )'=*l
Donc on obtient la relation de commutation:

Après multiplication par (ni )t à gauche, puis par (*l )tà droire,

Rf Âgo = Âgo RI
I

(4)

t20



Chapitre IV. Détermination des o ariantes ctistallographiques

Si la rotation Âgo autorise des relations de commutation de type (4),

le nombre de variantes cristallographiques se réduit à une fraction de I'ordre du

groupe de symétrie du réseau initial. Notre programme "redl.for" calcule ces

relations de commutation.

nf .L.4.3l Orientation mutuelle des deux phases

La rotation Ago mène'le repère KI. de la phase initiale sur le repère

KF de la phase finalet+ O*o 
> Ç, tiunt l'orientarion du cristallite

avant et après transformation. Ago traduit, la relation d'orientation entre les

phases t72/ 
, représentée habituellement sous la forme suivante :

{hk lh  i l  {hk l }F

<u v w)I ll <u v w)F

Pour trouver Âgo nous construisons deux repères orthonormés

intermédiaires KIpi et KFn*:

* Kt.i est le repère construit sur la normale au plan (hkl)l noté tl, la direction

[uvw]1 notée îr .t le produit vectoriel des deux vecteurs. C'est un repère

définit dans le réseau cristallin de la phase initiale.

* KFn est le repère construit sur la normale au plan (hkl)p noté Ër, lu

direction [uvw]p noté Tr et le ilroduit vectoriel des deux vecteurs. C'est un

repère défini dans le réseau cristallin de la phase finale.

Ces deux repères liés à la relation d'orientation mutuelle, permettent

la décomposition de la rotation Âgo de la manière suivante:

Comme les deux

relation devient: Âgo=gr-l*,

repères intermédiaires coihcident, la

Âgæ gr'E g,

t2l



Chapitre IV. D étermination de s o aiantes c,ristallographiques

Ainsi, comme le montre la figure IV. 3, la rotation Âgo se décompose

en trois rotations :

* gr représente l'opérateur qui amène le repère KI" de la phase

initiale sur l'un des repères 1KI*; de la même phase en coincidence.
* E laisse les deux repères intermédiaires en coincidence.

* gz amène I'un des repères Kt* de la phase finale sur le repère de

réference KF" de la même phur.l

IV.1.4.3-1/ Détermination de Âgo

La matrice de changement de base [g] associée à la rotation g qui

mène le repère K6 sur le repère KFr du cristal final, nous permet de calculer les

composantes d'un vecteur dans la base Ke à partir de ses composantes dans la

base KFy.

IG s >t{,

uur: [g]u-il (1)

Lorsque la rotation g est décomposée en deux rotations: 91 suivie de

gzLe produit E: Ezgr est caractérisée par la matrice [g] telle que :

o rq,
g = g2gl

iu, : [g,] Çn. et în. = [gr] îu"

:) în, : [e'J[er]îu*

La multiplication des matrices s'effectue dans I'ordre inverse des

opérations de rotation, ce qui permet d'en déduire: [g] : [gr] [gz]
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D;tlool
I

o'*'"\''

IDL

ORIENTATION
8r(vr,  r r ,  Ét)

IDL
[hkl]'F --

ORIENTATION
g(0 ,0 ,0 )

1
[0r0]

[0lo]

ORIENTATION
g(0,0,0)

DL

g-rz

-[uv*]n

D T \

\

Figure IV. 3: Décomposition de la rotation Ago en trois rotations 91,

E ,et la rotation 92.

___--.--lhku'r --_____



ChapitreIV. D éterntination des oariantes ctistallographiques

Ainsi, à la rotation ̂ go on peut associer la matrice [^go] qui amène le

repère de réference KI6 de la phase austénitique (initiale) sur le repère de

référence KF" de la phase martensitique (finale), telle que:

K$

lgrl  =

Lui
ll',ll lli'll
k i  v i

l|[,ll ilî'tl
l i  wg

ilrJ ilî,il
et

hF
i l -  t l

llh'll
uF

lli'il
krwr - lnvr

kF

lln' " o'll

kt f,:. i.)-33 k'*, f, r, rr,nv, ) = kL f. r, frrnvrlg* kl, [, v, fr"nr,

Kà

avec;

lgrl-t =

E
f, I

I \ ^
t{m

Âgo= g)rg,

[^eo]: [sr] [sz]' '

ll"ll
vF

llî'll
urlr - hrwn

l l i - l l
llnr " 

u.ll

l F
i l -  t l

llh'll
wF

ll'.ll
hrvr -  krur

l l :  -  l l

llnr ̂ nrll

u 1 l 1  - h i w i

124



Chapitre IV. D étetmination des a aiantes cristallographiques

fV.1.4.3-21 Cortespondance avec la matrice de rotation de la

méthode vectorielle

En fonction du triplet de la méthode vectorielle, la matrice [g] s'écrit:

[* t*cos(ry + O + cosÀsin rysin(ry + O sinVcos(rU + O - cosÀcosrgsin(ry +6) -sin] ,s in(v + Ol
g(VÀO= 

|  "o t rys in ( ry  
+O-  cos ls in rycos( ry  +O s in rys in ( ry+O+ cos2.cosrycos( ry  +O s in i ,coq f  +qy  I

I  s in rys in l  -s inÀcosry  cosÀ J

On peut identifier terrfle à terme [g] de la méthode vectorielle et [^go]

de la relation d'orientation.

Nous avons mis au point un logiciel permettant le calcul des

orientations nées de la transformation de phase, ainsi que le dénombrement des

variantes, dans le cas où la rotation Âgo est connue. Ce programme est valable

pour tous les systèmes cristallins. A titre d'exemple, nous allons vérifier les

relations d'orientation mutuelle de BAIN, KURDJUMOV - SACHS, et

MSHIYAMA - WASSERMAN déterminées lors de la transformation de phase

de matériaux de réseau cubique face centrée en réseau cubique centré. Les deux

réseaux présentent le même groupe de symétrie rotationnelle, comportant les 24

éléments (R)t=r,zo présentés dans le tableau IV.2. En cubique les calculs sont

simples car, il n'y a pas d'ambiguité sur le choix des repères cristallographiques

intermédiaires puisque o:P:y 
-90', 

et puisqu'une direction [u v w]est

perpendiculaire à un plan {hkl} lorsque u : h, v : k et w: l.

