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Angle de Bragg
Distances interréticulaires

Indices de Muller

Minimum Pole Density Set




Glossaire

Austénite : Phase des aciers au carbone métastable 2 haute température (T > Ay)

Education d’un AMF : Chargement thermomécanique répété qui crée dans le matériau une
microstructure orientée favorisant des variantes particuliéres lors d’un refroidissement sans

contraintes appliquées.

Effet mémoire simple sens : Capacité des AMF 2 subir une déformation permanente (a froid

ou lors d’un refroidissement sous contrainte) recouvrable lors d’un réchauffage.

Effet mémoire double sens : Aprés éducation d’un AMF, un matériau passe de maniere
réversible d’une forme haute température 2 une forme basse température par simple cyclage

thermique (sans contrainte appliquée).

Fatigue et vieillissement : Dégradation ( par rupture ou / et par évolution des points de
transformation) des AMF sous Ieffet de chargements thermomécaniques répétés ou
simplement sous charge constante.

Martensite : Phase des aciers au carbone métastable a basse température (T < My)

Plan d’habitat ou plan d’accolement : Interface plane qui sépare I’austénite de la martensite

Réversibilité de la transformation : Capacité des alliages 2 mémoire de forme a subir une

déformation importante réversible lors de la décharge

Superplasticité : Propriété des AMF de se déformer de fagon réversible de plusieurs %

Températures caractéristiques : M, (Martensite start) : Température de début de
transformation martensitique sous contrainte nulle.
M; (Martensite finish) : Température de fin de transformation martensitique sous contrainte

nulle.



A, (Austénite start) : Température de début de transformation inverse sous contrainte nulle.

A¢ (Austénite finish) : Température de fin de transformation inverse sous contrainte nulle.

Transformation par burst : Caractére discontinu de la transformation austénite - martensite.
La transformation inverse se produisant par germination de 1’austénite dans la martensite, la

phase austénitique ne retrouve pas son orientation d’origine.

Transformation martensitique : Changement de phase a Iétat solide durant lequel
I’ austénite se transforme en martensite. Ce changement est accompagné d’une déformation

locale du matériau correspondant & un cisaillement important.

Transformation thermoélastique : Transformation caractérisée par une croissance continue
de la phase martensitique 2 partir de la matrice austénitique. La transformation inverse s’opere

par un mouvement de retour des interfaces.

Variante de martensite : Ensemble des éléments de volume de martensite ayant subi le

méme cisaillement (intensité et direction).
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Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

Les alliages 2 mémoire de forme sont passés en quelques années de I’état de curiosité
de laboratoire 2 celui de produit industriel. Ces matériaux ont trouvé des applications dans de
nombreux domaines (aéronautique, spatial, biomédical, automobile...) ou leur comportement
tout 2 fait différent de celui des matériaux usuels permet d’assurer de muitiples fonctions

(stockage d’énergie, capteur, actionneur).

Les titane nickel sont, historiquement, les premiers alliages 2 mémoire de forme. Ils
ont été découverts aux U.S.A au début des années soixante par le Naval Ordonnance
Laboratory et étaient connus sous le nom de Nitinol. Ce sont aussi les TiNi qui ont donné
lieu 2 la premiére application industrielle développée par Raychemin peu de temps apres.

Les TiNi ont fait 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. Par contre, les fils du TiNi ont fait I’objet de trés peu d’études dans le
domaine microscopique vraisemblablement 4 cause de leur forme de fil:

e certains travaux ont montré I’hétérogénéité des caractéristiques internes du fil
tréfilé.

e aucune comparaison avec la texture cristallographique n’a encore pu réellement étre
effectuée car la forme cylindrique d’un fil ne permet pas de déterminer trés facilement sa
texture cristallographique par diffraction X ou des neutrons.

e on remarque, 2 travers les différents études publiées, les difficultés rencontrées par
les scientifiques pour déterminer la texture d’un fil de trés faible diametre.

De ce fait, la plupart des textures observées correspond généralement a la texture

globale (ou moyenne) d’un fil.

Dans le but de déterminer les corrélations existant entre les caractéristiques
mécaniques, macroscopiques et microscopiques du TiNi, il est nécessaire d’effectuer des
mesures précises de la texture cristallographique du fil le long de son diamétre. C’est ce point

trés important qui a conditionné le déroulement de nos travaux .
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La présentation de notre étude comporte cinq chapitres.

Dans le premier chapitre nous traitons le comportement thermomécanique des alliages
3 mémoire de forme. Schématiquement nous avons montré 1’origine physique de 1'effet

mémoire de forme et d’autres effets associés a la transformation martensitique.

La premidre partie du second chapitre est consacrée a I’étude par diffraction X des
transformations de phase en fonction du taux de déformation et du traitement thermique, et la
deuxidme partie a I’effet de ces mémes paramétres sur les températures de transformation de

phase par analyse calorimétrique (DSC).

Dans le troisiéme chapitre nous analysons les résultats expérimentaux concernant
’évolution de la texture le long du diamétre du fil par diffraction X pour des fils a I’état brut
et concernant 1’étude de la texture des fils aprés recuit, en fonction du taux de déformation.

Le quatritme chapitre est consacré a I'étude quantitative de la texture des phases
martensitiques (avant et aprés recuit) et de la phase austénitique (aprés recuit) par

1’application de la méthode vectorielle.

Pour finir, dans le cinquieéme chapitre, nous étudions la texture par diffraction des

neutrons de 1’alliage TiNi, tout en faisant une comparaison avec les résultats de diffraction X.



CHAPITRE I

TRANSFORMATIONS MARTENSITIQUES
ET EFFET MEMOIRE DE FORME.
APPLICATION AUX AMF DE TINI




Chapitre 1. Etude bibliographique

I. TRANSFORMATIONS MARTENSITIQUES ET EFFET MEMOIRE DE FORME.
APPLICATION AUX A.M.F. TiNi

I-1. Introduction

Quand un métal ou un alliage ordinaire est soumis & une sollicitation mécanique de
traction supérieure 2 sa limite d’élasticité o, il subit une déformation plastique €, qui persiste
aprés cessation de la contrainte. La forme obtenue n’évolue pratiquement plus si 1’on soumet
I’alliage 2 un traitement thermique quelconque. Les alliages a mémoire de forme semblent
échapper 4 ce comportement familier aux métallurgistes et aux physiciens : dans une certaine
gamme de température, un échantillon d’un tel alliage peut subir une déformation
apparemment plastique de quelques pour-cents (jusqu'a 8 % en traction dans certain cas) et
récupérer intégralement sa forme initiale par simple chauffage.

Ce phénomene, appelé mémoire de forme, a €té initialement observé dans des alliages
présentant une transformation structurale réversible de type martensitique thermoélastique.
Ces alliages ont été qualifiés d’alliages & mémoire de forme (AMF). Il s’aveére maintenant que
cette propriété n’est pas exclusivement due a cette transformation [HUM 91] . En effet, la
propriété de mémoire de forme nécessite d’une part des conditions thermodynamiques faisant
intervenir des énergies réversibles et irréversibles d’origine chimique et mécanique, et d’autre
part des conditions géométriques portant sur les modifications microstructurales engendrées
par la transformation. Ainsi, d’autres transformations telles que la transformation en phase R
dans les alliages TiNi ou la transformation bainitique dans les alliages a base de cuivre,
peuvent aussi produire un effet mémoire de forme, souvent de moindre amplitude par rapport

3 celui observé dans les transformations martensitiques thermoélastiques.
I-2. Transformations martensitiques thermoélastiques

Historiquement, le terme transformation martensitique est associé a la transformation
des aciers. Il s’agit d’une transformation de phase a I’état solide entre une phase austénitique
appeiée austénite, stable 3 température dite haute et une phase appelé martensite stable a
température dite basse. Cette transformation a été définie comme suit (Congrés International

sur les transformations martensitiques ICOMAT 1979 4 Cambridge USA) : La transformation
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martensitique est une transformation displacive du premier ordre présentant une déformation

homoggne de réseau cristallographique, constituée principalement par un cisaillement.
I-2-1. Propriétés de la transformation martensitique

Une transformation displacive est une transformation d’une phase mére austénitique
vers une nouvelle structure martensitique caractérisée par un déplacement des atomes
inférieur 2 la distance interatomique. Le mouvement des atomes est coopératif, c’est a dire que
chaque atome se déplace vers sa nouvelle position grace au déplacement des atomes voisins,
comme cela se produit lors du maclage. Une telle transformation ne produit donc pas de
variation de la composition chimique. De plus, le déplacement des atomes ne se faisant que
sur de courtes distances, 1a transformation se produit sans diffusion.

La transformation martensitique est aussi considérée comme une transformation du
premier ordre car, au moment de la transformation, il y a discontinuité des grandeurs
physiques reliées aux dérivés premitres des potentiels thermodynamiques. Pour un état
d’avancement donné de la transformation, il y a donc coexistence de la phase transformée et
de la phase austénitique. Cette coexistence de deux phases distinctes impose la présence

d’interfaces qui sont des plans invariants en orientation, appelés plans d’habitat.
I-2-2. Points de transformation. Caractére thermoélastique.

Alors que ’on peut inhiber les transformations avec diffusion par une vitesse de
refroidissement suffisamment importante, on ne peut éviter les transformations martensitiques
méme par un refroidissement rapide. La transformation commence, a température
décroissante, 2 la température M et devient compléte 2 la température My; entre ces deux
températures, il y a coexistence des deux phases (austénite et martensite). A température
croissante, la transformation austénitique débute 2 la température A, et se termine & Ar. La
transformaﬁon martensitique s’accompagne d’une enthalpie de transformation variant de
quelques J/kg a plusieurs centaines de J/kg.

On distingue deux catégories de transformations martensitiques suivant les positions
relatives de Mg, My, A, Ar et les caractéristiques associées :

1) les transformations par “éclater” ou a forte hystérésis :
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elles ont un caractére explosif qui engendre la déformation plastique de la phase austénitique
(figure I-1-a). La transformation inverse se fait par germination de la phase austénitique dans
la phase martensitique.
2) les transformations thermoélastiques ou a faible hystérésis (figure I-1-b) :

Lors de transformation thermoélastique, il y a croissance continue des plaquettes de
martensite contrdlée par ’évolution de la température. A température constante, dans
’intervalle de température de la transformation, les interfaces martensite - austénite sont
immobiles avec une modification de la température dans un sens ou dans lautre. Ce
comportement qualifié de thermoélastique met essentiellement en jeu des déformations

élastiques et ne produit quasiment pas de variations de volume (< a0.5 %).

% de phase mére
A
.............. M. As
> 6(°C)
M; A
a) Transformation & caractére explosif
% pha‘ e mere % phane mere
............. M¢ Af > ________‘__.__"_Ms Af -
> 8(°C) > 8(°C)
Mf As Mf As
b) Transformation & caractére thermoélastique

Figure I-1. Transformation martensitique.
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I-3. Propriétés thermomécaniques des alliages 2 mémoire de forme
I-3-1. Effet caoutchoutique et effet de mémoire de forme

Considérons un monocristal en phase austénitique que I’on refroidit sans contraintes
au-dessous de Mg, il se transforme en toutes les variantes possibles. Ces variantes sont
équiprobables et les déformations de cisaillement associées se compensent, de telle sorte que
]a forme macroscopique n’est pas modifiée. Si I’échantillon est alors soumis a une contrainte
(figure I-2 ), il subit une déformation importante €. dont une grande partie € subsiste apres
cessation de la contrainte. Cette déformation pseudo-plastique est essentiellement due aux
mouvements des interfaces entre les variantes, ce qui conduit a la croissance des variantes
favorisées (donnant une déformation dans le sens de la contrainte) au détriment des variantes
défavorisées. Ce comportement est illustré schématiquement sur la figure I-2 pour une
martensite hypothétique a deux variantes. Une partie de la déformation est réversible a la
température de I’essai (<My) et correspond 2 un retour en arriére partiel des interfaces entre
variantes. Si 1’on soumet de nouveau 1’échantillon a un cycle de contraintes (0, o, 0) on décrit
alors un fuseau dans le plan  ©. € (figure 1-2) dont la pente est beaucoup plus faible que celle
correspondant 2 un retour élastique appelé effet caoutchoutique. Si maintenant on réchauffe
I’échantillon au-dessus de Ayg, il y a transformation inverse par retour des interfaces de la
martensite vers le monocristal initial de la phase austénitique : on retrouve donc la forme
initiale, c’est ’effet mémoire de forme (figure I-2). Pour un polycristal, le phénomene est
identique pour chacun des monocristaux constituant 1’échantillon ; vient simplement s’ajouter
le probléme de compatibilité entre les déformations des différents grains. La conséquence est
la limitation de I’amplitude de déformation pseudo-plastique. L’effet de mémoire est donc
aussi observé comme sur un monocristal mais avec une amplitude plus faible . I peut

cependant aller jusqu'a 8% en traction pour I’alliage TiNi.
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b ke

Ag mémoire de forme

VT

Af: début de la transformation austénitique
A: fin de la transformation austénitique
M;: fin de la transformation martensitique

e: déformation

o contrainte

1,2 : variantes de la martensite
déformation permanente a la température de I’application de la

contrainte mais disparaissant lors du chauffage au-dessus de At

- II: déformation pseudo-plastique de type caoutchoutique

Figure 1-2. Déformation de la martensite et interprétation schématique dans le cas d’un

modéle a deux variantes.
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1-3-2. Effet de mémoire réversible ou double sens.

En général, si I’on refroidit de nouveau sans contraintes 1’échantillon évoqué dans le
paragraphe précédent, il se transformera de nouveau sans déformations macroscopique
notable. Cependant aprés certains traitements thermomécaniques spéciaux appelés éducation,
on peut observer un changement de forme au refroidissement, ce qui conduit a I'effet de
mémoire réversible. Cette déformation spontanée au refroidissement est due a la croissance
préférentielle d’une ou plusieurs variantes aux dépends des autres. Bien entendu, par effet de
mémoire simple, la forme initiale se retrouve par réchauffage au-dessus de A Cet effet est
vraisemblablement du 2 la présence de défauts (dislocations) favorisant la germination et/ou la
croissance de variantes particuliéres [RIO 64], [DEL 74].

Si ces défauts sont stables, I'effet de mémoire réversible peut se répéter lors de cycles

successifs.

I-3-3. Effet mémoire de forme simple sens.

C’est la faculté du matériau & pouvoir retrouver sa forme initiale par simple chauffage
aprés avoir subit en phase martensitique, une déformation permanente de quelques %.
Cet effet est A la base de nos études de texture. Il fait intervenir successivement plusieurs
phénoménes physiques liés 2 la transformation martensitique. De plus celui-ci nécessite de
faire subir au matériau un chargement plus complexe qu’une simple contrainte externe

(figure I-3).

10
Martensite Austénite Austénite
’ 1C Martensite i
B : B S PR Y A LI T T T LI LT T TR T A
A )
Ci ¢© E D
: L P >
B M A¢ (a) A T

Figure 1-3. Chargement séquentiel permettant d’obtenir un effet mémoire simple sens ABCDE

etABCD
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a) I’échantillon est d’abord refroidi 2 une température inférieure & M¢ sous contrainte
macroscopique nulle (0=0); (trajet A—B). Cette séquence provoque une transformation
martensitique compléte (f=1, f:fraction volumique) pour T<M; mais sans déformations
macroscopique car les variantes formées ne sont pas orientées par les contraintes appliquées

qui sont nulles. Les groupes de variantes auto accommodantes sont les seuls développés.

b) on applique au matériau une contrainte ¢ dans I’état martensitique puis on relache
celle-ci ; (trajet B>C—D). dans cette séquence, ’application d’une contrainte modifie la
fraction volumique de chacune de ces différentes variantes par le mécanisme de réorientation’
tout en conservant la méme fraction volumique totale de la martensite (f=1). Cette
réorientation crée une déformation stable lors de la décharge (0=0). Nous somme alors en

présence d’un état martensitique, mais déforme de €, par rapport a I’état austénitique initial.

c¢) On réchauffe I’échantillon a une température supérieure a2 A¢ sous contrainte nulle
(6=0) ; (trajet D—E). Cette séquence a pour objet la transformation inverse de la martensite
vers I’austénite. Puisque la martensite a été orientée par la contrainte G, sa réversion en
austénite provoque une déformation (-€,) inverse par rapport  celle créée par ’application des
contraintes G. Le solide dans I’état D est modifié et le corps recouvre sa forme initiale dans
I’état E.