Relation de BAÏN

Selon BAÏN la relation d'orientation mutuelle est la suivante:

(001)r / (001)F

[100u / [1 10]F

A partir de cette relation d'orientation, on peut déduire les nouvelles

orientations nées de la transformation ainsi que le nombre de ces orientations

appelées variantes cristallographiques une fois la rotation Âgo est déterminée.

t25



Chapitre IV. Détermination des oariantes c-ristallographiques

Nous rappelons que la matrice [Ago]

égale à: [^go] : [gr] [gr]-t

associée à la rotation Âgo est

\
-

o - l
o i  - /1

,,o 
to = git gr

tel que:

KI6 est le repère de référence du cube: Ktc = {tl00l t0l0l [00r]]qui

est parallèle au repère macroscopique KB-{DL DT DN} dans le cas du système

cubique m3m.

Kt*r est le repère lié au cristal initiat bâti sur le plan (001)r et la

direction t100U : KI*, : {t00ll t l00l tOl0l}

Ko*',, est le repère lié au cristal final bâti sur le plan (001)p et la

direction [ 10]F de la relation d'orientation: KFp,or: {[001] tl l0l t-1101]

KFy repère de référence du cube de la phase finale cubique, est dans

ce cas le même que KIç

KtM: {ttool tolol 1ootl}
On obtient la matrice associée à la rotation Ago

-rL Kil

[Âeo]B :

En fonction des angles de la méthode vectorielle [Àgo] correspond à

l'orientation:

o l oT0
tlo o rll rlJ,

r o o)ltlJz

01

rlJt o
TIJ' O

rlJ2
-tlo

0

IIJ' O

TIJ' O

0t

Atgo : (V:0, )v=0, Ç:-451

t26
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La relation de commutation 4o (nf )= (*1' )oto citée dans te

paragraphe IV. 4.1 nous permettra de trouver le nombre de variantes distinctes.

(Rt,) et (RF,)sont respectivement les éléments du groupe rotationnel

du réseau cristallin avant et après transformation. En terme de rotation cette

relation nous donne 7 relations de commutation:

AgoL]oo:Ll,oÂgo r,

ÂgoLf,o:f2,-,oAgo

AgoLfo,:L2oo, Âgo

Ago Lfor:Lfo, Ago

Âgo Lfo,: Lfo, Ago

Agot o: L2o,o Ago

Âgo L2, ,o 
= L]oo Âgo

Ces relations de commutation impliquent une rotation d'axe 2 et une

rotation d'axe 4. Ce qui correspond à4*2: 8 élément de symétrie. Le nombre

de variantes cristallographique se réduit à | Ge l/8 soit 24lB:3.

Relation de KURDJUMOV - SACHS

Ceffe relation d'orientation observée dans la transformation

martensitique des alliages Fer-Carbone se traduit par:

{ l l l }y  t l  {110 }a
<110>y l l  < l l  l>cr

Parmi cette famille de plans et de direction nous choisissons:

(111)r  i l  (011)F

tTrolr r l l  Tr1r

-- t27



ChapitueIV. Détermination des oariantes cvistallographiques

[ago]*-t :

qui s'exprime en fonction des angles de la méthode vectorielle par:

^*'tgo : (-24.203, l0.SZg, -41.5g3)

Cette dernière ne livre aucune relation de commutation, ce qui

implique que le nombre de variantes est égal à I'ordre du groupe de symétrie

rotationnelle soit 24.

Relation de NISHIYAMA - WASSERMAN

Elle concerne les phases y et o de certains alliage Fer- Nickel

{ l l1}y  l l  { r10 }cr
<2lI>I ll <llO>a

Nous choisissons:

(111)r  /  (u0) F

[210U / [110]F

ce qui conduit à la matrice:

Alors la matrice associée à la rotation Âgo est:

rl Jj -tl J, tl J6

rl Jj o -21 J6

tlJi rl..1, tlJ6

o rlJ2 rl.l,
-tlJj -1.6 tlJj

zlJ6 -rl J6 rl ̂ 16

rlJ, tiJl o
-rl {z ri J2 o

001

Feo]N-w 
-

tlJj -zlJ6 o

tlJi rlJ-a -rlJ,

rlJi tlJ6 tlJz

et on en déduit la rotation associée en méthode vectorielle:

^"'*go = (170.26, 45, g.7 4)
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Cette relation indique alors que le nombre de variantes est égal

I G" I 12:24/2:12 car on constate I'existence d'une relation de commutation:

ÂgoLf,, : L2oorAgo

qui implique une rotation d'axe2.

Pour vérifier les programmes de calcul des orientations Âgo en

fonction des angles de la tt: nous avons utilisé le programme TFPEDIR,

programme de traçage automatique d'un ensemble de pôles ou de directions

dans une orientation donnée. En effet la rotation Ago se décompose en deux

rotations gr et g-t r.Lamatrice de rotation lgr ]du cristal initial, est exprimée en

paramètres de la MV. Nous faisons dessiner en projection stéréographique sur

le plan équatorial de la sphère des pôles I'axe de fibre (hkl)r et la direction

(uvw)r du cristal initial. La matrice de rotation [g2 ]est à son tour exprimée en

paramètres de la MV, Nous faisons alors dessiner (hkl)r et (uvw)p. Ces deux

orientations montrent que les pôles et les directions déduit de la relation

d'orientation mutuelle des deux phases coihcident, en effet, (hkl), coincide avec

(hkl)F, et(uwv)l coïhcide avec <uwv)p.

La figure IV.4-1 montre les deux projections stéréographiques

correspondant à la relation d'orientation donnée par BAIN, et les deux

projections stéréographiques colrespondant à la relation d'orientation donnée

par MSHIYAMA - V/ASSERMAN (figure. lV.4-2).

On peut y lire les orientations gl et 92 correspondantes, exprimées

dans les paramètres de la MV.
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FIGURE IV. 4-I:

d'orientation de BAIN.
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I--r-
I

Rela t i
( l l l ) r

[2  1 0] r

\ l
\ l

\ l
\ l
t l,'Ti.. l l
/ l

.,J"1

FIGURE lY. 4-2:. Représentation stéréographique il lustrant la relation

d'orientation de MSHIYAMA - WASSERMAN.
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Chapitre IV. Détermination des oariantes cristallographiques

concluslon

Dans les transformations de phase de l'état solide, on observe que les

réseaux de la phase initiale et de la phase finale ont des orientations relatives

qui ne sont pas indépendantes. Dans le cas où les orientations mutuelles sont

strictes, le nombre d'orientations de la phase finale appelées variantes

cristallographiques, et engendréËs à partir d'une orientation de la phase initiale,

est déterminée par l'ordre du groupe de symétrie rotationnelle du réseau initial.

Cependant si la relation d'orientation mutuelle Âgo présente des propriétés de

commutation avec des couples d'éléments des groupes de symétries

rotationnelles des deux réseaux, le nombre de variantes cristallographiques se

voit limité et correspond à une fraction de I'ordre du groupe de symétrie

rotationnelle du réseau initial.
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ChapitreIV. D étermination ilcs a aiantes cristallographiques

N.zl Application à la transformatlon martensitique des
alliages Ti-Ni

Dans les alliages Ti-Ni, la transformation de phase change la maille

cubique centrée (phase austénitique) en une maille monoclinique (phase

martensitique), La figure IV. 5 représente cette transformation. Nous nous

proposons dans cette partie de déterminer les nouvelles orientations nées de la

transformation ainsi que le norilbre de ces orientations en utilisant la méthode

décrite au paragraphe IV. I. 4.

Nous supposons que la relation d'orientation entre les deux phases est

connue sans ambiguïté. Nous avons adoptée celle proposée par

Mohamm ed./7s'76/ qui se traduit par:

{  110}c / /  (010)M

<11l>c l l u0tlM

L'orientation du cristal de la phase austénitique donne naissance à un

certain nombre de variantes cristallographiques exprimées par:

$l o*o *l rÏ=,_n
(Rf ) sont les éléments du groupe de symétrie rotationnelle du réseau

cubique du cristal avant transformation, présentés dans la table IV.l.

(RIr) sont les éléments du groupe de symétrie rotationnelle du réseau

monoclinique du cristal après transformation.

g est l'orientation du cristallite de la phase initiale.
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i'

(a)

t - '  . t  h
-  a  t t_  - _ , =

(b)

Figure IV. 5: La déformation de BAIN dans I'alliage Ti-Ni transforme la maille

cubique en une maille monoclinique'35/
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Chapitre IV. Détermination des aariantes nistallographiques

N.2.1/ Dêtermination de la rotation ^*ogo

La rotation AMogo décrit l'orientation mutuelle de deux phases;

phase austénitique (initiale) et la phase martensitique (finale) dans

transformation martensitique de I'alliage Ti-Ni, schématisée par:

la

la

i: _-----__-_-->
dogo

Kf,

Elle permet de passer d'un repèr. Kt. fixé sur le réseau cristallin de la

phase initiale en un repère Kt, fi*é sur le réseau cristallin de la phase finale. On

peut caractériser cette rotation Atogo par une matrice de changement de base

[Ago]topermettant d'exprimer l'orientation A"ogo en fonction des angles de la

méthode vectorielle, en utilisant des repères orthonormés.

La phase austénitique étant une maille cubique centrée m3m, le repère
I

de référencg K. est orthonormé, de vecteurs de base {ét,ë2, dg} parallèles

aux directions cristallographiques {tl00l t0101 t0011} ce repèr. Kt. est donc

orthonormé. La phase martensitique est monoclinique 2lm,le repère { â, 6, ô }
est oblique. Nous avons donc choisi un repère orthonormé droit défini par

{[ 0 0], [0 t 0]rra 14 0 zll' ]. La.direction [4 0 2l]" est orthogonale aux deux

précédentes. En système monoclinique 2/m,l'orientation de référence du cristal

dans KB est telle que:

DL coincide avec t0 T 0l

DT coincide avec [1 0 0]

DN coîncide avec [4 0 2l]
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Chapitre IV. Détermination des oaiantes ristallographiques

14 0 2rl

(a)

\

t1011 
'

î4 0 2rl
[001]

(b)

[010]

v' [301]
FIGTIRE IV. 6: (a) Vecteurs de base associés au repère de réference

du monoclinique, (b) Vecteurs de base associés au repère déduit de la relation

d'orientation.
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Chapitre IV. Détermination des oaiantes nistallographiques

Pour déterminer une relation d'orientation mutuelle de référence

Â"ogo dans la transformation de phase de l'alliage considéré, il faut construire

deux repères orthonormés intermédiaires Kl, et Kfu sur des directions et des

pôles particuliers choisis dans les familles décrites par:

{ 1 l0} ç / /  (01 0)y

Repères intermédiaires: 

<111>ç //  [101]y

Ces repères sont déduits de la relation d'orientation des deux phases.

La phase initiale est cubique centré (m3m). Parmi les 24 repères possibles

associés à un cube, nous avons choisi une nonnale à la famille de plans { I 10}c,

une direction de la famille <1 I l>c appartenant à ce plan et le produit vectoriel

des deux, soit:

Kl,:{tTrol tTTrt t lt2l}
La phase finale est monoclinique (2lm), de maille élémentaire a*b+c.