On peut également obtenir un effet mémoire simple sens par d’autres chargements
thermomécaniques séquentiels. Par exemple, on obtient une déformation stable & 2 T<M; par
refroidissement sous contrainte ¢ constante (effet super thermique) (figure I-3), (trajet
A’—B’). La suppression de la contrainte appliquée (B’—C’) ne crée pas de réorientation des
variantes. Par un réchauffage 3 T>A¢ (C’— D’), la martensite orientée par ¢ au cours du

refroidissement se transforme en austénite créant une déformation inverse -€.
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1-4. Etude bibliographique de Palliage TiNi

Ces matériaux sont, historiquement, les premiérs alliages 2 mémoire de forme. Tis ont
été découverts aux USA au début des années soixante par le Naval Ordonnance Laboratory et
étaient connus sous le nom de Nitinol.

Les alliages TiNi sont potentiellement les alliages les plus importants pour les
applications industrielles grice 2 leur bonnes caractéristiques thermiques et mécaniques et a
leur excellent effet mémoire de forme. Ils présentent une bonne tenue en corrosion car ils sont
recouverts d’une couche mince d’oxyde agissant comme agent de passivation. Cependant, la
plupart des premiers travaux de recherche sur les AMF a été réalisée sur des alliages a base de
cuivre tels que Cu Zn Al €t le Cu Al Ni.

En effet, la difficulté de I’étude de P’alliage TiNi a longtemps résidé dans le fait qu’il s’est
avéré difficile de comprendre les caractéristiques de base de cet alliage, notamment a cause
des problemes suivants :

a) Le titane est trés actif a haute température, donc se combine facilement avec
d’autres éléments tels que 1I’oxygene, le carbone ou I’azote ;

b) Le diagramme de phase n’a toujours pas été établi de fagon précise ;

c) Une transformation, appelée transformation en phase R, peut avoir lieu au
refroidissement juste avant la transformation martensitique, ce qui rend difficile I’étude des
deux transformations s€parément.

Ce n’est qu’au cours de la derniére décennie que ces probleémes ont pu €tre résolus et
que les aspects cristallographiques, la caractérisation de la séquence de transformation et les
propriétés mécaniques ont €té étudi€s. Nous nous proposons, dans cette partie, de passer en
revue les connaissances actuelles sur I’alliage TiNi, notamment en ce qui concerne les

séquences de transformation.
I-4-1. Transformations dans Palliage TiNi

Le comportement de ’alliage TiNi au cours de la transformation, est beaucoup plus
complexe que celui des autres AMF. Il est maintenant admis que I’on peut décrire les

transformations s’opérant au cours du refroidissement par une des deux séquences suivantes

[WAY 89]:

10
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a) Phase austénitique B2 -> Phase «incommensurate » > Phase R -> Phase
martensitique
ou:
b) Phase austénitique B2 => Phase martensitique
et au cours du chauffage :

¢) Phase martensitique =» Phase austénitique B2.

1) La phase austénitique de I’alliage TiNi a une structure cubique centrée d’ordre
d’empilement B,. Au cours du refroidissement, elle subit, dans le premier cas, une premiere
transformation en une phase dite " incommensurate , de méme structure mais
d’arrangement différent. Cette transformation qui conserve la symétrie de réseau cubique et
qui ne produit pas de distorsion du réseau a été identifiée comme étant du second ordre
[[HWA 83]. Cependant, comme il n’y a ni distorsion de réseau, ni déformation de
transformation, cette transformation est de peu d’intérét dans le cadre de I’étude des AMF.

En poursuivant le refroidissement, cette phase " incommensurate retrouve
’arrangement initial tandis que le réseau cubique subit une distorsion rhomboédrique
produisant une nouvelle phase appelée phase R [HWA 83]. Les caractéristiques physiques et
le comportement mécanique de cette phase R rhomboédrique ont été abondamment étudiés,
notamment en ce qui concerne 1’effet mémoire associé a cette transformation [ MIY 88],
[STA 88].

La transformation en phase R est une transformation displacive et sans diffusion. Sa
détection 2 I’aide d’une mesure de calorimétrie différentielle & balayage (DSC) se manifeste
par un pic généralement différent du pic de la transformation martensitique, présentant les
caractéristiques d’une transformation du premier ordre. Lors du refroidissement en dessous
d’une température notée R;, correspondant au début de la transformation en phase R, la
transformation se traduit par le passage de la structure cubique de la phase austénitique a une
structure thomboédrique dont I’angle B varie continuellement [LIN 81]; la transformation
présente, sous cet aspect, le caractére d’une transformation du deuxieéme ordre. Si la
transformation est induite thermiquement sans ’application d’une contrainte d’origine
mécanique, un arrangement constitué de 12 variantes de quatre types de phase R se forme. Cet
arrangement ne produit aucun changement de forme macroscopique, ce qui indique qu’il y a

autoaccommodation parfaite de ces variantes de la phase R [MIY 88].

11
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En 1989 [ZHA 89] a rapporté que, parallelement a la transformation en phase R,
pouvait avoir lieu une transformation produisant une phase appelée R dont la structure
cristallographique est triclinique. Cette derniére transformation n’a fait I’objet que de trés peu

d’analyses.

2) A la suite de la transformation en phase R ou directement 2 partir de la phase
austénitique, il apparait au cours du refroidissement, a la température M, une transformation
martensitique dont le produit a une structure cristallographique monoclinique, d’ordre
&’ empilement B19 [HWA 83]. Cette transformation martensitique possede les propriétés des

transformations martensitiques thermoélastiques .

3) Le choix entre les séquences de transformations décrites précédemment au cours du
refroidissement dépend des positions relatives des températures de transformations R, et M.
La transformation en phase R ne se produit que si R, est supérieur & M, bien que celle-ci
puisse coexister avec la martensite pour des températures inférieures a M [GOO  85].
Plusieurs facteurs peuvent influencer les valeurs de ces températures de transformation.
L’apparition de la phase R est obtenue par diminution de M; par les moyens suivants :

a) en augmentant la concentration en Ni [NIS 84];

b) en ajoutant un troisi¢me élément d’alliage [MIY 89] ;

c) par un recuit apres laminage a froid [MIY 82} ;

d) par un vieillissement aprés mise en solution a haute température [MIY 82]
[SAB 82] ;

e) par un cyclage thermique [MIY 86] [MIY 92].

1’influence des deux premiers facteurs peut étre associée a la variation
d’énergie libre chimique entre la phase R et la phase martensitique, due a la présence d’un
troisieme élément d’alliage ou 2 un exces de Ni. En effet, bien que les températures M; et R
diminuent lorsque la concentration en Ni ou en troisi¢tme élément d’alliage augmente, le point
M, est plus sensible & cette variation que le point R, . Ainsi, la plage de température a
I’intérieur de laquelle la phase R est stable devient plus large, ce qui permet une étude séparée

des effets liés 2 la transformation martensitique, soit la phase R.

12
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L’influence des trois autres facteurs décrits précédemment sera discutée au fur et a mesure des
paragraphes suivants qui sont consacrés tout d’abord a I'étude des différents traitements

thermiques.

I-4-2. Comportement de la mémoire de forme associée aux transformations R et

martensitiques dans 1'alliage TiNi

La transformation martensitique dans les alliages TiNi, peut étre précédée par une
transformation distincte de la phase austénitique B2 a la phase R. La transformation R est
caractérisée par une distorsion rthomboidale de la structure B2, un rapide accroissement dans
la résistivité électrique, les maximums de frottement interne et une activité thermique.
Plusieurs chercheurs ont décrit la phase R comme étant une phase pré-martensitique, comme
il est souvent observé juste avant la transformation martensitique. Toutefois, de récentes
études ont démontré que la transformation R est une transformation distincte, apparaissant
indépendamment de la transformation martensitique. La il semble qu'il y ait certaines
incertitudes concernant la nature de la transition B2 = R. Des mesures structurales suggerent
une transformation 2 deux stades, incluant initialement la formation d'antiphases comme des
microdomaines suivis du développement de domaines aciformes a une température un peu
plus basse. Le premier stade a été décrit comme une phase de transition disproportionnée avec
la formation ultérieure de domaines impliquant une réaction de premier ordre.

La séquence de transformation peut varier dépendamment des valeurs relatives de la
température de transition de R, Tr et Ms. La martensite peut former, soit de la phase B2, soit
de la phase R; quand Mg est plus petit que Tg, la transformation R est observée comme
pré-martensitique et la séquence de transformation est B2 > R = M. Si M; est plus grand
que Ty, la transformation R est devancée par la transformation martensitique.

Des études récentes sur un alliage TigsNisos avec Mg supérieur a Tg ont démontré qui
au dessous de T, la transformation B2 => R apparait simultanément avec la transformation
B2 = M, avec la phase R se transformant en martensite a températures plus basses.

Les valeurs de Tgr et Ms dépendant de la composition de l'alliage et du traitement
thermomécanique antérieur, la substitution de certains métaux de transition pour Ni ou Ti, de
traitements de recuit 2 basse température suivant le travail a froid et le vieillissement d'alliage
riche en Ni, ont été représentées pour abaisser Ms relativement a Ty, élargissant ainsi le

champ de température au dessus de laquelle la phase R est stable.

13
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Le comportement de mémoire de forme réversible associé‘é la transformation B2 = R
a d'abord été signalé par [KHA 79] dans un alliage prédéformé TiNigs 3Fes .7, [LIN 81] ont
observé que des échantillons de TiNi déformés a des températures en dessous de Tg
récupérent la déformation par échauffement au dessus de Tr. Une récupération de déformation
% deux stades a été associée aux transformations R = B, et M => B; et par refroidissement
ultérieur , une mémoire a double sens associée a la transformation B,=> R aété constatée.
Le comportement de m3moire de forme résultant de la transformation R a été aussi
rapporté par [NIS 84] dans les alliages TiNiFe. De récentes études ont été faites par [STA 88]
sur le comportement thermomécanique de R causé par la contrainte et les transformations
martensitiques dans un alliage TiNi , durant un cyclage thermique sous charge constante. Des
mesures de la dépendance, de la contrainte, de Tr et Ms et I'effet de multiples cycles
thermiques. Les résultats qui ont été établis sont les suivants:

1) le comportement de la transformation est dépendant de la contrainte appliquée, pour
o <355Mpa, B2 & R > M. Des stades distincts de rendement sont associés aux
transformations individuelles B2 & Ret R-> M.

2) une seule transformation inverse M => B2 est observée par échauffement provenant de
la phase martensite. Une transformation incompléte en martensite par refroidissement résulte
en deux transformations inverses, R = B2 et M = B2.

3) le cyclage thermique & des transformations entre Tr et Ms résulte en une
transformation réversible B2 = R, qui produit une hystérééis thermique d'environ 2K, et des
mesures simultanées de résistivité électrique et de déformation avec les mesures de DSC
indiquant que B2 > R apparait par une seule transformation de premier ordre.

4) les mesures de Tg, Mg et Ag produisent une dépendance linéaire en cas de contrainte
appliquée, avec la dépendance des contraintes de Tg étant substantiellement plus petite que
celle de Mg et As. Les mesures de la dépendance de contrainte sur les températures de
transformation sont en bon accord avec les valeurs calculées par I'équation de Clausius
Clapeyron.

5) un’ cyclage thermique répété sous contraintes a un effet signifiant sur les
caractéristiques de la transformation martensitique. La température Ms et l'hystérésis
thermique augmentent et diminuent respectivement avec un nombre croissant de cycles, tandis
que la transformation et les déformations permanentes diminuent et augmentent
respectivement. Pour un grand nombre de cycles, le stade distinct de rendement associé avec

la transformation R n'est pas observé.
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1-4-3. Microstructure et morphologie
I-4-3-1. Microstructure et morphologie de la phase R

D'aprés Wayman [WAY 89], la phase R posséde les caractéristiques d'une martensite.
Elle a une morphologie quadruple, comportant quatre variantes qui se forment ensemble de
maniére auto-accomodante, et qui sont distribuées symétriquement autour du pble (001) de
l'austénite. Si la transformation est induite thermiquement sans application d'une contrainte
d'origine mécanique, il y'a formation d'un arrangement constitué de 12 variantes de quatres
types de phase R (voir tableau I-1). Cet arrangement ne produit aucun changement de forme
macroscopique, ce qui indique qu'il y a auto-accomodation parfaite de ces variantes. Selon ces
auteurs, ces quatre variantes sont reliées par des relations de maclage (voir tableau I-2).
Comme dans le cas de la martensite, la phase R et peut, dans une moindre mesure,
accommoder une déformation et donner lieu & un effet mémoire. La figure I-4 présente un
exemple de morphologie auto-accomodante de la phase R. Les combinaisons possibles des

quatre variantes sont représentés par la figure I-5.

Tableau I-1. Les quatre variantes de la phase R
Variantes [100]R [010]R [001]R
A [-100]A | [0O1]A | [010]JA
B [100]A | [010]A | [001]A
C [-100]A | [0-10]A | [001]A
D [-100]A | [010]A | [00-1]A

Tableau I-2. Modes de maclage observés dans la phase R

maclage

Composé

15
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Figure I-4. Groupe auto-accomodant dans la phase R

Type I Type 11 Type III

} (010) : (010) } (-100)

011) -110) -101)
B (001) AlC (100) A | B (001)

Figure I-5. Représentation schématique des combinaisons possibles des quatre variantes de la

phase R par auto-accomodation
I-4-3-2. Microstructure et morphologie de la phase martensitique

Les transformations martensitiques possédent la propriété particuliere d’associer un
changement de forme au changement de structure cristalline. La structure cristalline de la
phase martensitique est considérée comme une distorsion monoclinique de la structure
orthorhombique Bjy (AuCd), avec maclage interne. Plusieurs auteurs ont étudié les modes de
maclage dans I’alliage TiNi par le microscope électronique et la diffraction des neutrons. Ils

ont observé deux types de maclage :
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1) maclage de type I {11-1} ou le plan K| et la direction m; 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 K; [OTS 71].

2) maclage de type I <011>, et moins fréquemment le maclage <001>. Dans le
maclage <011> le plan K, et la direction 1, sont représentés par une rotation de 7 autour de
I’axe i} [KNO 81].

Des calculs théoriques ont été effectués par [KNO 81][ MAT 87] [MIY 89] [MAD 91]
en utilisant la théorie phénoménologique de Lieberman, Wechler et Read concernant le
cisaillement 2 réseau invariant des trois types de maclage (type I, type II et le maclage <001>).
Tous les modes de maclage observés dans I'alliage TiNi sont résumés dans le tableau I-3.

1l existe 12 maniéres d’orientation entre la phase austénitique et la phase martensitique
(voir tableau I-4). [MAT 87] ont noté les variantes par x et x’ . Ces variantes possédent des
distorsions monocliniques opposées ce qui permet de mettre en évidence leur symétrie miroir

selon les plans de maclage (001)y ou (100)m.

Tableau I-3. Modes de maclage observés dans la martensite

Type de maclage K;

Type I (-1-11) [054 0.45 1] (02405 1) [-2-11]
{-1-11} (-111) [054 -0.45 1] (024-051) [-211] 0.309
Type I (111) [-1.51 0.511] (-0660.33 1) [211] 0.142
{111} (1-11) [-1.51-0.511) | (-0.66-0.33 1) [-211] 0.142
Typel (011) [1.571-1] 0.721-1) [011] 0.28
{011} (0-11) [-1.5711] (-0.72 11) [01-1] 0.28
Type I (0.721-1) [011] (011) [1.57 1-1] 0.28
{011} (-0.72 11) [01-1] (01-1) [-1.5711] 0.28
composé (001) [100] (100) [001] 0.23
(100) [001] (001) [100] 0.23
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Tableau I-4 : Relations d’orientation entre [’austénite et 12 variantes de la martensite

Variantes (1001M [010]M [001IM

1 [100]A [011]A [0-11]A
r [-100]A [0-1-1]1A [0-11]A
2 [100]A [0-11]A [0-1-1]JA
2’ [-100]A [01-1]JA [0-1-1]A
3 [010]A [101]A [10-1]1A
3 [0-10]A [-10-1]JA [10-1]A
4 [010]A [10-1]A [-10-1]A
4 [0-10]A [-101]A [-10-1]JA
5 [001]A [110]A [-110]A
5 [00-1]A [-1-10]A [-110]A
6 [001]A [-110]A [-1-10]A
6’ [00-1]A [1-10]A [-1-10JA
Désorientation 1.42° 1.12° 8.23°

les calculs effectués par ces auteurs montrent que le cisaillement & réseau invarjant
dans la transformation est un maclage de type I <011> car il permet de prévoir les indices des
plans d’habitat entre 1’austénite et la martensite. Les domaines martensitiques d’indices de
plans d’habitat différents sont appelés “variantes .