La direction b est choisie suivant I'axe binaire, le plan (ac) contient le plan de

symétrie m, cr1:90 p*90. Le repère de référen.. K'" orthonormé, de vecteurs

de base { mr ù2 fr3 } est parallèle aux directions cristallographiques

[0 1 0],[l 0 0] et [4 o zl].(voir figure IV. 6-a). Le repère Kfu orthonormé de

vecteurs de base { tn; fr; fr, } (voir figure IV. 6-b), est choisi parallèle à des

directions cristallographiques déduites de la relation d'orientation. Ces

directions sont choisies de la manière suivante:

* La normale au plan (010)v, correspond à la direction [010]v, car,

I'axe b est perpendiculaire à a et c, donc, în't/l 1010]v.
* La direction [01]v appartenant au plan (010)v, est perpendiculaire

à [010]v ,  donc,  f r12 l / [101]v .
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Chapitre IV. Détermination iles oariantes c:ristallographiques

* Une troisième direction [u' v' w'], déduite des deux précédentes

est perpendiculaire à [010]v et [l01]v, et portée par le vecteur frr.

Les deux relations d'orthogonalité:

[u 'v 'w ' ]u1[010]v

[u 'v 'w ' ]v I [101]r 'a

permettent de calculeq, à un coefficient près, les trois paramètres de la

direction [u' v' w']:

* 'ô )O)=0  +  v '=0

w 'ôXâ +  ô1=0  +  u '  =  - * '  accos(Ê)+cz

ac cos(p) + a2

= [u'." w']v= [3oT], + f t ;  /  t3oTlM

Le repère cristallographique de base tn; fr; fr, est donc:

KL = {t0l0lM uOllM t3OTlM}
Une fois les repères définis, nous pouvons calculer les matrices de

changement de base associées à la rotation Â"ogo. Rappelons que cette rotation

est décomposée en une rotation 91 suivie d'une rotation gz, [Âgo]"": [g,] [gr]-t

est la matrice de changement de base permettant le calcul des composantes d'un

vecteur dans la base KIç à partir de ses composantes dans la base KFy selon le

schéma suivant:

(uâ +  v '6  +

(ua +  v 'b  *

riçr{ -*L
= g)t Er

la matrice [g1] associée à la rotation 91est alors égale à:

- 1 /

/J'
lsrl = 

| /A

Kf,

-/^n 
ha-/^n 
/ta

0 r/- 2/_
/J3  /J6
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Chapitre IV. D étermination des oariantes ctistallographiques

la matrice [gr]-t de changement de base associée à la rotation g-12:

tlll = -IIll

fr z = cos(til r.;rr1â,r+ sin(rîr2 . rir, )fr ,
frl = cos(tîrl.frz)fr2 - sin(fir.rir)fr,

I'angle (rr.ùr) est I'angle que fait la direction [101]M avec [100]M soit 62.29"

et I'angle (tô;.rîrr) c'est celui de la direction t30Tl" avec [100]M. D'où la
-  - - l

matnce [g.l 
':

0

cos69.29

cos27.72

lgr l- '

On en

0

0.465

0.885

,;,r]
-0.46s)

0l[-'
sin6e.2e 

l= | 
o

-sin 27.72J L 0

[-r=l o
Lo

déduit:

[' 
o o -l

I 
o 0.46s 0.88s 

I
L 0 0.88s -0.46s)

[Âgo]Mo =

-/a -/.n 
he

t/- -v_ r/_
/J2 / Jz /Ja
o /a%a

Cette matrice peut être exprimée à l'aide des angles de la méthode vectorielle :

Â"ogo: (180, 82.454, -45)

Dans le domaine des orientations 2/m A"ogo devient:

^"ogo : (-180, 82.45 4, -45)

Les projections stéréographiques de I'orientation ̂"ogo - (-180, 82.45 4, -45) en

système monoclinique, et celle de I'orientation g(0, 0, 0) du système cubique

montrent que les pôles et les directions déduits de la relation d'orientation

mutuelle des deux phases coïhcident. En effet, {110}c coincide avec (010)r, s1
<1ll>c coincide avec [101]M. La figure lV.7 montre les plans et les directions

correspondant à la relation d'orientation donnée par Mohammed.
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ChapitreIV. Dêtetmination iles o aiantes cristallographiques

SYSTEME CUBIOUE
alphs = 90.00 beta

a= 1.000 b=

l,|314
= 90.00 gamma = 90.00

1.000 c = 1.000

+ Poles pm040.c07

0l o+t 0t

ETAT STANDARD

{110}s2 // (010)3'19

<111>92 // [101]3'19

FIGTIRE IY. 7 z Représentation stéréographique illustrant la relation

d'orientation entre le réseau B2 et la martensite.
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Chapitre IV. D étermination des oaiantes nistaltogaphiques

N.2.2 | Nombre de variantes cristaltographiques

L'orientation du cristal de la phase initiale (m3m) produit un certain

nombre d'orientations nommées variantes cristallographiques exprimées par:

8l ae" *i ),=,, n
A partir de I'orientation de réference Â"ogo = (-180, 82.45 4, -45) et

en agissant avec les éléments de symétrie de la phase initiale (cubique), nous

retrouvons I'ensemble des 24 variantes. Celles-ci sont représentées dans

l'annexe II par les matrices et les angles y, À et ( correspondants.

La rotation Â'ogo autorise une seule relation de

commutation, Â"ogo Lti,o:Lloo a"ogo, qui implique une rotation d'axe Z. Le

nombre de variantes est donc réduit à24/2:12.

Notons qu'avec la position de référence choisie pour le cristal

monoclinique l'élément de symétrie I-]06, représente une rotation d'axe 2 autour

du vecteur de base ri1 poné par la direction tO T Olr.