Les normales au plan d’habitat, groupées symétriquement autour d’un pdle (110),
correspondent aux quatre variantes qui se développent dans un groupe auto-accommodant. Ce
terme signifie que le changement de forme global accompagnant la formation d’un tel groupe
de variantes sera nul, on n’observera donc aucun changement de forme macroscopique pour
I’échantillon.

Dans les alliages de TiNi, I’étude du relief de la surface, révele la présence d’une
morphologie triangulaire unique, constituée par trois variantes de la martensite (figure 1-6)
groupées autour des poles (001)g, de l’austénite. La figure I-7 représente une projection
stéréographique de I’austénite ou sont reportés les pdles des plans d’habitat, pour les 24
variantes dans un monocristal. Ce qui permet de situer les plaquettes pouvant former des

groupes auto-accommodants.
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Figure I-6. Structure auto-accomodante de la martensite dans I'alliage TiNi
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Figure I-7. Projection stéréographique de l'austénite ou sont reportés les poles des plans

d’habitat, pour les 24 variantes dans un monocristal.
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I-4-4. Partie du diagramme d’équilibre, généralités

Cette partie du diagramme d’équilibre de I’alliage TiNi (figure I-8), présente trois
phases d’équilibre Ti,Ni, TiNi et TiNis.

Température (°A:)
1400 — TiNi; f—
TiNi .
1200_ ]
— B — B,
1000 — — 4
800 _ 1
600 — -1
| Ti,Ni - Ti,Nij
3l T st 700 T 3§ Tsol Vo7d T
Ni (atome %)
(a) (b)
(a) d’apres [KOC 69] (b) d’apres [WAS 71]

Figure 1-8. Partie du diagramme d’équilibre du systeme TiNi.

Le diagramme TiNi dans la zone d’existence de la phase (B;) est sujet a contreverse.
On distingue essentiellement deux propositions schématisées sur la figure I-8 [KOS 69]
[WAS 71]:

a) Premiére proposition : au-dessous de 650°C on peut faire apparaitre les deux
phases Ti,Ni et TiNi; quelle que soit la composition hypo ou hypereutectoide ; cependant la

réaction n’est pas terminée aprés 6 semaines a 630°C.

b) Deuxiéme proposition : pour les alliages surstoechiométriques en nickel, apres
maintien 2 haute température et trempe, les températures de transformation martensitique sont
trés différentes de celles du composé équiatomique, ce qui indique que la matrice, apres ce

traitement, a rejeté son nickel excédentaire sous forme de Ti,Nis (figure 1-8-b) et se comporte
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alors sensiblement comme TiNi stoechiométrique. La premiére proposition donnerait un
agrégat de composés Ti,Ni et TiNi; ne présentant pas de transformation martensitique.
L’hypothése que 1’on peut raisonnablement avancer est la suivante :

L’équilibre final au-dessous de 650°C est sans doute I’ensemble des deux phases Ti;Ni
et TiNi3 mais cet équilibre est extrémement long a s’établir et se produit par I’intermédiaire de
phase métastable. La phase métastable qui se produit en premier serait une phase riche en
nickel (Ti,Niz) qui conduit 2 une matrice proche de la composition équiatomique; la
décomposition en TiNi - TiNi; est alors a peine amorcée et on n’en décele que des traces.

La température M, de l'alliage équiatomique se situe & 60+10°C [KOS 69] ; cependant
de grandes différences sont observées entre les différents auteurs a cause, semble- t’ il, de la
grande sensibilité de M; au taux d’oxygene dissout dans I’alliage :

150 p.p.m. O » M=45°C

450 p.p.m. O » M=-5°C
La température M; décroit fortement avec la surstoechiométrie en nickel maintenue en
solution : Mg=-100°C pour Tisgs-Nis;3 (% at). I n’est pas possible d’avoir une
surstoechiométrie en titane maintenue en solution (figure I-8) ; aussi, lorsque I’alliage est
riche en titane, il comporte des précipités de Ti,Ni et la matrice, tres proche de TiNi, a sa

transformation martensitique vers 60°C.
I-4-5. Traitements thermiques de ’alliage TiNi

Les procédures de traitements thermiques principalement utilisées dans les alliages
TiNi sont le vieillissement aprés mise en solution a haute température [SAB 82] [NIS 84] et le
recuit aprés laminage a froid [MIY 82] .

1) Les traitements thermiques des AMF tels que les alliages CuZnAl sont réalisés a
partir d’une mise en solution a haute température suivie d’une trempe rapide a I’eau de fagon a
obtenir une phase stable austénitique permettant de produire I’effet mémoire de forme .

Cependant, alliage TiNi a la faculté de pouvoir produire un effet mémoire simple
quel que soit le mode de refroidissement, c’est a dire, soit par une trempe rapide a I’eau , soit
par un refroidissement continu dans un four. De plus, contrairement aux autres AMF, les

propriétés superélastiques du TiNi sont meilleures lorsque Ialliage est refroidi

21



Chapitre I. Etude bibliographique

progressivement plutdt que brutalement. Cet effet est du a un effet de vieillissement lors du
refroidissement produisant une fine précipitation et favorisant les propriétés superélastiques.

[MIY 82] ont étudié l'effet de la température de vieillissement Vi sur un alliage
préalablement mis en solution & 1273 K et trempé rapidement a I’eau ; on observe que la
température M, dépend de Ty et présente un maximum pour une température de
vieillissement de 773K. Ces auteurs ont observé que le vieillissement de I’alliage TiNi
favorise ’apparition de la transformation martensitique avant la transformation en phase R et
provoque un accroissement de la contrainte seuil de la phase austénitique, améliorant ainsi
I’effet superélastique. Enfin, il est & noter que le traitement de vieillissement est plus efficace
dans les alliages riches en Ni puisqu’il se forme alors les petits précipités tels que

Ti3Ni4,Ti2Ni3 ou TiNi.

2) Le recuit est précédé d’un laminage 2 froid, les températures de recuit variant de
500K a 1273K. Ce traitement thermique a pour but de réarranger les dislocations introduites
au cours du laminage. En ce qui concerne 1’effet de la température de recuit sur la séquence de
transformation de D’alliage TiNi, il 2 été montré [MIY 82] qu’il existe une température
minimale de recuit permettant de supprimer la transformation en phase R, de fagon a obtenir
uniquement une transformation directe austénite — martensite.

Cette température dépend de la composition chimique de I’alliage et augmente lorsque la
composition en Ni augmente. De plus, la température de recuit affecte considérablement les
propriétés thermomécaniques, a tel point que I’effet superélastique et ’effet mémoire de
forme peuvent étre pratiquement supprimés si cette température est soit trop faible,

soit trop élevée. L’effet superélastique est généralement observé dans un alliage ayant subit un

recuit & basse température ou ayant une composition lui conférant un M; bas.

3) Les deux traitements thermiques décrits précédemment ont pour effet d’introduire
dans 1’alliage une grande densité de précipités (lors du vieillissement) et de dislocations (lors
du laminage) ; dans les deux cas, ceci se traduit par la diminution de la température M;
[MIY 86]. La déformation de transformation associée 2 la transformation martensitique est
environ dix fois supérieure 2 celle associée & la transformation en phase R. Ainsi, lors de
I’introduction de dislocation ou de précipité, le point M; décroit beaucoup plus rapidement
que le point Rg puisque 1’autoaccommodation des variantes du point M varie fortement en

fonction du traitement thermique alors que I’évolution du point R reste pratiquement
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constante. Le champ de contrainte associé aux précipités ou aux dislocations empéche donc la
formation de variantes de martensite autoaccommodées, ce qui corrobore le fait que

I’étalement (M-M) est plus important 2 la suite d’un de ces traitements thermiques.

Tableau I-5. Principales propriétés des alliages TiNi

Caractéristiques TiNi

Masse volumique (kg/m°) 6.5
Résistivité (Q.m) (502 60)10°
Module d’élasticité (état B) 1) en traction E (MPa) 9x 10*

2) en torsion G (MPa) 3.5x 10*
Limite d’élasticité (état §) (MPa) 400 a 500
Limite de rupture (état B) (MPa) 10°
Température max d’utilisation pour la mémoire de forme (°C) 300
Hystérésis de la transformation martensitique (°C) 20240
Déformation maximale en traction récupérable par mémoire (%) 8

Le tableau I-5 montre quelques propriétés importantes de 1’alliage TiNi.

L’alliage TiNi présente les avantages de meilleurs caractéristiques mécaniques, d’une
déformation maximale récupérable trés importante de 8% ef surtout d’une utilisation possible
jusqu’a environ 300°C ; la contrepartie est une certaine difficulté d’élaboration et de mise en

forme, ainsi qu’une hystérésis de transformation relativement importante.
I-4-6. Comportement mécanique

Les études sur les propriétés mécaniques des alliages TiNi ont couvert un large
domaine de recherche, notamment en ce qui concerne le comportement associé a la
transformation en phase R [LIN 81][MIY 81], la transformation martensitique induite ainsi
que la réorientation des variantes [MEL 81] [MIY 81] [MIY 91], et la déformation maximale
recouvrable par effet mémoire simple.

La déformation des alliages TiNi peut se produire soit par transformation induite sous

contrainte en phase R ou en phase martensitique, soit par réorientation des variantes de phase
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R ou de martensite. La transformation induite ou la réorientation des variantes résulte en une
déformation qui est recouvrable lors de la décharge ou lors d’un chauffage.

La déformation recouvrable associée 2 la phase R est celle obtenue pour la phase
martensitique, puisque dans les polycristaux, elle est en traction généralement de05al%
pour la phase R et de 5 4 7% pour la phase martensitique[LIN 81].

Le matériau se trouve en phase martensitique si la température est inférieure a My. Dans
cet état, les variantes de martensite s’arrangent de fagon auto-accommodante.

La mise sous contrainte d’une telle structure provoque la réorientation de la martensite de
facon 4 accommoder la déformation imposée ; la structure déformée ainsi créée, se maintient
apres la décharge et peut étre totalement détruite par un simple chauffage pendant lequel le
matériau retrouve son état austénitique, c’est ’effet mémoire simple. Les mécanismes de
déformation qui permettent de réorienter cette martensite sont multiples dans les alliages TiNi
et cette déformation peut se produire par :

a) un mouvement des plans de maclage qui sépare les deux variantes d’une méme
plaquette, ce qui peut éventuellement conduire a un © démaclage ¢ et un *’ remaclage ¢’ par
une variante différente de celle qui I’a précédée.

b) un mouvement des plans d’interface entre les plaquettes de martensite qui permet a

la mieux orientée d’entre elles de croitre aux dépends des plaquettes les moins orientées vis &

vis de la déformation & accommoder.

I-4-7. Cyclages thermique et mécanique

Plusieurs études ont déja été réalisées sur le cyclage thermique, le cyclage mécanique
ainsi que sur le cyclage thermomécanique. Ces études ont porté sur 1’évolution des
températures de transformation [MIY 86,92], la variation des contraintes critiques [MIY 86],
les défauts cristallographiques [MIY 86], les caractéristiques de I’effet mémoire simple et

double sens [TOD 86].

I-4-7-1. Cyclage thermique

Les températures caractéristiques de la transformation martensitique, M; et Mt ,
diminuent au cours du cyclage thermique en méme temps que des dislocations sont introduites

dans la phase austénitique [MIY 86]. La diminution de ces températures est donc associée a
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la grande densité de dislocations. L’effet du cyclage thermique sur la diminution de M; et Mg
peut &tre annihilé par I'introduction de précipités résultant d’un traitement thermique de
vieillissement aprés laminage, la variation de la température de transformation en phase R, R,
semble étre plus controversée. En effet, un auteur a observé une augmentation de Ry au cours
du cyclage [TAD 87] alors que d’autres ont montré que R varie peu. Cette différence est peut
atre due A des différences de conditions expérimentales puisque 1’augmentation de R, a été
obtenue sur un matériau vieilli contenant un grand nombre de précipités. Cependant, le fait
que R, augmente ou reste constant ne fait pas de différence sur le fait que la transformation en
phase R peut apparaitre au bout d’un certain nombre de cycles ; en effet, ceci est du au fait
que M; diminue au cours du cyclage thermique dans une proportion beaucoup plus importante
que R,. Par conséquent un matériau qui ne présentait initialement qu’une transition simple
austénite — martensite peut, au fur et & mesure des cycles présenter une transformation en

phase R [MIY 86].
I-4-7-2. Cyclage thermomécanique

Le cyclage thermique sous charge ou cyclage thermomécanique a pour effet
d’augmenter les températures de transformation [STA 88] . Ainsi, lorsque M; atteint la valeur
de R, la transformation en phase R est masquée par la transformation martensitique dans un
matériau qui présentait initialement une phase R apparente. Dans tous les cas (avec ou sans
charge), le cyclage thermique introduit des dislocations et autres défauts de structure dans la
phase austénitique, ce qui provoque la variation des températures de transformation. Il est
ainsi naturel de penser que la structure des dislocations introduite différe pour un cyclage
thermique sous charge et sans charge. Une hypothese est de considérer que le champ de
contrainte associé 2 ces dislocations qui est généré au cours du cyclage thermique sans charge
empéche la formation de martensite autoaccommodée lors du refroidissement alors que
lorsque ce champ de contrainte est généré au cours d’un cyclage sous charge, il favorise cette

transformation, provoquant ainsi un effet mémoire double sens.

I-4-8. Quelques applications des alliages TiNi

Les applications des alliages 2 mémoire de forme TiNi sont déja nombreuses et

concernent le domaine médical, la conversion énergie thermique - énergie mécanique. Ces
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alliages peuvent résoudre certains problémes techniques jusqu’ici difficiles a cause de la

complexité des mécanismes, de 1’accessibilité ou de la fiabilité.

I-4-8-1. Applications médicales

L’alliage a, dans le domaine médical, un avantage certain car il résiste bien a la
corrosion et semble bien accepté par les tissus vivants. [SCH 75] ont proposé I’utilisation
d’une barre de Harrington en TiNi pour le traitement de la scoliose en remplacement des
barres en acier inoxydable. Le probleéme qui se pose en effet avec les barres classiques est la
chute par relaxation de la force de redressement appliquée par la barre. Cette chute de 70%
environ, une quinzaine de jours aprés I'implantation, pourrait étre compensée par I'effet de
mémoire du TiNi. Lors de I’implantation, la barre est comprimée en forme de S et se trouve a
I’état semi-martensitique & 37°C (A=37+5° 2 la contrainte d’implantation ). Au bout d’une
quinzaine de jours, on chauffe localement, de maniére externe, de quelques degrés la barre
implantée, ce qui la rallonge de quelques pour-cents et restaure la forme initiale.

Le comportement caoutchoutique est tout & fait adapté aux opérations de
redressement : il permet en effet une déformation importante pour une faible variation de
force (module d’élasticité apparent faible). Cela a été utilisé pour le redressement des dents :
le classique fil d’acier inoxydable a été remplacé par un fil de TiNi dans I’état martensitique
prédéformé (figure I-2). Le module d’élasticité apparent est beaucoup plus faible que le
module d’élasticité vrai i cause du mouvement des interfaces entre les variantes de martensite,
cela autorise une relaxation importante sans changement notable de contraintes. Ce fil
supprime alors les réglages fréquents de tension au fur et & mesure du redressement des dents,
il est trés largement répandu.

Une autre réalisation spectaculaire 2 été imaginée par [SIM 77]. 1l s’agit d’un filtre a
caillots de sang constitué par un faisceau de fils de TiNi qui a la propriété de s’ouvrir une fois

seulement qu’il est implanté dans une veine.

I-4-8-2. Conversion énergie thermique-énergie mécanique

Un moteur 2 alliage & mémoire de forme TiNi, tournant de fagon continue, a été réalisé
pour la premiére fois par [BAN 75]. Il comporte vingt demi-boucles de TiNi suspendues aux

rayons d’une roue horizontale. Les demi-boucles sont fléchies au refroidissement et
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fournissent le travail mécanique en se redressant au chauffage. Le travail est communiqué a la
roue par un systéme excentrique, décentré par rapport a I’axe de la roue. Deux bacs a liquide
chaud et froid sont disposés au-dessous de la roue, les éléments & mémoire viennent y plonger
alternativement au cours de la rotation. Ce moteur tournant entre 26 et 42°C a 90 tr/mn a
effectué plus de 20 millions de cycles avec les fils initiaux. La puissance récupérée est tres
faible. Depuis, d’autres prototypes ont été réalisés avec des systemes différents de
transformation des mouvements. De fagon générale les rendements sont trés faibles, inférieurs
a quelques pour-cents, et les applications paraissent relativement limitées.