Les 12 variantes nées de I'austénite en orientation de référence

Br (0, 0, 0) sont présentées dans le tableau IV.2. Chaque variante est représentée

par le triplet de la méthode vectorielle et la notation correspondante (hkl)

(uvw).

Nous avons vu dans le chapitre III que le domaine des orientations

pour le système monoclinique 2lm est divisé en 4320 classes d'équivalence de

volume égal. Les orientations sont numérotées de 1 à 4320. A chaque triplet

(V À ç ) correspond un numéro d'orientation ( voir tableau III. 3).
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ChapitreIV. Détermination des a artantes c,ristallographiques

V x 5 h kr uvw No

vl -180 82.454 -45.00 100 0 -t - l 4305

v2 180 82.4s4 45.00 100 0 - l I 4287

V3 180 82.454 u225.00 r00 01- l 4296

v4 -180 82.454 -225.00 100 011 43t4

v5 -82.5t9 4s.494 -266.87 0 l l -1  00 1076

v6 82j19 4s.494 86.87 0- l l - l  00 t049

v7 -82.519 4s.494 -86.87 0rt 100 t067

v8 82.sr9 4s.494 266.87 0- l I 100 I 058

V9 82.519 45.494 176.87 0 - l l 011 I 053

vl0 -82.sr9 45.494 -176.87 0 l l 0 l - l I  071

vl1 -82.s19 45.4940 -356.87 0 l l 0 - l  1 1080

vt2 82.sr9 4s.4940 356.87 0- l t 0 -1 -1 1062

Tableau lY.2z les.12 variantes de martensite

La lecture de ce tableau montre que les variantes sont 2 à 2

symétriques par rapport au plan (DtN, p?1.
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Chapitre IV. Détermination des oariantes cristattographiques

N.2.31 Détermination qualitative de la Texture de
transformation

Un matériau polycristalin qui subit une transformation à l'état solide

voit généralement sa texture se modifier. Le calcul de la texture finale à partir

de la texture initiale est possible si I'on sait décrire la rotation Âgo, due à la

transformation qui relie un cristallite dans l'état initial et dans l'étatfinal par la

relation d'orientation mutuelle.,"

Soit K6 le repère macroscopique fixé pour l'échantillon avant et après

transformation, KI. le repère microscopique du cristal avant transformation,

KF le repère microscopique du cristal après transformation. La rotation Âgo

4 
o *o > 4 out amène en coïhcidence les repères KIc (phase mère) et

Ktv ( phase fille) est donc telle que le cristallite initial d'orientation g se

transforme en un cristallite final d'orientation g', telle que :

g': Âgo g

Dans le cas des alliages Ti-Ni, chaque orientation de la phase initiale

livre n : 12 variantes cristallographiquement distinctes g'n=1,12 : {Âgo R;

E| it,tz.

Ri sont les l2 premiers éléments du groupe de symétrie rotationnelle

du réseau cubique. (voir tableau II.' l, S II. 3).

La FDO de la phase initiale (austénite) calculée dans le chapitre III.g

nous permet de connaitre les orientations B(Vi, Ii, €Ji=r. zots êt leur fractions

volumiques correspendantes.

Connaissant I'orientation des grains constituant le polycristal de la

phase initiale, on peut calculer, à I'aide des logiciels que nous avons mis au

point, les orientations des variantes cristallographiques issues de chaque

orientation g(Vi, Ài, €i)i=r, zoro de la phase initiale. Les orientations des variantes

ainsi calculées en fonction des angles de la méthode vectorielle représentent
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Chapitre IV. Détermination des oaiantes c,ristallographiques

donc les composantes du vecteur texture de la phase finale ( fille ) sans tenir

compte des poids relatifs des composantes. On détermine ainsi la texture

qualitative de la phase finale.

IV-2.3,'ll Comparaison avec les résultats expérimentagx
Sur notre échantillon d'alliage Ti-Ni, nous avons mesuré des figures

de pôles dans les deux états austénitique et martensitique (martensite

thermique), ces figures nous permettront de comparer la texture obtenue

expérimentalement avec celle calculée à partir de la relation d'orientation.

Après analyse quantitative de la texture de I'austénite, nous avons

choisie, parmi les composantes non nulles du vecteur texture. les six

composantes les plus fortes:

gr(42.02 50.09 205.00)

92(35.99 47.66 8s.00)

s(-29.7e 4s.66 -75.00)

ga(42.02 50.09 95.00

95 ( 35.99 47.66 75.00)

96(29.79 45.66 265.00

Nous calculons pour chaque composante, les orientations des Iz
variantes formées liées par la relàtion {Ago Ri g}i=r,rz. Ces orientations sont

portées sur les figures de pôles (022) et (11 T) que nous comparons avec les

figures de pôles mesurées aux rayons X. La superposition des figures de pôles

calculées avec celles obtenues expérimentalement montre une parfaite

concordance des taches (voir planches IV. I et IV. 2). Ces résultats montrent un

bon accord entre les textures théoriques et expérimentales.
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Chapitre IV. Détermination des aaiantes cristallographiques

Corrigée du bruit de fond

Standardisée
Normalisée

1.000
2.000
3.000
3.500

22-MAY-95 11:22:35

(11-1 )

Mini=

Maxi=

0.000
4.098

Planche fV. 1

Comparaison de la figure de pôles (l1T) experimentale et celle calculée
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Chapitre IV, Détemination des o aiantes cristallographiques

Corrigée du bruit de fond
Standardisée
Normalisée

1.200
1.600
2.600
3.100

22-MAY-95 11:27:30

(0221

Mini=

Maxi=
o.o17
3.753

Université de Metz ISGMP / CMS / LMPC (CNRS EP OO98) lle du Saulcy F57O45 METZ CEDEX I fet fsst A7 3t

Planche N.2

Comparaison de la figure de pôles (022) expérimentale et celle calculée
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Chapitre IV. Détermination des a aiantes ctistallographiques

N.2. 3-2lDêtermination des variantes actives de la martensite

thermique

Pour savoir si une variante a été activée, nous vérifions son existence

dans le vecteur texture de la martensite. Si cette composante figure, la variante

est activée. Si non, la variante n'a pas été activée. Nous répétons ce processus

sur toutes les composantes du vecteur texture de la phase initiale.