La conversion énergie thermique-énergie mécanique peut aussi €tre utilisée en
robotique. La firme Hitachi au Japon étudie un robot a trois doigts dont les éléments moteurs
sont en fils de TiNi de faible diamétre (0.2 4 0.4 mm). La commande se fait par effet Joule. Le
faible rendement n’a ici pas d’importance ; ce qui est trés intéressant, c’est que 1’on peut avoir

des mouvements trés complexes sans mécanisme compliqué.

Conclusion

Nous avons décrit dans la premidre partie de ce chapitre le comportement
thermomécanique des alliages 2 mémoire de forme. Schématiquement nous avons montré
I’origine physique de I’effet mémoire de forme et des autres effets associés a la transformation
martensitique thermoélastique. Dans la deuxieéme partie, nous avons présenté en détail I’étude
bibliographique sur les alliages 2 mémoire de forme TiNi qui sont les alliages actuellement
développés pour les applications avec des conditions assez séveres de mise en forme, des
traitements thermiques nécessaires 2 la mise en ceuvre de la mémoire de forme, et enfin une
diversité du champ d’application des alliages 2 mémoire de forme TiNi. L’intérét principal de
ces applications tient en général a leur simplicité et au fait que le fonctionnement ne nécessite
pas d’énergie autre que thermique. Les applications pratiques conduisant a2 un produit
largement diffusé sont encore relativement développées en regard des potentialités de I’effet
de mémoire de forme pour deux raisons principales. En premier lieu, I’effet de mémoire de
forme n’est pas encore trés connu des industriels, en second lieu, pour les alliages a venir
industriels tels que TiNi et CuZnAl, de nombreuses propriétés d’usage sont encore
imparfaitement connues (fatigue, vieillissement, corrosion, etc...). en dépit de ces difficultés,
on ne peut douter que les alliages 2 mémoire seront dans un avenir proche largement utilisés

dans de nombreux domaines.
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II. METHODES EXPERIMENTALES

II-1. Etude par diffraction X des transformations de phase de I’alliage 2 mémoire de

forme TiNi 50-50 en fonction du taux de déformation et du traitement thermique

Pour caractériser les différentes phases présentes dans ces fils, on a utilisé la technique
de diffraction X qui est une méthode d'analyse non destructive et sans influence sur le

processus de transformation des phases.
I1-1-1. Intérét de la diffraction RX

Les rayons X utilisés en diffraction ont des longueurs d'onde de I'ordre de I’ Angstrom
et sont fortement absorbés par les métaux. La pénétration étant faible (quelque dizaines de
microns), lintensité diffractée proviendra essentiellement de la partie superficielle de
I'échantillon, ce qui est l'atout principal de la technique: l'information est locale. L'intensité I

recueillie, aprés traversée de 1'épaisseur x, est donnée par la loi de LAMBERT (figure II-1)
I =I,e™ (absorption linéaire)
e I, estl'intensité incidente,

o 1 est le coefficient d'absorption linéaire, fonction de la longueur d'onde A du

. . - P , sz oz -1
faisceau incident et du matériau étudié. Il est exprimé en cm

= f(Matériau,A)

Figure II-1. Loi de Lambert
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On peut remarquer cependant que les rayons X atteignent le cceur de I'échantillon
Jorsque I'épaisseur ou le coefficient d'absorption est trés faible (couches minces, fils tres fins,
etc..)

Au cours d'une mesure de texture, la surface irradiée par le faisceau X varie en
fonction des angles y et @. Deux conditions doivent étre respectées afin d'éviter que ces
variations soient nuisibles :

a) la surface observée doit étre parfaitement plane afin de conserver un volume diffractant
constant au cours des rotations de I'échantillon . En effet, dans ce cas les variations de surface
irradiée dues au mouvements de I'échantillon sont directement compensées par les variations
d'épaisseur irradiée dues a I'absorption. Le produit "surface "x" profondeur irradiée" définit le

volume diffractant.

b) la texture doit &tre homogéne dans tout le volume diffractant et tout au long de la
mesure. Cette condition est liée a I'impossibilité de localiser l'origine de I'information dans le

volume diffractant.

A.Guinier a calculé l'intensité diffractée par un échantillon plan placé dans les conditions de
Bragg-Brentano et possédent une répartition isotrope de ses orientations. La relation entre
l'intensité diffractée (I) et le volume diffractant a chaque position (¢,y) de la mesure est la

suivante:

xS,
24

I(p,p) =

ou
e So est la surface de la section droite du faisceau incident,
e L est le coefficient d'absorption linéaire.
e i est l'intensité émise par un volume unitaire supposé isotrope situé a la surface de

I'échantillon.

Le volume diffractant V=So/2j est constant quelle que soit la position (@,y) de

I'échantillon. [HEI 86] ont calculé ces intensités pour des couches minces planes en incidence
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faible. IIs corrigent ces intensités en fonction des positions de 1'échantilion. De méme, lorsque
I'échantillon 2 mesurer n'a pas une forme plane, il est absolument nécessaire :
) a) de faire en sorte que la surface observée soit plane,
ou
b) de connaitre, & toute position de I'échantillon, le volume diffractant et de corriger les

intensités diffractées en fonction des variations de ce volume.
11-1-2. Transformation de phase et structures des alliages TiNi

La diffraction des rayons X est une méthode d'analyse non destructive et sans influence
sur le processus des transformations. L'échantillon n'est soumis ni 4 contrainte ni 2 apport de
chaleur de la part des rayons X. Cette technique permet une caractérisation des phases
présentes. Au cours de cette transformation, le comportement de I'alliage TiNi est beaucoup
plus complexe que celui des autres alliages & mémoire de forme. Des études approfondies ont
été effectuées sur les transformations de phase de l'alliage TiNi [OTS 71], [SAN 71]. Elles
ont confirmé la présence de trois phases différentes: -

1) une phase austénitique (B,) de structure cubique centrée de type CsCl a haute
température, appartenant au groupe d'espace P m3m [PUR 61], [MIC 82] avec un parameétre

de maille élémentaire ag=3.02 A.
2) une phase martensitique (M) de structure monoclinique a basse température,
appartenant au groupe d'espace P,1/m avec les paramétres du réseau suivants:
2,=2.989 A, b=4.108 A, co=4.646 A, B=97.78 A
3) une phase intermédiaire R de structure thomboédrique.
Il existe alors trois types de transformations de phases :
Phase austénitique (B2) <> Phase R
Phase R <> Phase martensitique (M)

Phase austénitique (B;) <> Phase martensitique (M).

que nous allons essayer d'analyser & I'aide des rayons X.
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I1-1-2-1 . Transformation prémartensitique

La transformation prémartensitique se manifeste, entre autres, par une augmentation de
la résistivité de l'alliage, 1'apparition de réflexions supplémentaires sur les diffractogrammes
de diffraction des rayons X, le dédoublement de certains pics de l'austénite (B,), ainsi que par
la diminution des constantes d'¢élasticité du matériau [SAN 71] et [MIC 82].

Pour un alliage TiNi en phase austénitique, une chute de température peut donner
naissance 2 deux phases : la phase martensitique et la phase R. La transformation B, <> R a
été appelée prémartensitique, avant que cette phase R ne soit mise en évidence. Il semble
aujourd'hui qu'il s'agisse d'une transformation a part entiére, ce qui est montré par Michal
[MIC 82].

La phase R est facilement observable sur les alliages TiNiFe, TiNiCu, TiNiAl et les
alliages TiNi de composition proche de l'équiatomique ayant subi un traitement
d'ordonnancement, tel qu'un vieillissement ou un cyclage thermique. L'existence de la phase R
dépend de plusieurs paramétres tels que la composition chimique des alliages et leurs
traitements thermiques. Récemment [GOOB 92] ont essayé de clarifier la possibilité de
détecter la phase R dans les alliages TiNi, TiNiCu et TiNiCo par plusieurs méthodes
expérimentales telles que la microscopie €lectronique 2 transmission, la diffraction des rayons
X, et la calorimétrie différentielle  balayage (DSC). Ils ont conclu que la phase R apparait et
que sa détection dépend de la technique expérimentale utilisée, mais qu'il y a possibilité de
confusion entre la phase R et la phase martensitique.

Du fait du dédoublement de certains pics de diffraction, il est généralement admis que
la phase R apparait avec une structure thomboédrique [OTS 71] dont les parametres de maille
sont :

a=9.03 A et 0=89.3°.
Cette structure correspond 2 la structure B, distordue.
D'aprés [ GOO 85], la phase R présente une symétrie de parametres:
| ar=7.38 A et cg=5.32 A.
Les relations d'orientation entre la phase R et la phase B, sont:
(111)B,// (0001)R [-211]1B, // [2-1-10]R
D'autres auteurs donnent la relation d'orientation suivante:

(110))B, // (100)R [1-11]B, //[001]R
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la maille de la phase R étant choisie rhomboédrique .

1 a récemment été rapporté par Zhao [ZHA 89] que, parallélement 2 la transformation
en phase R, il pouvait y avoir une transformation produisant une phase appelée R dont la
structure cristallographique est triclinique, de parametres:

a=7.27 A, b=8.89 A, ¢=9.19 A, 0=110.3°, P=95.3°, y=114.0°.

Celle-ci n'a fait 1'objet que de trés peu d'analyses.
I1-1-2-2. Transformation martensitique

A la suite de la transformation B<3R ou directement 2 partir de la phase austénitique,
il apparait au cours du refroidissement, a la température M, une transformation martensitique
caractérisée par:
1. un changement morphologique
2. une décroissance de la résistivité électrique
3. un changement dans le diagramme de diffraction X ou électronique avec
réduction de l'intensité, puis disparition totale du pic de diffraction associé€ au plan (110)B2 de

l'austénite, et apparition de nouveaux pics de réflexions [SAN 71].

En 1971, [OTS 71] d'une part, [HEH 71] d'autre part ont déterminé une structure de la
phase martensitique d'un alliage TiNi équiatomique comme étant orthorhombique de type B9
légérement distordue, ou encore (B'19) de maille monoclinique, avec "shuffle”. Ces auteurs
donnent les mémes paramétres de réseau. La différence entre les deux résultats réside dans
une variation de la direction et du plan du "shuffle" par rapport a I'angle monoclinique; par
conséquent, les structures appartiennent a deux groupes d'espace différents P2;/m et P2/c.
toutes les deux sont également incohérentes avec des réflexions de réseau observées qui sont
normalement interdites.

En 1981,[MIC 81] tiennent compte de ces réflexions interdites et grace a une analyse
plus détailiée, ces auteurs aboutissent a la structure B'19 avec les mémes parametres que les
investigateurs précédents. En plus ils confirment le groupe despace P2,/m rapporté par
[HEH 71]. |

Deux ans plus tard, [BUH 83], confirment la nature P2)/m du groupe d'espace par la
diffraction des neutrons. En 1985, [KUD 85] ont utilisé la diffraction X sur des monocristaux

d'un alliage TiNi 50.8%; ils ont trouvé la méme structure B'jo ainsi que le méme groupe
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d'espace P2,/m (tableau II-1 ) mais avec des coordonnées atomiques différentes de celles de

[MIC 81] (voir tableau II-2).

Tableau II-1. Comparaison des données cristallographiques de la phase martensitique de
l'alliage TiNi
Parametres HEH (a) MIC () OTS (¢) KUD (d)

a(d) 2.883 2.885 2.889 2.898
b (R) 4.623 4.622 4.120 4.108
c(®) 4.117 4.120 4.622 4.646
B(°) 96.8 97.78
v¥(°) 96.8 96.8
Nbre d'atomes/maille 4 4 4 4
Groupe d'espace P2;/m P2{/m P2/c P2,/m
a) [HEH 71] b) [MIC 81}
c) [OTS 71] d) [KUD 85].

Tableau II-2. Coordonnées conventionnelles des atomes

Michal [MIC 81] Kudoh [KUD 85]

Ti | X 0 0
Y 0 0
y4 0 0
Ti | X 0.055 0.1648
Y 0.5 0.5
Z 0.558 0.5672
Ni| X 0.580 0.6196
1Y 0 0
y4 0.472 0.4588
Ni|X 0475 0.5452
Y 0.5 0.5
Z 0.086 0.1084
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Le cristal monoclinique dont les paramétres de maille ont été déterminés par Otsuka

[OTS 71] est largement accepté comme structure standard pour la martensite (figure II-1).

@ Ni
@1

r'S
L

Figure II-1. Structure cristalline de la martensite dans I'alliage TiNi

[100] X [100] ®

(J o
o] \@ \ [001]

Figure II-2. Configuration atomique dans une maille conventionnelle vue dans la direction

[101]M

La figure II-2 représente une configuration atomique dans une maille conventionnelle
vue dans la direction [010]M. Dans cette direction, les atomes de Ti et Ni sont empilés suivant
deux couches. Selon cette direction, nous ne pouvons pas trouver de plans compacts d'atomes.
En d'autres termes, la structure de la martensite n'est pas un empilement de plans compacts
bidimensionnels de structure ordonnée, mais plutdt une structure compacte tridimensionnelle

[KUD 85].
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11-1-2-3. Relation d’orientation entre ’austénite et la martensite

La structure de la martensite est relativement bien connue. Elle est identifiée comme
étant de type B 19. Les relations d’orientations entre la phase mere B; et la martensite ont été
déterminées par [OTS 71] et [KNO 81] a partir des clichés de diffraction électronique.
[OTS 71] ont trouvé les relations suivantes :

[1-10}y // < 111> B,
(001)y // {101}B, 0 6.5 ° prés.
De la méme maniére, [MOH 75] a donné les relations d’orientations suivantes :
[1011lm // <111> B>
(010)m // {110} B2

I1-1-3. Etude expérimentale
II-1-3-1. Nature des échantillons et mode de mesure

L’étude des transformations de phase martensite <> austénite <> phase R par

diffraction des rayons X a été faite avec des fils de TiNi élaborés par la Société
MEMOMETAL (RCS Albertville) , ayant des diamétres (D) de 1.41, 1.34, 1.25 et 1.13 mm
avec des taux de déformation respectifs, 10, 20,30 et 40 % au cours du tréfilage. Les fils ont
été recuits sous atmosphere d’azote pendant 1 heure a des températures de 450, 510, 570 et
600°C et suivis d’une trempe rapide 2 1’eau. Des échantillons de diametre (d) de I’alliage
équiatomique TiNi ont été préparés par attaque chimique dans une solution composée de 1/3
d'acide fluorhydrique et 2/3 d'acide nitrique en volume, pour enlever la pellicule d'oxyde qui
s'est formée pendant le recuit.
Pour la mesure aux rayons X des intensités diffractées , nous avons choisi d’utiliser des
échantillons composés d'un ensemble de fils de diameétre (d/D) parfaitement jointifs disposés
sur une plaque de verre pour former un plan (figure II-3 ). Cette technique développée par
T. Montesin [MON 90] permet:

1. de faciliter la préparation de I'échantillon.

2. d'augmenter l'intensité diffractée (le faisceau baigne plusieurs fils).

3. de conserver un volume diffractant constant au cours de la rotation @.
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Figure II-3. Mesure aux RX d’un échantillon sur la surface de la nappe

Tous les diffractogrammes de diffraction des rayons X sont effectués dans les mémes
conditions expérimentales. Nous avons utilisé un goniometre de texture a anode tournante,
équipé d’un détecteur courbe a localisation spatiale (CPS120- INEL), avec un tube a
anticathode de fer de longueur d'onde (A=1.9373 A). Le balayage de l'ensemble des
orientations possibles de l'échantillon nous permet d'effectuer des diffractogrammes
"intégrés", c'est 4 dire résultant de la sommation des intensités diffractées au cours des deux
mouvements de rotation (déclinaison de 0 2 70°, rotation azimutale de 0 a 360°). Cela nous a

permis de mettre en évidence les phases en présence apres chaque traitement thermique.
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II-1-3-2. Etude des diffractogrammes de diffraction des rayons X

Les diffractogrammes de diffraction des rayons X montrent les effets du taux de
déformation et du traitement thermique sur les transformations de phase de I'alliage @ mémoire
de forme TiNi équiatomique.

Les échantillons déformés a 10%, et recuits 2 450°C et 510°C, montrent la présence

simultanée de la phase R et de la phase martensitique (figure 1I-4)

a) fil déformé a 10% recuit a 450°C
2 '
'g M M M
[
]
@
]
£ M M
M
0.1 +
0 + ; ; ¢ }
40 50 60 70 80 90 100
2 Theta
b) fil déformé i 20% recuit a 510°C
1 .
M M
o 094 M
2 R
-:.“é 0.8 + M
2074 M
2 M
;g 0.6 +
- M
0.5 M M
0.4
0.3 +
0.2 +
0.1 +
0 t } } : "
40 50 60 70 80 20 2 Theta1 00

Figure II-4. Diffractogrammes de diffraction X pour un fil de diamétre 1.38/1.41 mm
recuit a (a) 450°C et (b) 510°C
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N

La disparition de la phase R a lieu 2 570°C, température a partir de laquelle on

observe l'apparition nette des pics de la martensite (figure II-5¢). Par contre a une température

de recuit de 600°C, la phase R disparait et le plan (110) de l'austénite apparait a la place des

pics de la phase R (figure II-5d).