La figure IV. 8 montrë les variantes qui ont été activées à partir des 6

orientations les plus fortes du cube. Parmi les l2 variantes nées de chacune des

six orientations de la phase initiale, nous remarquons:

* I'absence de certaines variantes, pour

91, absence des variantes V+, Ve et Ve.

92, les variantes Vs, Vro et V12 n'ont pas été activées.

93, les variantes Vl, Vo, Ve et V1e sont absentes

ga, les variantes Vs, Vro et V12 n'ont pas été activées

95, seules les variantes V, etY2 sont absentes.

gu, les variantes Vz, V+, V7 et Vs sont absentes.

* Ia même orientation pour certaines variantes, c'est à dire

appartenant au même volume figuratif des orientations. Ces variantes sont:

V2 née des orientations g.z et gc

V3 née des orientations Ez et E+

V5 née des orientations Bzet Es

V7 née des orientations Ez et Eq

Vs née des orientations gz et Es

V11 née des orientations Ez et Es

V12 née des orientations Ez et Es
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Figure IV. 8: fraction volumique des variantes de la martensite

variantes lssrres lle 92variantes issues U",Fl

variautee iseues ile 94wariantea iesues de g3

variantes iserres de 96variantes iseues de gS

1 4 8

thermique en fonction de leur orientation mère.



Chapitre IV. Détermination iles oaiantes nistallographiques

ntr.2.3-3lDétermination des variantes actives de la Eartensite

orientée

C'est avec le même raisonnement que précédemment que nous avons

déterminé les variantes actives de la martensite orientée par transformation sous

contrainte constante o : 225 MPa. Nous avons fait I'hypothèse que la

contrainte appliquée sur l'éprouvette en état austénitique, dans la direction de

laminage, r'â pas modifié "l'orientation des six composantes utilisées

précédemment.

La figure IV. 9 présente les variantes qui ont été activées lors de cette

transformation.

On remarque qu'iI y a une forte sélection des variantes, on note

I'existence d'une seule variante active pour I'orientation g: et go. Pour la

composante la plus forte (gr), il y a sept variantes actives.

Notons que les fractions volumiques des variantes nées de ces six

orientations du cube, ne représentent pas la fraction volumique réelle des

variantes issues de ces seules six orientations, car d'autres orientations plus

faibles peuvent également participer à la fraction volumique des variantes.

Au cours de la transformation des matériaux polycristallins, la

présence de contraintes ( appliquée ou interne ) influent de manière importante

sur I'activation des variantes.
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Chapitre IV. Détermination des oariantes ctistallographiques

ry. 3/ Conclusion

Dans ce dernier chapitre, nous avons montré à I'aide d'un logiciel de

calcul qu'il est possible de déterminer les orientations des variantes

cristallographiques de la phase finale à partir d'un ensemble d'orientations de la

phase initiale quelque soit le système cristallin et plus particulièrement pour en

système monoclinique. 
(l

Nous avons montré I'existence d'un très bon accord entre les figures

de pôles mesurées et les figures de pôles reconstruites avec la relation

d'orientation mutuelle.

La comparaison entre les orientations calculées et celles déduites du

vecteur texture nous a permis de connaître les variantes actives.
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Conclusion

Le but principal de ce travail était d'étudier la texture de differents

états austénitiques et martensitiques d'un alliage à mémoire de forme Ti-Ni en

fonction de différents chargements thermomécaniques. Pour ce faire, l'étude

expérimentale effectuée a montré que:

* malgré les difficuites rencontrées pour étudier un échantillon

présentant des températures de transformation proches de I'ambiante, nous

pouvons mesurer par rayons X les diffractogrammes et les figures de pôles des

différents états.

* à partir d'un état austénitique à température ambiante, on peut

stabiliser la martensite à cette température par cyclage thermique.

* La texture de la martensite déformée soit par transformation sous

differentes contraintes constantes soit par réorientation, dépend de la contrainte

macroscopique appliquée.

L'analyse quantitative de la texture de la martensite monoclinique

nous a permis de déterminer la fraction volumique des différentes composantes

de texture et donc d'étudier l'évolution de la texture en fonction des

chargements mécaniques effectués.

L'étude théorique dans le cadre de ce travail a porté sur la

détermination des variantes cristallographiques de la martensite à partir des

orientations de l'austénite. Cette étude a permis de dégager des résultats

lmportants:

* La vérification de la relation d'orientation mutuelle entre les deux

phases.

* La prévision de latexture qualitative de laphase finale à l'aide des

relations établies au chapitre IV.
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* La détermination des variantes actives par comparaison des

orientations des variantes calculées avec les orientations des composantes du

vecteur texture.

Ce travail doit être complété par d'autres études théoriques visant à

déterminer la texture quantitative de la transformation de phase directe ou

inverse.
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Annexe Diffraction des rayons X

Diffraction des rayons X

1 / Généralités lr'+l

Dans le cas d'un objet diffusant périodique, on observe une diffusion

intense dans des directions discrètes. Cette forme particulière de diffusion est

appelée diffraction.

Un cristal parfait e* constitué par une répétition périodique de

matière diffusante suivant un réseau tridimensionnel. On observe des

phénomènes de diffraction lorsque la longueur d'onde du rayonnement est

comparable aux paramètres du réseau. Dans les cristaux, ces paramètres sont de

I'ordre de quelques Â, ce qui est compatible avec la diffraction des rayons X.

Pour qu'il y ait diffraction d'une onde dans une direction

faut que toutes les mailles du cristal, c'est à dire tous les næuds

diffi.rsent un rayonnement en phase dans cette direction.