(200)A

c) fil déformé a 10% recuit 2 570°C
1
(111)+(012)M
L0914 (1M |
2
F08 T (020)M
o (002)M
2 0.7 7 (022)M
c 4 200)M
2 0.6 (110)M (200)
=05+ (11-2M
0.4
03 +
0.2 +
0.1 +
0 T T T T }
40 50 60 70 80 90 100
2 Theta
d) fil déformé a 10% recuit a 600°C
1 T
{(110)A M
M!
211)A

0.2
0.1
0 + } : } $ t
40 50 60 70 80 90 100
2Theta

Figure II-5. Diffractogrammes de diffraction X pour un fil de diamétre 1.38/1.41 mm

recuit a (c) 570°C et (d) 600 °C
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Les échantillons déformés 2 20% et recuits 2 450°C et 510°C, révelent la présence tres

nette de la phase R entre les deux pics (11-1) et (020) de la phase martensitique, ainsi que les

deux pics intenses (200)4 et (211)a de la phase austénitique situés respectivement aux angles

deux théta 80.20° et 104.12° (figure II-6).

a) fil déformé a 20 % recuit a 450°C
’

L0904 R
3087 ,
2 07} coom (111)+(012)M
£ 06l (211)A
[~
= o054+ (11-1M (200)A

044 (022)M

0.3 L

02+

0.1 +

0 1 + + } + }
40 50 60 70 80 90 100
2Theta
b) fil déformé 4 20% recuit a 510°C-
1

-g 0.9 1+ R

S o084

3

p-]

‘@

=

[-]]

5

40 50 60 70 80

90 100
2 Theta

Figure II-6. Diffractogrammes de diffraction X pour un fil de diamétre 1.30/1.34 mm

recuit a(a)450°C et (b) 510°C
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Par contre & 570°C et 600°C, les échantillons deviennent totalement martensitiques.

Ceci se traduit sur les diffractogrammes de diffraction (figurell-7) par la disparition des pics

de 'austénite et de 1a phase R au profit des pics de la martensite .

c) fil déformé a 20% recuit 4 570°C

o 0.7 4

tivi

c 0.

Zo03+4

ensité rel

01+

40 50 60 70 80 20 100
2Theta

d) fil déformé 2 20% recuit a 600°C

Intensité relative

40 50 60 70 80 90 100
2 Theta

Figure II-7. Diffractogrammes de diffraction X pour un fil de diametre 1.30/1.34 mm
recuit é (c) 570°C et (d) 600°C
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Les diffractogrammes de diffraction des échantillons déformés 2 30 et 40% et recuits
a 450°C et 510°C, présentent des pics intenses de la phase R et des pics faibles d’austénite,
et presque la disparition totale des pics de la martensite (figure II-8a, II-8b, II-9a, II-9b). Par
contre 4 570°C et 600°C, la phase R disparait (figure I-8c, II-8d, II-9¢, II-9d), et la martensite

réapparait nettement avec ses différents pics caractéristiques (tableau II-3).

a) fil déformé a 30 % recuit a 450°C

0.9 ¢ R ﬂ
0.8 +

0.7 +
0.6 +

Intensité relative

05+
04

0.1+

0.3
0.2 »

@11)A
(200)A

4

0 50 60 70 80 90 100
2Theta

Intensité relative

09 1

0.8

07 4
0.6 1
05+
04}

0.3
0.2

01+

b) fil déformé 2 30% recuit 3 510°C

+

(211)A
M (200)A

40 50 60 70 80 90 100
2 Theta

Figure II-8. Diffractogrammes de diffraction X pour un fil de diametre 1.20/1.25 mm
recuit a (a) 450°C et (b) 510°C
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c) fil déformé a 30% recuit a 570°C
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d) fil déformé a 30% recuit a 600°C
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Figure II-9. Diffractogrammes de diffraction X pour un fil de diamétre 1.20/1.25 mm
recuit & (c) 570°C et (d) 600°C
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1

a) fil déformé a 40 % recuit a 450°C

0.8 |

0.6 -
0.5 1

Intensité relative

0.3 -
0.2 N
0.1

0

0.9

0.7 +

04

.

|

R

(200)A
(020\M

211)A

40

50

60 70 80
2 Theta

90

100

Intensité relative
(=]
N
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Figure II-10. Diffractogrammes de diffraction X pour un fil de diamétre 1.09/1.13 mm

recuit a (a)450°C et (b) 510°C
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¢) fil déformé a 40 % recuit a 570°C
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Figure II-11. Diffractogrammes de diffraction X pour un fil de diametre 1.09/1.13 mm
recuit & (c) 570°C et (d) 600°C
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Tableau II-3 . Comparaison entre distances interréticulaires observées et calculées

Phase hkl zecal 2901,5 dcal dohs

M 110 48.46 48.29 2.35 2.36
M 002 49.49 49.49 2.29 2.31
M 11-1 52.74 52.06 2.18 2.19
R 2.15

R 2.14

M 020 56.10 55.74 2.06 2.07
M 111 57.46 57.19 2.02 | 2.02
M 11-2 68.16 67.23 1.73 1.74
M 120 70.32 1.68
M 12-1 74.11 73.64 1.61 1.61
M 022 78.38 78.06 1.53 1.53
A 200 79.79 1.51
M 200 85.11 84.64 1.43 1.43
A 104.12 1.22

Les distances dyyq et les angles de diffraction sont en bon accord avec les résultats de
[OTS 71], ainsi qu'avec les fiches ASTM d'un alliage TiNi équiatomique fournis par Michal
[MIC 82]. Le tableau II-3 montre les valeurs calculées des distances interréticulaires dpy et des
angles de diffraction ainsi que celles que nous avons observées par diffraction des rayons X.
Le chevauchement des pics de la phase martensitique, empéche d'identifier les pics ainsi que
leurs intensités relatives. Pour voir les pics séparés, nous avons utilisé le logiciel de calcul
théorique du diffractogramme mis au point par Moreau [MORY], en utilisant les paramétres de

1a maille et les coordonnées conventionnelles des atomes trouvés par [MIC 82].
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diffractogramme calculé de la phase martensitique
1

091 (11-1)

0.8 }
07 + (002) (111)+(012)
0.6 }
05+
04

Intensité relative

(020)
034

02 L (100) (110) (022) (103)

0.1 4 (011) (10-1} J} k k (11-2)  (12-1) ‘\ (200)
0 - ; J“ :U . : : )\‘t* , + ;

35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 20
2 Theta

Figure II-12. Diffractogramme calculé de la phase martensitique

La figure II-12 montre le diffractogramme calculé. L'accord est bon entre pics
calculés , ceux trouvés par [MIC 82], ainsi que ceux observés dans le présent travail.
L'intensité maximale expérimentale (100%) est obtenue pour le plan (111)M. Ceci est du au
fait que le pic (111)M est jouxté par le pic (012)M qui se trouve a une distance angulaire
(A20=0.33°) de celui ci. Ce pic ne figure pas dans les diffractogrammes expérimentaux car il

est masqué par le pic (111)M qui voit son intensité augmenter.
Calcul des fractions volumiques

Aprés correction de tous les diffractogrammes de diffraction X du bruit de fond
(BDF), nous avons calculé les fractions volumiques pour chaque phase aprés chaque
température de recuit (tous les mesures ont €té effectuées dans les mémes conditions

expérimentales). Par exemple pour la phase martensitique :

IM
Xy =—I—
réf
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ou X, :lafraction volumique de la phase martensitique (M
M q p q
I y : intensité mesurée des pics de la phase martensitique de I’échantillon

I réf intensité de référence d’un échantillon totalement martensitique

Cette relation est valable pour les autres phases, la phase R et la phase austénitique.
I1-1-4. Discussion des résultats

La séparation entre la phase R et la martensite, comme entre la martensite et
l'austénite, augmente avec le taux de déformation. En plus du taux de déformation, la

température de recuit a une influence significative sur les transformations de phase.

Pour les températures de recuit de 450°C et 510°C, la fraction volumique de
martensite diminue avec un taux de déformation croissant. Le comportement est différent pour
des températures de recuit de 570°C et 600°C, ou la fraction volumique de martensite est la

méme avec un taux de déformation supérieur a 10%.

Pour la phase austénitique, & 450°C et 510°C la fraction volumique d’austénite croit
avec le taux de déformation. Toutefois, pour un taux de déformation supérieur a 10% la
fraction volumique d’austénite s’annule & des températures de recuit supérieures a 510°C.
Contrairement aux fractions volumiques de martensite et d'austénite, la fraction volumique de
la phase R augmente lorsque le taux de déformation croit et que la température de recuit

décroit (figure II-13).
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Figure 1I-13. Effet du taux de déformation et du traitement thermique sur la fraction

volumique de

martensite,

équiatomique TiNi

d’austénite et de la phase R dans lalliage
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I1-2. L’effet du taux de déformation et du traitement thermique sur les températures de

transformation de phase de I’alliage TiNi 50-50

Les températures de transformation des alliages 4 mémoire de forme sont connues pour
étre sensibles a la composition chimique. Dans cette partie, nous avons étudié I’influence du
taux de déformation et de la température de recuit sur les températures de transformation de
phase sur I’alliage équiatomique TiNi. Les températures de transformation de la martensite, de
I’austénite et de la phase R ont été mesurées sur des échantillons ayant des poids et des taux

de déformation différents (tableau II-4 ).

Tableau 11-4. Caractéristiques des échantillons utilisés en DSC

Diameétre Taux de déformation

1.41 mm 10 % 78 mg
1.34 mm 20 % 73.5 mg
1.25 mm 30 % 63 mg
1.13 mm 40 % 49 mg

Tous les échantillons utilisés en analyse calorimétrique ont été recuits dans les mémes
conditions que les échantillons de diffraction X. Pour déterminer les températures de
transformation, nous avons utilisé la technique de DSC (calorimétrie différentielle a balayage)
pour mesurer les températures et les flux de chaleur associ€s aux transitions thermiques dans
notre matériau en fonction de la température. Ces mesures fournissent des informations
qualitatives et quantitatives sur les changements physiques ou chimiques impliquant des effets
exothermiques pendant le refroidissement ou endothermiques pendant I’échauffement. L’effet
endothermique se traduit par un pic vers le bas, et 1’effet exothermique vers le haut. Le début
et la fin des pics peuvent étre définis comme températures de transformation. Généralement,

ces points de transformation sont déterminés par la méthode d’intersection des tangentes.
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I1-2-1. Résultats expérimentaux

L’effet général du taux de déformation et du traitement thermique sur les températures
de transformation de phase sur I'alliage 3 mémoire de forme TiNi est démontré par les
courbes du DSC . Les échantillons recuits a 600°C a différents taux de déformation, montrent
seulement deux maximums de transformation, un maximum de la phase martensitique par
refroidissement et un maximum de la phase austénitique par échauffement (figure II-14)

Toutefois les échantillons déformés a 10, 20, 30 et 40% et recuits a 450°C montrent un
maximum de la phase R avant la transformation martensitique par refroidissement et un
maximum de la transformation austénitique par échauffement (figure II-15 ). La séparation
entre la phase R et la martensite, aussi bien que la séparation entre la martensite et I’austénite,
augmentent avec un taux de déformation croissant.

En plus du taux de déformation, la température de recuit a une influence sur les
températures de transformation. La figure II-18 représente I’effet du TD et de la température
de recuit sur les températures maximales de la martensite, de I’austénite et la phase R.

pour les températures de recuit de 450 et 510°C, la température maximale de la
martensite diminue avec un TD supérieur & 20% (figure H-18-A). Le comportement est
différent pour des températures de recuit de 570 et 600°C, ou la température maximale de la
martensite est presque la méme quelque soit le TD. La température maximale de martensite
s’étend d’un minimum de -27.8°C (pour un TD=40% et une température de recuit de 450°C) a
un maximum de + 30.55°C (pour un TD=10% et une température de recuit de 600°C).

La température maximale d’austénite diminue avec un TD inférieur & 20% pour des
températures de recuit de 450,510 et 570°C (figure II-18-B). Ce comportement est différent a
570°C pour un TD supérieur & 20%. Pour une température de recuit de 600°C et quel que soit
le TD, la température maximale d’austénite est presque la méme. La température maximale
d’austénite s’étend de 46 °C (pour un TD de 40% et une température de recuit de 510°C ) a
61.66 °C (pour un TD de 10% et une température de recuit de 600°C).

Coﬁtrairement aux températures maximales de la martensite et de ’austénite, la
température maximale de la phase R augmente avec un TD croissant et une température de
recuit décroissante (figure II-18-C). La température maximale de la phase R varie de 32.22°C
(pour une température de recuit de 570°C et un TD de 10% (voir figure 1I-17)) a 47.5°C (pour
une température de recuit de 450°C et un TD de 40%).
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I1-2-2. Discussion des résultats

La contrainte interne croit lorsque le TD augmente, est décroit quand I’alliage est
recuit & températures élevées. A températures €levées la recristallisation de I’alliage apparait
aussi. Les effets du TD et de 1a température de recuit sur les températures de transformation de
phase dans 1’alliage TiNi sont associés a la contrainte interne résiduelle et au processus de
recristallisation.

La diminution observée dans les fempératures maximales de la martensite et de
1’austénite et 1’accroissement de la température maximale de la phase R avec un TD croissant
et une température de recuit décroissante sont associés a la contrainte interne résiduelle. La
quantité la plus importante de contrainte interne existe dans le fil le plus déformé et recuit a la
température la plus basse. La température maximale la plus basse de la phase martensitique
est de -27.8°C et la température maximale la plus haute de la phase R est de 47.5°C. Ces deux
températures de transformation apparaissent dans les fils déformés a 40% et recuits a 450°C
(condition pour une contrainte interne importante). L’accroissement de la température de
transformation de la phase R influence la transformation inverse de I’austénite par
échauffement 2 température plus élevée. La figure II-19 qui représente les températures
maximales de la phase austénitique et de la phase R, pour des températures de recuit de 450 et
510°C (figure II-15 et TI-16), démontre la convergence vers une différence de température
constante entre les pics de I’austénite et de la phase R.

La valeur la plus élevée pour les deux températures maximales de transformation de la
martensite et de l’ausfénite est observée A une température de recuit de 600°C sans tenir
compte du TD. A 600°C, les maximums de la température de transformation de la martensite
et de la phase R sont confondus. Nous pensons que, a températures de recuit plus élevées que
570°C sans tenir compte du TD, la contrainte interne est minimisée et accompagnée d’une
recristallisation compléte. A 570°C, le processus de recristallisation est rendu évident par
I’accroissement dans les températures maximales de la martensite et de I’austénite pour un TD
supérieur 5 20%. On croit que cette accroissement est dG & une plus grande densité de grains
recristallisés dans le fil le plus déformé.

Les températures maximales de la martensite et de 1’austénite sont proches dans le fil
déformé 2 10% pour toutes les températures de recuit. Donc, la phase ne se développe pas
dans les fils déformés 2 10%. Ceci peut étre expliqué par le fait que 10% de déformation par

tréfilage est complétement récupérable apres un échauffement.
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Figure II-18 . Effet du taux de déformation et de la température de recuit sur les températures

de transformation de phase de la martensite, de I'austénite et la phase R dans I'alliage TiNi.
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Figure 1I-19 . Convergence vers une différence de température constante entre les pics de
I’austénite et la phase R.

Conclusion

Dans la premiére partie de ce chapitre notre but était de mettre en évidence, par les
rayons X, les phases et les fractions volumiques de I’alliage 2 mémoire de forme TiNi en
fonction du taux de déformation et de la température de recuit de I’échantillon. Dans la
deuxieme partie nous avons déterminé les températures de transformation de chaque phase en
fonction des mémes parametres.

Ces transformations de phase sont causées par des processus thermiques et mécaniques
associés 2 la contrainte interne résiduelle et au processus de recristallisation qui apparait a des
températures élevées.

La diminution observée des fractions volumiques et des  températures de
transformation de l1a martensite et de l'austénite, et 'accroissement de la fraction volumique et
]a température de transformation de la phase R avec un taux de déformation croissant, et une
température décroissante sont associées a la contrainte interne résiduelle.

Nous pensons qu’a des températures de recuit supérieures a 510°C, la contrainte

interne est minimisée et s’accompagne d'une recristallisation compléte.
Ce travail se poursuit par ’étude quantitative de I’évolution de la texture des

différentes phases en fonction des mémes paramsatres : températures de recuit et taux de

déformation.
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de l'alliage TiNi 50-50

III. MESURE DE LA TEXTURE DE FILS DU TiNi 50-50 PAR DIFFRACTION X
1II-1. Détermination de la texture de fils - Généralités

Au cours de sa fabrication, le métal subit plusieurs traitements (thermiques,
mécaniques, etc...) qui favorisent ou non son anisotropie: les propriétés physiques ou
mécaniques seront variables selon I’endroit et la direction de sollicitation choisis dans le
matériau.

Cette propriété dépend de :

e la répartition des contraintes internes au sein du matériau,
e la concentration en impuretés,
e laforme des grains (structure),

e [’orientation non aléatoire des grains.

Dans ce dernier cas, on dit que le matériau présente une texture, ou une orientation

préférentielle de ses cristallites.

Déterminer la texture d’un échantillon polycristallin consiste donc a évaluer les

orientations cristallographiques préférentielles des grains qui le composent.
I11-1-1. Mesure de la texture d'échantillons cylindriques.

La texture d'échantillons cylindriques fait 1'objet d'études depuis déja de nombreuses
années: en 1927, [SCH 27] mesuraient la texture de fils de différents métaux par la méthode
de Debye-Scherrer (fils placés perpendiculairement au faisceau incident) et mettaient en
évidence deux caractéristiques fondamentales de ces fils:

a) la texture dite "de fibre" caractéristique du procédé de fabrication et de la symétrie
de révolution d'un fil,

b) la présence de textures différentes selon que l'information provient du centre ou de

la périphérie du fil.

La méthode de Debye-Scherrer s'avérant insuffisante dans I'étude des textures, les

scientifiques se sont tournés vers la méthode goniométrique de Schulz [SHU 49] dés son
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apparition. Malheureusement, la géométrie du fil a confronté les c.hercheurs aux problemes de
variation du volume diffractant au cours de la mesure car I'échantillon n'est pas plan.
Pour éviter ce probleme, une des solutions est de mesurer la texture globale du fil:

a) soit par diffraction de neutrons pour lesquels l'absorption par la matiere est
négligeable,

b) soit par diffraction de rayons X en mesurant la section droite (perpendiculairement a

l'axe) d'un ou plusieurs fils.

Les résultats qui donnent la texture globale confirment la présence d'une texture de
fibre, mais permettant difficilement d'observer les variations de celle-ci dans le fil.
La solution idéale reste la mesure de texture locale en placant le fil

perpendiculairement au faisceau incident avec toutes les conséquences qu'elle implique.
I11-1-2. Application de la mesure des textures aux fils

La mesure des textures dans les fils pose des problémes qui sont directement liés a lear
géométrie (volume diffractant non constant pour une déclinaison donnée). De ce fait,
différents moyens pour rendre plan un échantillon cylindrique ont été proposés, mais la

plupart de ces méthodes ne peuvent s'appliquer qu‘a des fils de gros diamétres.

Ces méthodes sont les suivantes (figure III-1) :

e utiliser la technique développée pour les tubes. Dans ce cas il est nécessaire de percer
le fil en son centre et ensuite de l'amincir chimiquement afin de pouvoir le dérouler
élastiquement. Mais ceci n'est pas réalisable dans notre cas car les fils ont été enroulés sur une

bobine et présentent donc un rayon de courbure qui ne permet pas le pergage.

e mettre les fils en nappe et recouvrir les espaces libres par une poudre absorbante
(figure IM-1-A). Cette technique est possible pour de gros fils, mais la réalisation est rendue

difficile pour des fils plus fins.

« couper des tranches dans le fil et les juxtaposer. Il est possible de couper des tranches
parallélement a l'axe du fil (figure II-1-D) ou des tranches prises sur la circonférence

(figure III-1-C). La encore cela ne s'applique qu'a de gros fils.

57



Chapitre I1I. Mesure par diffraction X de la texture de l'alliage TiNi 50-50

e mettre les fils en nappe, les enrober et ensuite effectuer un polissage mécanique
(épaisseur & enlever = rayon du fil) (figure III-1-B). Ces différentes techniques ne sont pas ou
peu utilisées. On préfere généralement utiliser les deux techniques que nous allons évoquées

dans les deux paragraphes suivants.
I11-1-2-1. Mesure sur la surface cylindrique

On met les fils en nappe (figure II-6), et on effectue directement la mesure des figures
de poles. Ensuite, 2 l'aide dun traitement informatique, on effectue une correction
d'absorption et de géométrie. Ces méthodes ont été développées par [LAN 89], et [MON 90].

Cette technique a été retenue pour notre €tude.

1II-1-2-2. Mesure sur la section

Les fils sont disposés en faisceau (figure III-2), puis enrobés. Cette technique est
intéressante car il n’y a pas de correction de géométrie a effectuer, la préparation est
relativement aisée et il n’y a pas de limitation de diamétre, cependant elle ne donne pas la

texture locale que 1’on aurait mesurée en surface, mais la texture moyenne dans le fil.
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Circonférence (C) Section (D)

Figure III-1. Différents moyens pour rendre un échantillon plan

Figure III-2 . Schématisation d’un faisceau de fils pour une mesure de texture(mesure suivant
la section du fil).
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I11-1-3. Correction d'absorption appliquée aux échantillons cyﬁndriques

Plusieurs études récentes ont été réalisées dans le but de déterminer les corrections
quil faut apporter aux mesures brutes. Nous pouvons citer particulierement celles de
[LAN 89], [ MON 90], et [ FRA 90] qui ont la méme approche, a savoir :

1) Le volume diffractant est calculé pour chaque position de la nappe de fils par
rapport au faisceau. Ce volume diffractant est variable.

2) La correction consiste 2 calculer le rapport entre volume diffractant effectif et un
volume constant de référence

La différence essentielle entre ces trois auteurs est la prise en compte de l'effet des fils
voisins pour le calcul de la variation du volume diffractant.

[LAN 89] considérent que l'absorption du faisceau de R.X est trés importante. Il en
résulte que le volume diffractant considéré néglige le volume diffractant provenant de tout
faisceau qui traverse le premier voisin. [FRA 90] prend en considération le volume diffractant
provenant d’un faisceau qui traverse les premiers voisins. [MON 90] prend en compte les n
premiers voisins.

Il y a trés peu de différences entre les résultats de ces trois études quand le coefficient
d'absorption est élevé. Par contre l'influence des fils voisins n'est plus négligeable quand le

produit uR est faible (R est le rayon du fil , p le coefficient d’absorption ).

IT1-1-3-1. Calcul des coefficients de correction diis a la géométrie

Pour résoudre le probléme de la variation du volume diffractant au cours de la mesure
de la texture des fils, l'intensité diffractée en chaque position (¢,y) de la mesure est corrigée
des effets de géométrie et d'absorption des rayons incidents et diffractés.

Considérons la téte goniométrique dans la position (@,y), les n fils de I'échantillon

coupent le plan d'incidence en délimitant n ellipses comme le montre la figure II1-3.
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Faisceau diffracté
Faisceau incident

Zémcfil‘ ler fil

fil ler fil
considérd voisin

2éme fil
voisin

voisin voisin

T=a+b+c+e+f+g:distance parcourue par les faisceaux dans I’échantillon
dv : élément de volume diffractant
0 : angle de Bragg.

Figure III-3. Trajectoire du faisceau dans I’échantillon a la position (@, y)

Le volume irradié ramené a un fil est donné par la relation suivante :

V(o) = S(e,y) * H(p,y)

* S (¢.y): lasurface de la section droite du fil irradiée par le faisceau et H(g,y) la
hauteur équivalente des n fils.
L'intensité diffractée par un élément de volume dv d'un polycristal de coefficient

d'absorption p en position (@,y) est donnée par la relation :

dl(@.y) =iK(p,y)e ™V dv

e 1 : intensit€ diffractée par unité de volume située a la surface d'un échantillon
isotrope ‘

e K(p,y) : facteur de texture. Il représente dans 1'élément de volume dv la densité
d'orientatioﬁ par rapport au méme élément de volume isotrope.

e 1 : coefficient d'absorption linéaire du matériau irradié,

e t: distance parcourue par le faisceau pour atteindre dv et sortir de 'échantillon.

Selon la nature de la texture de I'échantillon trois cas peuvent se présenter :
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a) Echantillon isotrope et homogene,
b) Echantillon anisotrope et homogene,

¢) Echantillon anisotrope et hétérogene.
a) Echantillon isotrope et homogene

Dans ce cas K(@,y) ne dépend pas de la position (¢,y) de I'échantillon (K = 1) ainsi,
Imes((ps\P) = lA((pv\P),

A(o,y) représente le volume diffractant a la position (@,y).

Alp,w) = Je“”dv

Vip.y)

Le volume A(,y) change au cours de la mesure donc Ipes va aussi varier en fonction des

angles ¢ et  de la mesure.
b) Echantillon anisotrope et homogeéne

La texture est la méme a travers tout le matériau. Quelle que soit la position (@,y)

tous les éléments de volume ont le méme coefficient K(¢,y). L’intensité peut se mettre sous la

forme :

L (@, 9) =iK(@,y) [ e dv=iK(p,y)A(9,¥)

v(p.y)

L’intensité étant proportionnelle au volume diffractant

1, (0, ¥)=i.K(p,y). A(0,0) A@.Y) =iK(@,y)A(0,0). N(¢,y)
mes ? . ’ . ’ . A(0,0) ’ ’ . s

Imes(go’l//) s _ A(q)’ l//)
N(q’,l//) =1. K(qo, l//) A(O’O) avec N(q), l//) - A(0,0)
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apres normalisation

¢) Echantillon anisotrope et hétérogene

Dans ce cas on ne peut déterminer qu'une valeur moyenne de K(,y) :

J K(p,w)e™dv

— Vipw)
K(p,y)= Tovan
Vipw)
et on pose :
I (0, p)=iK(Q,y) je““’dv I.(0.y) =iA00)K(p, ) = 1]\,;(((/),‘//)
Vipw) ?v)
donc L 0V) _ I

N(¢,W) — % corrigeé



Chapitre IIl. Mesure par diffraction X de la texture de l'alliage TiNi 50-50

I1I-1-4. Application des corrections d’absorption au TiNi

Pour montrer 1’importance des corrections d’absorption et de volume diffractant dans
la mesure de la texture des fils, nous appliquons les calculs cités en III-1-3-1 a la mesure de
texture cristallographique des fils de TiNi. Ces fils ont des diametres de 1.13, 1.25, 1.34 et

1.41mm avec des taux de déformation respectifs de 40, 30, 20 et 10% au cours du tréfilage.

Le tréfilage est un procédé de mise en forme qui consiste & amincir un fil en forgant
son passage dans un cone (filiére) par traction (figure -4 ). La section du fi] est ainsi réduite

et le métal s’allonge.

Plusieurs filidres sont nécessaires pour obtenir le diamétre final qui aura un taux de

déformation important.

Attention : le taux de déformation est défini comme le rapport de diamétre de sortie au

diamétre d’entrée

L, Filiere

Figure III-4 . Principe du tréfilage. Di = diamétre initial, Df = diametre final.
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Chapitre ITl. Mesure par diffraction X de la texture de I'alliage TiNi 50-50

I11-1-4-1. Préparation des échantillons

Tous les fils ont été décapés afin d’enlever la couche grisatre qui recouvre les fils recus
de Mémométal . Pour ’étude de la texture dans les trois zones du fil, on utilise la technique
développée par [MON 90] qui consiste a:

1) effectuer un amincissement progressif des fils, pour atteindre ses couches internes,
afin de pouvoir décrire I'évolution de la texture entre la surface et le coeur du fil. Cet
amincissement est réalisé par une attaque chimique dans un bain constitué d'eau, 20%d'acide
nitrique et 2% d'acide fluorhydrique . Pour conserver une bonne cylindricité du fil celui-ci est

animé d'un mouvement de rotation, sous tension mécanique, durant l'attaque (figure III-5).

»

moteur

L

+——— [Fil de TiNi50-50 |

Acide nitrique +
Acide fluorhydrique

A

§—

Figure III-5. Schéma du dispositif utilisé pour I’attaque chimique du fil.

L’attaque peut étre considérée uniforme dans la zone située entre la masselotte et la surface du
bain.

Le diamétre du fil attaqué est contrdlé a ’aide d’un micrometre.

Plus la réduction est importante, plus ’erreur de cylindricité est €levée. Ce montage
garantit une erreur inférieur & 10% pour une réduction de diametre de 80%.

Les échantillons sont repérés par le diamétre réduit et le diametre initial. Par exemple,

I'échantillon de diamétre 1.34mm réduit au diamétre 0.40 mm sera noté ~ fil 0.4/1.34 mm .
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Chapitre IIl. Mesure par diffraction X de la texture de I'alliage TiNi 50-50

2) fabriquer un ensemble de fils jointifs pour augmenter I'intensité diffractée : les fils
sont disposés cdte & cdte sur une plaque de verre (figure I-6). Les fils ont une certaine

courbure et il faut donc en tenir compte.

Figure III-6. Schématisation d’un échantillon pour une mesure de texture ( mesure sur la
surface de la nappe).

La surface de ce type d'échantillon n'est pas plane ce qui nécessite des corrections
d'intensité.

La principale difficulté rencontrée est d’obtenir une surface telle que les axes des fils
soient paralleles. Certaines figures de pdles montrent des décentrages qui sont dds a ce
probléme de positionnement des fils. Si I’on ne prend pas grand soin a ce probleme, les FP

conduisent a des résultats absurdes.

IT11-1-4-2. Condition de mesure goniométrique

Toutes les mesures de texture sont effectuées sur un goniométre équipé d'un détecteur
courbe & localisation spatiale (CPS120 INEL) permettant de mesurer plusieurs figures de
poles simultanément ainsi que le bruit de fond sur un domaine angulaire de 120°, d'od
l'appellation de multi-figure de poles (MFDP). La base est constituée d’un diffractometre
horizontal (6,26). Sur cette base est monté un berceau d’Euler vertical qui assure les deux
rotations de I’échantillon :

e larotation azimutale d’angle ¢

e larotation de déclinaison d’angle .
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de I'alliage TiNi 50-50

La source des rayons X est un tube 2 anticathode de fer (A = 1.9373 A). La direction
du faisceau incident est assurée par un collimateur de Imm de diametre.

o largeur de fenétre sur le compteur : 1.5 mm

o hauteur de fenétre sur le compteur : 1.5 mm

¢ angle maximal de déclinaison : 70°

Le goniométre et le compteur sont réglés en position de Bragg 20, correspondant aux
conditions de diffraction du rayonnement utilisé, pour les plans du type (hkl). Les
mouvements Y et ¢ du goniomeétre sont assurés par des moteurs pas a pas pilotés par
ordinateur.

Les rayons diffractés par I’échantillon arrivent sur le compteur. Celui ci assure le

comptage des photons X.
I11-1-4-2-1. Mesure d’une figure de pdles (hkl) par la méthode de Schulz

Sur le gonjométre I’échantillon tourne autour de deux axes de rotation
perpendiculaire :
e I’axe de rotation azimutale ¢ est perpendiculaire au plan de 1I’échantillon

e I’axe de rotation de déclinaison  est situé dans le plan de I’échantillon

Soit un référentiel {OXYZ} lié a I’échantillon avec OX perpendiculaire 2 la surface de
’échantillon. La normale [bkl]” au plan (hkl) est repérée par les deux angles Y et ¢
(figure 1I1-7).

En projection stéréographique, OXY étant le plan de projection, le point P de coordonnées
angulaires (y,0), appelé podle, représente la normale [hkI]".

Les rayons X incidents et diffractés par les plans (hkl), définissent le plan d’incidence.

En. goniométrie de texture selon Schulz, on utilise la géométrie BRAGG-
BRENTANO : I’angle de réflexion est égal a I’angle d’incidence. Le compteur, placé a I’angle
204, détecte les rayons diffractés par les plans (hkl) dont la normale [hkl]* est :

e située dans le plan d’incidence,

e bissectrice de I’angle (n-20)
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Chapitre IIl. Mesure par diffraction X de la texture de lalliage TiNi 50-50

Les coordonnées angulaires (y,$) de cette normale correspondent aux déplacements
angulaires Y et ¢ de I’échantillon sur le goniométre. Pour un angle de déclinaison donné v,
quand 1’échantillon tourne autour de I’axe de rotation azimutale ¢, le compteur détecte tous les
plans (hkl) dont la normale est sur un cdne d’ouverture . Ce cOne est tangent au cercle de

rayon . Toute la figure de ples est décrite lorsque y varie 0 <y < 7/2 (figure I1I-7).