La condition de BRAGG se trouve en considérant une famille de

plans réticulaires (hkl), d'équidistance dg*ry.

Soit une onde plane incidente de vecteur d'onde t]. Lu différence de

marche entre deux points diffusants quelconques d'un même plan est nulle. La

difference de marche entre deu* points diffusants situés dans deux plans

successifs vaut (figure l) :

ô = HO+OK =2 dlno; sin(0)= n f, (1)

donnée, il

du réseau,



Annexe Diffraction des rayons X

figure I : condition de diffraction de BRAGG

2 | Matêriel utilisQ ts'7t

Le matériel utilisé est un berceau goniométrique MFDP équipé d'un

compteur courbe à localisation spatiale CPS 120 (figure 2).

Theta ou oméga
0, ol

beroeau goniométique

échantillon

F E ç : E A :  : 3 N : ' V I E T i : J i  ]  I X E S

Puit RX

figure 2 : schéma du goniomètre utilisé

La principale caractéristique de ce détecteur est

simultanément les rayons X sur une plage angulaire de 120o. Il

de

est

collecter

divisé en

l 1
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4096 canaux répartis sur un arc de 120". La résolution angulaire théorique de ce

détecteur est A20n 6orique:0. 02 9. (20).

2.L I Caractéristiques du montage goniométrique

Contrairement aux montages utilisant un détecteur classique, il n'y a pas

de mouvement du détecteur. La figure 3 présente le montage utilisé au

laboratoire. rl

gonrometnque

point de focalisatio

ateurmonochrom

\
\

T,4

figure 3 : montage goniométrique

i i i
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Sur la figure 3, on peut constater que le goniomètre est de type non-

focalisant et que deux zones bien distinctes apparaissent :

- zone I : le point de focalisation se trouve derrière le détecteur,

'zone 2 : le point de focalisation se trouve devant le détecteur.

Le principal problème associé à ce phénomène est la défocalisation

du faisceau diffracté. Sauf en position de Bragg-Brentano, les raies du

diffractogramme présentent rrr, Ëtrrgissement instrumentat lié à la géométrie du

montage goniométrique.

Il faut aussi prendre en considération, lors du choix de I'angle

d'incidence, le fait que l'échantillon crée une zone d'ombre sur le détecteur en

masquant le faisceau diffracté. Il est donc impossible de mesurer des intensités

pour des angles 20 inférieurs à I'angle d'incidence.

Le fait de mesurer des pics de diffraction hors des conditions de

Bragg-Brentano provoque des variations du trajet des faisceaux diffractés dans

l'échantillon. Les longueurs de trajet des photons dépendent de I'angle

d'émergence (figure 4), il faut donc corriger les intensités.

figure 4 : variation des trajets des faisceaux diffractés

Cette correction d'absorption des photons X est nécessaire pour

comparer les intensités à un diffractogramme classique. On remarque qu'il s'agit

d'une correction relative. Elle est indépendante du matériau.

lv
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A=P=r-1s9 e)Io tgO \-

avec :

- Io: intensité en Bragg-Brentano

- I, : intensité en dehors de Bragg-Brentano

- e - angle de Bragg

- û) : 0incident-Oréel 
r'l

2. 2l Texture cristallographique /s/

Toute opération de mise en forme provoque dans le matériau déformé

I'orientation de ses éléments cristallins selon certaines directions préferentielles.

On dit alors que le matériau est texturé.

L'étude de la texture est intéressante pour au moins deux raisons :

- sa connaissance est souvent nécessaire à la compréhension des

mécanismes qui régissent la déformation,

- elle conditionne les propriétés physiques du matériau dans son

utilisation ultérieure.

Déterminer la texture d'un matériau, c'est rechercher les orientations

prédominantes des éléments cristallins qui le compose.

Cette texture, décrite par'la fonction de distribution des orientations

(F.D.O.), exige des données expérimentales couramment représentées

graphiquement sous la forme de figures de pôles (F.D.P.).

2.2-tl Comment représenter la texture

A l'état solide, le métal (polycristal) est constitué d'un ensemble de

grains. Dans I'hypothèse d'une structure homogène, chaque grain est un

monocristal composé d'un empilement d'atomes disposés en réseau. Dans un

v
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monocristal, on peut isoler une maille élémentaire qui reproduite indéfiniment
reconstituera Ie réseau.

Pour désigner les plans et directions dans le cristal, on utilise le
système de notation des indices de Miller.

Les rangées [100], [010] et t0011 de la maille élémentaire définissenr
un repère lié au cristal, le repère cristallographique Rç.

L'orientation cristaltinlj d'un grain dans un matériau sera alors définie
par la position des plans cristallographiques (hkl) de son réseau cristallin dans
un repère lié au matériau lui même : le repère macroscopique Rp.

La détermination des orientations préferentielles passe par :
- la mesure de figures de pôles expérimentales,

- le calcul de la fonction de distribution des orientations à partir des
figures de pôles.

2.2-2lLes figures de pôles

On appelle couramment figures de pôles (F.D.P.) la représentation

stéréographique de la densité des normales à une famille donnée de plans
réticulaires {hkl} de tous les grains d'un échantillon. Elle est rapportée, lors de
la détermination expérimentale, au repère macroscopique RB de l'échantillon.

La projection stéréographique permet de représenter sur un plan des
points situés sur un hémisphère. Sa particularité est de conserver les angles
après projection.

La projection stéréographique de I'ensemble des normales aux plans
(hkl) considérés représente la figure de pôles {hkl}.

Nous remarquons que la figure de pôles donne la répartition dans
I'espace des plans cristallographiques {hkl} mais n'indique pas directement

VI
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comment sont orientés les cristaux individuels, d,où l,intérêt de la fonction de
distribution des orientations.

une orientation cristalline étant parfaitement définie par trois directions
non coplanaires, il est nécessaire d'utiliser plusieurs F.D.p. d,un même
échantillon pour définir son orientation cristallographique. cependant, compte
tenu de la murtiplicité des plans {hkr}, une seule F.D.p. même incomplète peut
être suffisante pour déterminer li[rientation d,un matériau/sl.