.................

-
L
-

______ Compteur

hkl

1 “
] Y .
P

Figure III-7. Principe de la détermination de la FDP par diffraction X par la technique de
Schulz
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de l'alliage TiNi 50-50

111-1-4-2-2. Correction de bruit de fond (BDF)

A lintensité diffractée que l'on mesure Ine(,y), se superpose un bruit de fond qui
peut avoir diverses origines. L'intensité de ce BDF peut étre relativement importante et, de ce
fait, entacher les mesures d'intensité d'une erreur souvent mal maitrisée. En effet ce BDF
dépend des conditions de mesure, de 1’échantillon lui-méme et de sa position par rapport au
faisceau incident. Il est donc nécessaire de retrancher ce BDF aux valeurs des intensités

mesurées.

Avec un CPS120, le fait de disposer en permanence du diffractogramme complet en 26
offre de nouvelles possibilités :

« il est possible de poser des fentes réceptrices de maniere logicielle, elles
permettrons de mesurer le BDF en différents endroits du diffractogramme.

« le diffractogramme étant disponible en chaque point des figures de pdles la
correction de BDF pourra étre réalisée point par point.
Ces particularités sont trés intéressantes : elles permettent en fixant deux fenétres de BDF, de
part et d’autre du pic, de déterminer une droite de BDF dans la zone considérée. Pour chaque
point de la figure de pdles on calcule la valeur du BDF sous le pic (figure III-8). Ces valeurs
sont regroupées dans une “’figure de pdles”” du BDF, pour chaque FDP mesurée, sans

augmenter la durée globale de la mesure des FDP.

Le BDF a des origines multiples qui sont :
1) la fluorescence
2) le rayonnement blanc
3) le bruit de I'électronique

4) le rayonnement diffusé par l'air.

Nous avons négligé les deux derniers qui sont faibles par rapport aux deux premiers.
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de l'alliage TiNi 50-50

1) Bruit de fond de fluorescence

Il provient de 1’échantillon quand un élément est irradié par une longueur d’onde
inférieure 2 sa discontinuité d’absorption A. Donc cet élément s’excite, ce qui provoque

I’émission de ses longueurs d’onde caractéristiques.

2) Bruit de fond du rayonnement blanc

Les différentes longueurs d’onde provenant du rayonnement blanc sont diffractées par
’ensemble des plans cristallins de I’échantillon sur un domaine angulaire continu. Ceci est
une des causes principales du noircissement des films photographiques des clichés de poudre.
1l est difficile dans ce cas, ou une multitude de longueurs d’onde participe a la diffraction, de
définir une relation entre la valeur du BDF et le volume diffractant.

Les mesures du bruit de fond ont été effectuées avec soin de part et d’autre des pics de

diffraction correspondants aux plans considérés.

bruit de fond calculé

bruit de fond mesuré

Figure I1I-8. Mesure du bruit de fond
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de l'alliage TiNi 50-50

I11-1-4-3. Récapitulatif des étapes de mesure de la texture dans les trois zones du fil

Elles sont récapitulées dans la figure suivante (figure I1I-9)

FILA (@ A)

Attaque chlmlqu et sectlon dufil A

- Xvo '

I Echan a/A (D a) Echan b/A (D b) Echan c/A (Dc)

(
O

Mesure de texture par Calcul des facteurs de
diffraction X correction N correspondants
des échantillons a,b etc aux échantillons a,betc

I mesurée (@) N(o,v)

—— —

CORRECTIONS
I corrigée (@,¥) = I mesurée (¢,y) / N(@,y)

Figure de pdles a/A Figure-de poles b/A Figure de poles c/A

\ +
Texture dans les trois zones du fil

Figure 11I-9. Etapes pour la mesure de la texture dans les trois zones du fil.
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de 'alliage TiNi 50-50

I1I-1-5. Etude de la phase martensitique
I11-1-5-1. Echantillons a I’état brut

La texture d’un fil est souvent appelée “texture de fibre’’, car les orientations
ressemblent 3 celles des substances fibreuses. Dans le cas idéal, elle est caractérisée par une
direction cristallographique définie, paralléle a I’axe du fil. La texture est symétrique autour
de I’axe du fil (axe de fibre).

Les écarts 2 cette texture idéale sont fréquents et peuvent étre :

e un groupement des orientations autour de I’axe ou une orientation désordonnée
superposée 2 la texture fibreuse.

e une texture double dans laquelle deux directions cristallographiques différentes se
trouvent confondues avec I’axe.

e une structure dans laquelle les couches superficielles sont perturbées par le

frottement ou d’autres facteurs externes.

Dans cette partie nous présentons les résultats expérimentaux des analyses par

diffraction X des différents fils déformés.
I11-1-5-1-1. En surface
Les diffractogrammes de diffraction X

Les diffractogrammes de diffraction X en surface des quatre échantillons simplement
décapés chimiquement, montrent la présence tres nette des raies de la martensite pour les fils
déformés 2 10 et 20 % (figure II-10). Par contre & 30 et 40% il y a un grand chevauchement
des pics (figure I-11) qui empéche de mesurer les FP . On ne pourra donc faire les mesures

que sur les fils moins déformés.
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de I’alliage TiNi 50-50

Spectre de diffraction du fil 1.38/1.41mm a I'état brut

0.9 1
0.8 t
0.7 +
0.6 1
0.5 1

Intensité relative

03 T
02+
0.1 1

(002)M

0.4 + (110)M

(020)M (11 1)M+(012)M

(11-1)M

\

(12-1)M
(022)M

(200IM

(11-2)M

40

50 60 70 80 90 100
2Theta

Intensité relative

Spectre de diffraction du fil 1.30/1.34mm a I'état brut

50 60 70 80 90 100
2Theta

Figure III-10. Diffractogrammes de diffraction X en surface pour des fils déformés
a 10 et20%



Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de l'alliage TiNi 50-50

@

Figure III-11. Diffractogrammes de diffraction X en surface des fils déformés
a(a)30% et (b) 40%

Les figures de poles

Pour chacun des fils de :
e diametre 1.41mm avec un taux de déformation de 10%

e diametre 1.34mm avec un taux de déformation de 20%

nous avons mesuré les figures de pdles suivantes :
a) une figure simple effectuée sur le plan (11-1) d'intensité relative forte mesurée en

position de Bragg.

b) trois figures multiples mesurées hors Bragg
e avec les deux pics & gauche du plan (11-1), notés 2PG={(110)+(002)
e avec les trois pics & droite du plan (11-1), notés 3PD={(020)+{(111) + (012)}}

Ces figures de pdles sont mesurées (figure III-12) :
e 3lasurface du fil (diametres 1.38 et 1.30 mm) — (Z,)
e Aune profondeur intermédiaire (diametres 1 et 0.9 mm) — (Zo).

e au cceur du fil (diamétres 0.45 et 0.4 mm) — (Z3)
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de I'alliage TiNi 50-50

Figure I1I-1 2. Différentes zones des textures dans le fil

Présentation des résultats

Les FP sont présentées sous forme de planches correspondant a un ou plusieurs plans
de la martensite.

Sur chaque planche :
1. les lignes correspondent & un méme type de figures

e ligne 1 <> FP mesurées (figure A)

e ligne 2 <> FP des coefficients de correction calculés (figure B)

e ligne 1 & FP corrigées (figure C)

2. les colonnes correspondent au taux de déformation
e colonne 1 <> 10%

e colonne 2 & 20%
Remarque :

Les facteurs N(@,y) sont représentés dans les coordonnées d'une figure de pdles : a chaque

couple d'angle (¢, ) de la figure de poles mesurée correspond un facteur correctif N(@,y).
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de 'alliage TiNi 50-50

SURFACE
TD=10% TD=20%

T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

TINIS0-50
(11-1)

A) F.D.P. (11-1) Mesurées

FILS DIAMETRE 14 FILS DIAMETRE 1
(11-1)

B) Coefficients N correspondants

TINI50-50 TiNi

Min =0 Max = 3.745 C) F.D.P. (11-1) Corrigées Min =0 Max = 6.687

Planche IlI-1 . Figures de poles (11-1) en surface des échantillons a l'état brut, mesurées

aux diamétres 1.30 et 1.38 mm (notation : fil 1.30/1.34 mm et 1.38/1.41 mm)
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture_de 'alliage TiNi 50-50

SURFACE
TD=10% TD=20%

T Axe de tréfilage T Axede tréfilage

TINI50-50
(2PG)

A) F.D.P. [(110)+(002)] Mesurées

FILS DIAMETRE 1

FILS DIAMETRE 14

TINIS0-50
(2PG)

Min = 0.002 Max = 3.768 C) F.D.P. [(110)+(002)] Corrigées Min = 0.01 Max =5.721

Planche III-2. Figures de pdles (2PG) en surface des échantillons a l'état brut, mesurées
aux diamétres 1.30 mm et 1.38 mm  (notation : fil 1.30/1.34 mm et 1.38/1.41 mm)
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Chapitre IlI. Mesure par diffraction X de la texture de ’alliage TiNi 50-50

SURFACE
ID=10% ID=20%

T Axede tréfilage T Axe de tréfilage

TINI50-50
(3PD)

FILS DIAMETRE 1

B) Coefficients N correspondants

TiNi

TINIS0-50
(3PD) (3PD)

Min = 0.015 Max =3.146 C) F.D.P. [(020)+(111)+(012)] Corrigées Min=0 Max =3.127

Planche III-3. Figures de pbles (3PD) en surface des échantillons a I'état brut, mesurées

aux diameétres 1.30 mm et 1.38 mm (notation : fil 1.30/1.34 mm et 1.38/1.41 mm)
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de Ualliage TiNi 50-50

Examen des figures de poles en surface ( Planches I1I- (1,2,3))

a) les figures mesurées

Comparées aux FP corrigées, elles montrent bien I'importance de la correction.

b) les figures corrigées

Les figures de poles présentent les mémes taches de diffraction pour les deux
échantillons mais avec des intensités plus faibles pour I’échantillon déformé a 20%. Les

intensités maximales se trouvent sur les FP (11-1)

Les quatre planches montrent que I’augmentation du taux de déformation de 10% a

20 % ne modifie pas beaucoup les FP, qui montrent une texture de type fibre (-3 0 1) accusée.
III-1-5-1-2. Zone intermédiaire du fil

Dans la suite de notre texte, nous ne présentons que les diffractogrammes de

diffraction X et les figures de pdles corrigées.

4 Ul @ 2 o

o |k

> 20

(b)

Figure III-13. Diffractogrammes de diffraction en zone intermédiaire du fil brut déformé a

(a) 10% et (b) 20%

La planche II-5 reprend le méme style de présentation que les planches précédentes,

mais les lignes correspondent maintenant a un ou plusieurs plans diffractants.
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Chapitre IIl. Mesure par diffraction X de la texture de I'alliage TiNi 50-50

ZONE INTERMEDIAIRE

ID=20%
T Axe de tréfilage

ID=10%
T Axe de tréfilage

TiNi 50-50

TiNi 50-50
(11-1)

5
(PR S
N, ps P,
/¢ pff\f{@f £
~ b Fadly
[ "?\,’\:!:n 'é‘."}’ /%4
@ T

o' o

Min =0 Max = 4.666 F.D.P. (11-1) corrigées Min =0 Max =4.634

TiNi 50-50 TiNi 50-50

Min=0 Max =5.175 F.D.P. [(110)+(002)] corrigées Min =0 Max = 10.61

TiNi 50-50 TiNi 50-50

Min =0.004 Max =3.643 F.D.P. [(020)+(111)+(012)] corrigées Min = 0.003 Max =2.87

Planche I1I-4. Figures de poles en zone intermédiaire de l'échantillon a l'état brut, mesurées
aux diamétres 1 mm et 1.10 mm  (notation : fil 1/1.34 mm et 1.10/1.41 mm)
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de I'alliage TiNi 50-50

Examen des figures de la zone intermédiaire (Planche I11-5)

La planche montre une texture de fibre (-3 0 1) marquée pour un taux de déformation
de 10%. Cette fibre semble se diluer au taux de déformation de 20%. La fibre est en effet
moins nette sur les quatre FP de droite. Il y a une 1égere différence qui peut €tre provient de la
préparation des échantillons. En effet cette préparation est d’autant plus difficile que le

diameétre des fils est faible.
II1-1-5-1-3. Au cceur du fil

On a pas pu faire I’analyse de la texture sur les deux échantillons, car sur I’échantillon
déformé a 10%, la présence des pics de la phase R au milieu des pics de la martensite
(figure TII-14-a) nous empéche de mesurer des FP. Donc I’analyse a été faite sur I’échantillon

déformé a 20% qui est en phase totalement martensitique (figure II1-14-b).

Figure III-14. Diffractogrammes de diffraction X au cceur des fils déformés a (a) 10 % (b) 20%
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de l’alliage TiNi 50-50

AU CEUR DU FIL

T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

Min=0 Max =6.119 Min =0 Max = 10.05

T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

Min = 0.001 Max = 3.441 ' Min =0 Max = 4.097

Planche III-5. Figures de pbles corrigées au coeur du fil a l'état brut, mesurées au diamétre

0.40 mm (notation : fil 0.40/1.34 mm )

Examen des FP au cceur du fil (Planche I11-5)

Seules les deux FP (3PD et 6P) montrent une texture de fibre (-3 0 1).
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de Ualliage TiNi 50-50

III-1-5-1-4. Etude qualitative des variations de la texture dans les trois zones
a) fil déformé a 10%

Pour les fils de diameétres 1.38/1.41mm et 1/1.41mm, on observe une légere variation
de texture non significative entre surface et zone intermédiaire qui peut €tre attribuée aux
erreurs expérimentales et aux incertitudes de mesure. La variation de texture n’a pas €t€ mise
en évidence d’une fagon claire, car il nous manque les mesures au cceur du fil (présence des
pics de la phase R au milieu des pics de la phase martensitique (figure III-14 a), ce qui nous a
empéché de mesurer des FP). On remarque quelques petites différences d’intensité entre la
surface et la zone intermédiaire sur la figure de pdles (11-1) et sur les figures multiples des

massifs de pics.
b) fil déformé a 20%

Pour le fil déformé a 20%, on dispose de ’ensemble des FP pour les trois zones.
L’examen des trois FP (11-1) montre une évolution de la texture de fibre (-3 0 1) depuis la

surface jusqu’au ceeur. Il y a dilution et presque disparition de la fibre.

Les trois FP (2PG) ne donnent 2 priori aucun renseignement particulier. Par contre les

trois FP (3PD) présentent une fibre marquée qui semble rester stable.
I11-1-5-2. Echantillons apres recuit

Les textures développées par les opérations de recuit dans les matériaux déformés ont
été étudiées, non seulement 2 cause de leur influence sur 1’anisotropie des propriétés de ces
matériaux, mais aussi de leur intérét scientifique. Pourtant, les progres ont €té trés lents. Ceci
est dQ au grand nombre de variables qui interviennent au cours d’un recuit : composition et
pureté de 1’alliage, nature de la déformation antérieure au recuit, température et durée de
recuit.

dans cette partie nous allons étudier les textures de recuit des échantillons déformés

dans les deux phases, martensitique et austénitique.

83



Chapitre IIl. Mesure par diffraction X de la texture de l'alliage TiNi 50-50

I11-1-5-2-1. Etude de la martensite thermique (ou martensite apres recuit)

Tous nos fils (avec des diamétres et des taux de déformation différents), ont été recuits
sous atmosphére d'azote pendant 1 heure a des températures de 450, 510, 570 et 600°C et
suivis d’une trempe rapide & 1’eau. Les échantillons ont été ensuite préparés. Ces échantillons
sont les mémes que ceux utilisés au chapitre II et qui nous ont permis I'étude des
transformations de phase en fonction du taux de déformation, pour les quatre diametres du fil

et ceci en surface uniquement.