Les figures de pôres {hkl} sont obtenues expérimentalement par
diffraction des rayons X ou des neutrons sur res plans réticulaires.

Êisc€audiffiadé |

edafillm polyvrsallin

arraudeÈbæ

X

figure 5 : géométrie de diffraction

En effet, quand un faisceau de rayons X de longueur d,onde À irradie un
ensemble de grains, il est diffracté par les familles de plans cristallographiques
{hku de distance réticulaire d;,L1 quand la loi de Bragg est satisfaite.

Le faisceau diffracté décrit un cône d'angle au sommet 40 apperé cône
de Debye (figure 5). L'intersection de ce cône avec un plan donne l,anneau de
Debye' Quand la répartition des cristallites est isotrope, l,intensité de l,anneau
est uniforme.

/I
-l

I
----l

',. I

I
i
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Si la répartition des cristallites est anisotrope, I'intensité varie le long de

I'anneau de Debye. En un point Pg*ry (figure 6), elle est proportionnelle à la

densité des normales aux plans (hkl) diffractant dans la direction de ce point. La

normale au plan (hkl) est représentée par le vecteur Np,p1* bissectrice de

I'angle(æ-20).

Êis@rdffadé

édatillopdyrdsallin

armr&Dû5B

figure 6: principe de la détermination de la figure de pôles par diffraction

Soit P' le plan d'incidence formé par le faisceau incident (Rx) et le

faisceau diffracté (RxJ défini par le compteur (sur la figure Rxa :p). oxyz est

le repère RE lié à l'échantillon et Oy est placé perpendiculairement à la surface

de l'échantillon.

RB est fixe alors que P; est animé de deux rotations :

- la déclinaison ry autour de Ox,

- la rotation azimutale g autour de Oy.

,l
v

Ën
U
l.
I
I','l
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Pour observer le point P'6rr<r) de I'anneau de Debye, le plan p; est

amené en P' par une rotation y. Dans cette position, on observe les plans (hkl)

dont les normales sont inclinées d'un angle V par rapport à Oy.

La rotation rp autour de Oy permet d'observer toutes les normales de

l'échantillon situées sur un cône d'axe Oy et d'ouverture V.

Un balayage complet de la F.D.P. est obtenu par les rotations \y et e
(dans notre cas, \y varie de 0 à 9b" et rp de 0 à 360.).

Dans la pratique, la source de rayons X ou de neutrons et le compteur

sont fixes et les rotations orthogonales g et y sont appliquées à l'échantillon.

2.2'3 / f,'onction de distribution des orientations (F.D.o.l :
La façon la plus complète de décrire une texture est de donner la

fonction de distribution des orientations F(g) :

dV^ volume de I'echantillon ayant I'orientation g + dgF(e He = (3)\v' v 
V volume de I'echantillon

où F(g) indique la fraction volumique de l'échantillon pour laquelle

I'orientation des cristallites est g(y,0,q) à dg près.

Il existe plusieurs méthodes d'analyse des textures, les plus connues

étant:

- la méthode d'analyse harmonique proposée conjointement par

H. J. Bungs(to) et R. J. Roe(tt),

- la méthode de discrétisation proposée à l'origine par w. D.

Williams et développée par D. Ruer, A. Vadon et R. Barotr2-r4 sous le nom de

méthode "vectorielle".
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Annexe Diffroction des rayons X

Quelle que soit la méthode utilisée, la connaissance d'une ou de

plusieurs F.D.P. mesurées est nécessaire. La F.D.O. est reliée à la F.D.P. par la

relation :

1 2 n
P1nu,1(n,r)=; 

J.ttXt
(4)

où y représente la rotation autour de la normale au plan diffractant.

Du fait que les techniqùês de diffraction ne pennettent pas de localiser

les éléments diffractants (grains) dans le volume observé, deux hypothèses de

base sont nécessaires pour obtenir la F.D.O. à partir de la F.D.P. :

- le volume V observé pendant la mesure d'une F.D.P. est supposé

homogène en orientation,

- il existe une proportionnalité directe entre I'intensité diffracté et le

volume diffractant.

X
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Résumé

Le travail réalisé est relatif aux alliages à mémoire de forme (AlvF) et porte

plus spécialement sur l'étude des évolutions texturales des alliages Ti-sO%oNi.

Nous présentons les conditions expérimentales des différents chargements

thermomécaniques conduisant à I'analyse des états austénitiques et

rnartensitiques.

La diffraction des rayons X a été choisie comme méthode d'investigation.

Dans chaque cas elle permet la caractérisation des états (analyse de phase),

I'analyse qualitative des textures par la détermination des figures de pôles.

Une mise en oeuvre de la méthode vectorielle appliquée aux matériaux du

système monoclinique permet une quantification des textures des phases

austénitiques et martensitiques.

Nous avons mis au point yne Télhq1e 
de calcul permettant de relier les

orientations de la phase initiale et celles de la phase finale, cette modélisation

nous permet de prévoir la texture qualitative de la phase finale et de déterminer

pour chaque état martensitique les variantes actives'

Abstract

We present a study on Ti-Ni shape memory alloy (AivfF) having 50% Ni'

Different thermomecanic loadings were performed to know their infuence

on the martensitic and the austenitic states.

X ray diffraction is chosen to analyse the concentration and the texture of

each phase according to the loading path.

euantitative texture analysis using the vector method is applied to low

symetrie material as the martensitic phase which has a monoclinic structure.

We have developped a calculation method able to link orientations between

the initial phase and the final one.

This method allows to anticipate the texture obtained after loading and

know the martensitic variants which are active during the loading process.