Nous n’étudions ici que les variations de texture en surface des échantillons. Pour des
températures de 450 et 510°C et pour tous les différents diametres, on remarque l'abaissement
des intensités des pics de la martensite et I'augmentation progressive des intensités des pics de
la phase R et de la phase austénitique (voir chap II). Par contre a 570 et 600°C, les
échantillons se trouvent dans un phase totalement martensitique, sauf I'échantillon de diametre
1.41 mm pour une température de 600°C oG on remarque l'apparition trés nette du pic (110)
de la phase austénitique au milieu des pics les plus intenses de la phase martensitique
caractérisée par les pics (110),(002),(11-1),(020),(111). Des figures de pdles ont été mesurées

sur des massifs de pics car les pics se chevauchent. ( voir tableau III-2 : écart entre les pics)

Tableau I11-2. Ecart entre les pics les plus intenses de la phase martensitique
HKL (110) (002) (11-1) (020) a1

206 (°) 48.05 49.17 51.97 5542 56.84
A20 1.12 2.80 3.45 1.42
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Chapitre I1I. Mesure par diffraction X de la texture de I'alliage TiNi 50-50

1II-1-5-2-1-1. Evolution des FP en fonction du TD et de la température de recuit en

surface des échantillons

a) a une température de 570°C : sur les deux figures (11-1) et (3PD) de I’échantillon
déformé a 10% on remarque qu’il y a une texture de fibre (0 -3 2). Cette texture devient

moins visible au cours de I’augmentation du taux de déformation

T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

TINI 50-50
(11_1) TINI 50-50

Min =0 Max =3.413 F.D.P. de I’échantillon déformé 2 10% Min =0.183 Max =2.211

TINI

Min=0 Max =2.911 F.D.P. de ’échantillon déformé a 20% Min =0.042 Max =2.238
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de l'alliage TiNi 50-50

T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

TiNi 50-50 TiNi 50-50

F.D.P. de I’échantillon déformé a 30% Min =0.219 Max =2.054

TINI 50-50

Min=0 Max =5.96 F.D.P. de I’échantillon déformé a 40% Min = 0.055 Max = 1.797

Planche I1I-6. Figures de pdles corrigées (11-1) et (3PD) des échantillons recuits a 570°C

b) a une température de 600°C : la texture de fibre (0 -3 2) est bien visible sur les FP
(11-1) et (3PD) quel que soit le taux de déformation (Planche III-7). On remarque qu’il y a
ressemblance entre la FP du pic (11-1) et 1a FP des pics (3PD).
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de I'alliage TiNi 50-50

T Axede tréfilage T Axe de tréfilage

F.D.P. de I’échantillon déformé a 20% Min =0.137 Max =2.093

TINI 50-50

TINI 50-50

F.D.P. de I’échantillon déformé a 30% Min =0.121 Max = 1.881

TINI 50-50

TINI 50-50

Min =0 Max = 3.355 F.D.P. de ’échantillon déformé a 40% Min =0.112 Max =2.167

Planche III-7. Figures de pbles corrigées (11-1) et (3PD) des échantillons recuits a 600°C
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de l'alliage TiNi 50-50

III-1-5-3. Comparaison qualitative des FP en surface des échantillons a I’état brut et

aprés recuit en phase martensitique

a) fil déformé a 10% ( état brut et apres recuit a 570°C)

On remarque deux textures de fibre différentes. L’échantillon recuit montre une bande

selon la direction radiale qui n’existe pas sur la FP de 1’état brut.

b) fil déformé a 20% ( état brut et apres recuit a 570°C)

Les deux FP montrent le méme phénomene avec cependant dans les deux cas une

texture moins marquée.

c) fil déformé a 20% ( état brut et apreés recuit a 600°C)

Les deux FP montrent encore deux textures de fibre différentes :

e une sans bande radiale pour 1’état brut et 1’autre avec bande pour I’échantillon recuit.
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de I’alliage TiNi 50-50

I11-1-5-4. Etude de la phase austénitique

On va essayer maintenant de déterminer 1’évolution de la texture de La phase
austénitique mise en évidence au chapitre II. Cette phase se manifeste en surface des
échantillons des fils déformés a 30 et 40%. Cette évolution est en fonction de la température
de recuit et du TD. Les diffractogrammes de diffraction X (figure III-15) montrent deux pics
d’austénite : le pic (200) et le pic (211). Le pic (211) se superpose a un pic faible de la
martensite, malheureusement le MPDS pbur une FP (200) du cubique est de 90°. 1l nous faut
obligatoirement une deuxiéme FP de I’austénite pour effectuer une analyse, on ajoute donc la

FP (211) méme si celle-ci est entachée d’une certaine erreur.

R fil déformé a 30% recuit 2 450°C R fil déformé a 30% recuit a 510°C

(211)4
(200)a

Figure llI-15. Diffractogrammes de diffraction X des fils déformés a 30%

T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

TINI 50-50

Min =0 Max = 3.705 a) 450°C Min =0 Max =5.932 b) 510°C
F.D.P (200) corrigée du fil déformé a 30%

Planche II1-8. Figures de pdles (200) des échantillons recuits a 450 et 510°C
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Chapitre IlI. Mesure par diffraction X de la texture de l'alliage TiNi 50-50

R fil déformé a 40% recuit a 450°C R fil déformé a 40% recuit & 510°C

(2114
i%ﬂ*\/‘/\"

Figure III-16. Diffractogrammes de diffraction X des fils déformés a 40%

T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage
TINI 50-50 TiINt 50-50
(200)

Min =0 Max=3.733 a) 450°C Min = 0 Max = 3911 b) 510°C
F.D.P (200) corrigée du fil déformé a 40%

Planche II1-9. Figures de pbles (200) des échantillons recuits a (a) 450°C et (b) 510°C

Examen des FP de la phase austénitique

On remarque qu’il y a une 1égere différence entre les FP des fils déformés a 30 et a

40%, et recuits aux mémes températures (planche III-8, III-9).
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de 'alliage TiNi 50-50

Conclusion

Le premier objectif que nous nous étions fixé était de connaitre I’évolution de la
texture de déformation et de recuit des fils déformés a différents taux. Cette objectif a été
atteint aprés résolution de nombreux problemes inhérents :

e d’une part  la géométrie cylindrique des échantillons qui entraine des variations
continuelles du volume diffractant au cours de la mesure. Ces variations sont corrigées par des
coefficients que nous avons établis en fonction des caractéristiques géométriques des
échantillons employés.

e d’autre part a I’hétérogénéité en orientation du volume diffractant.

Malgré les difficultés rencontrées, nous avons pu montrer que :
e le fil est partagé en trois domaines de texture. Il s’agit d’une texture de fibre
(-3 0 1). La distinction de cette texture est rendue complexe par la forme cylindrique du fil et

par les variations du volume diffractant au cours de la mesure.
Selon I’endroit o la mesure est effectuée dans le fil, les variations de texture le long
du diameétre provoquent une superposition d’informations dans la figure de pdles obtenue. Ces

informations proviennent de différents domaines.

Le probléme de la détermination de 1’évolution de la texture le long du diametre du fil

est compliqué par la présence d’une texture hétérogene.

Les F.D.P. de la phase martensitique des fils déformés, a I’état brut et apres recuit

montrent deux textures de fibre différentes.
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I'alliage TiNi 50-50

IV. ANALYSE QUANTITATIVE DE LA TEXTURE DE I’ALLIAGE TiNi 50-50

1V-1. Introduction

Plusieurs méthodes d’analyse quantitative de la texture ont été proposées ces dernieres
années, principalement par Bunge (1976), Roe(1965), Williams (1968), Ruer (1976), Vadon
(1981) et Matthies (1984).

Les méthodes de Bunge et Roe consistent & calculer Ja distribution des orientations des
cristallites sous la forme d’un développement limité sur la base des fonctions harmoniques

sphériques généralisées a trois variables

La méthode de Williams, connue sous le nom de méthode biaxiale, consiste a calculer la
fonction de distribution des orientations sous la forme d’un ensemble de 1296 valeurs

discrétes de cette fonction a I’aide d’un procédé de calcul itératif.

La méthode de Ruer est de méme type que celle de Williams . Sa formulation est
rigoureuse , elle remplace les mesures ponctuelles par des classes d’orientation , bien que son
champ d’applications soit limité a la texture des matériaux de réseau cubique m3m a 'aide

d’une seule figure de pdles incomplete choisie parmi les figures (111), (110), (100).

La méthode de Vadon , est la suite du travail de Ruer. Son but est la généralisation de la
méthode vectorielle & des matériaux appartenant a n’importe quelle classe de symétrie
cristalline et d’optimiser les procédures de calcul. Le programme réalisé est trés général. Il
s’applique :

o an’importe quelle figure {hkl}

o A n’importe quelle partition de I’espace des orientations ou de I’espace des pdles.

La méthode vectorielle calcule d’abord la texture axiale.

Pour décrire la texture de la fagon la plus compléte possible, nous avons utilisé la
méthode développée par Vadon [VAD 81]. On peut alors, si le nombre de figures mesurées
est suffisant :

¢ éliminer certaines figures, ce qui a I’avantage d’obtenir trés rapidement, maintenant,

un indice de qualité de I’analyse. Cette analyse axiale mal mesurée permet, d’autre part,



Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de 'alliage TiNi 50-50

1V-2-2-1. Découpage du domaine

Le nombre de cases de I’espace des orientations N, ¢’est a dire la dimension du vecteur
(Y), doit avoir une valeur inférieure & P, nombre de cases de pdles utilisées pour le traitement.
Cette valeur N doit étre un multiple du nombre de cases du découpage du triangle
monoclinique en cases d’aire égale. L analyse va s’effectuer avec trois figures de pdles
incomplétes. Sachant qu’une figure de pdles compléte, mesurée avec un découpage 2.5 x 5,
correspond 4 36 x 72=2596 cases de pdles, pour trois figures il y aura 7776 cases de pdles.
Avec trois figures de poles incompletes, nous aurons environ 5700 a 5800 cases de pdles.

Nous avons choisi les découpages suivants :

¢ chacun des triangles sphériques T1 et T2 est découpé en 120 cases(lt) d’aire égale,
ce qui fait 240 cases sur I’ensemble (T1 +T2) du domaine d’axes de fibre.

e chaque prisme droit, ayant pour base une case d’axe de fibre et une hauteur égale a
27, est divisé en 18 tranches de 20 degrés.

Le domaine des orientations est donc divisé en 4320 classes d’équivalence égale.

-3601

Figure IV-1 . a) Schéma du volume figuratif des orientations en classe 2/m

b) Numérotation des cases d’orientation
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi 50-50

IV-2-3. Domaine des axes de fibre

1l couvre une demi hémisphere, soit 12 triangles unitaires cubiques m3m ou 6 triangles
unitaires hexagonaux 6/mmm. Nous avons choisi le découpage de type hexagonal donnant

120 cases d’axes de fibre (figure IV-2).

Partage du T.U. monoclinique 2/m

en 120 cases d'aire egale

Figure IV-2 . Découpage en cases d’aire égale et numérotation des cases d’axe de fibre du

domaine des axes de fibre en classe 2/m

IV-2-3-1. Numérotation des orientations

Elle se fait de la méme maniére que celle utilisée en classe hexagonale 6/mmm.
Chaque case d’axe de fibre est numérotée par \ croissant sur une couronne, puis lorsqu'une
couronne est pleine, on passe a la suivante. Cette numérotation par couronne permet
d’attribuer des numéros voisins aux axes de fibre centraux.

Les orientations sont numérotées & partir des axes de fibre par numéro croissant. Le
prisme supérieur de base T1 et de hauteur 27, contient 120 prismes de méme hauteur et a pour
base une case d’axe de fibre. Les 18 premiéres orientations appartiennent au prisme de base
p=1 et seront donc numérotées de 1 a 18. Les 18 suivantes seront les oricntations symétriques
par rapport au plan transverse, c’est a dire appartenant d la méme case H=1 mais
correspondant & une rotation autour de Paxe de fibre dans le sens opposé au sens

trigonometrique. Elles sont numérotées de 19 & 306, et appartiennent au prisme inférieur



Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de l'alliage TiNi 50-50

( figure IV-1 ), puis on passe & u=2. Toute la suite du traitement est maintenant classique.
Nous avons utilisé les logiciels de la derniere version de la Méthode Vectorielle

de A. VADON.

IV-3. Application de la Méthode Vectorielle d'analyse quantitative de la texture aux fils

de I'alliage équiatomique TiNi

L'analyse est faite sur des fils:

1) & I'état brut de diametres 1.34 et 1.41mm qui sont dans une phase totalement
martensitique (Mg)

2) aprés traitement thermique, ou on a les trois phases :

o la phase martensitique (Mr)

e la phase austénitique (A)

o laphase R,
pour des diametres de 1.13, 1.25, 1.34 et 1.4Imm.

En méthode vectorielle, I'analyse commence par une analyse axiale. Cette analyée
permet de calculer la densité d'axes de fibre sur le découpage de I'ensemble des triangles
unitaires constituant le domaine des axes de fibre. Le traitement consiste a effectuer
I'inversion

(X)*: [Oku]*<Y*)
avec (X)* = vecteur de la figure de pdles axiale
[Gk“]*z matrice axiale a k ligne (nombre de couronne sur la figure de poles
directe et 1L colonne (nombre de cases sur le domaine d'axes de fibre)

(Y*) = vecteur texture axiale donnant le poids des axes de fibre dans les cases
d'axes de fibre ou encore la fraction volumique de I'échantillon ayant pour axes de fibre un axe
de la classe considérée.

L'initérét de cette analyse axiale est double :

1) elle permet de tester facilement la qualité des figures de pdles expérimentales,
qui doivent é&tre en bon accord avec les figures de pdles recalculées.

2) elle permet de commencer l'analyse ordinaire avec un vecteur texture dont
chaque composante a pour valeur la valeur de la composante d'axes de fibre a laguelle elle

appartient.
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I'alliage TiNi 50-50

1V-4. Présentations des résultats de la méthode vectorielle

Les analyses seront présentées dans I’ordre suivant :
1) analyses de la phase martensitique a I’état brut
2) analyses de la phase martensitique apres recuit
3) analyses de la phase austénitique apres recuit.

Pour la phase martensitique a I’état brut chaque analyée commence par la présentation
des figures de pdles axiales expérimentales, recalculées et résiduelles sur la méme page, ainsi
que les figures de poles ordinaires. Les résultats de ces analyses sont représentés par :

e le tracé du spectre du vecteur texture axiale

e le tracé de I'ODF axiale

e le tracé de I’ODF ordinaire (en coupe selon le paramétre {) (seulement pou le fil
déformé a 10%)

o histogramme (a) qui représente I’évolution des fractions volumiques axiales en
fonction du numéro de I’axe de fibre)

s histogramme (b) qui représente la différence de deux VTA.

Pour la phase martensitique et austénitique apres recuit, les résultats des analyses sont

représentés par les mémes trac€s, avec en moins celui de ’ODF ordinaire.
IV-5. Texture de la phase martensitique des échantillons a I’état brut
1V-5-1. Texture de la martensite du fil déformé a 10%

Les analyses quantitatives de la texture du fil déformé a 10% ont €t€ effectuées sur des
figures de poles mesurées en surface et en zone intermédiaire du fil totalement martensitique.
Certains pics de diffraction de cette phase sont trés voisins les uns des autres, et il est
impossible de les séparer . On a utilisé pour ces analyses une FP simple (11-1) et deux FP
multiples, I'une {(110)+(002)} notée (2 pics de gauche (2PG)), I'autre {(O20)+[(111)+(012)]}
notée (3 pics de droite (3PD)). Pour comparer la variation de la texture entre ces deux zones,
nous présentons les FP expérimentales, recalculées et résiduelles apres les analyses axiales

ainsi que les fonctions de distribution et les vecteurs texture correspondants.
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Chapitre 1V. Analyse quantitative de la texture de I'alliage TiNi 50-50
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Planche IV-2 . Analyse axiale des FP en zone intermédiaire du fil déformé a 10%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi 50-50

ANALYSE ORDINAIRE (-1-11)

SURFACE ZONE INTERMEDIAIRE

T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

TINI50-50 TiNi 50-50
(11-1)

(11-1)

F.D.P. Mesurées

TINI50-50
(11-1)

TiNi 50-50

F.D.P. Recalculées

TINI50-50 TiNi 50-50
(11-1) (11-1)

F.D.P. Résiduelles

Planche 1V-3. Analyse ordinaire des FP (11-1) dans les deux zones du fil déformé a 10%
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Chapitre 1V. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi 50-50

ANALYSE ORDINAIRE (2PG)

SURFACE ZONE INTERMEDIAIRE

T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

TINI50-50 TiNi 50-50

(2PG)

F.D.P. Mesurées

TINI50-50
(2PG)

TiNi 50-50

IF.D.P. Recalculées

TiNi 50-50

TINIS0-50
(2PG)

F.D.P. Résiduelles

Planche IV-4. Analyse ordinaire des FP (2PG) dans les deux zones du fil déformé a 10%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi 50-50

ANALYSE ORDINAIRE (3PD)

SURFACE ZONE INTERMEDIAIRE

T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

TINISO0-50 TiNi 50-50

F.D.P. Mesurées

TINi 50-50
(3PD)

TINIS0-50

F.D.P. Recalculées

TINI50-50 TiNi 50-50

F.D.P. Résiduelle

Planche IV-5. Analyse ordinaire des FP (3PD) dans les deux zones du fil déformé a 10%
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Chapitre 1V. Analyse quantitative de la texture de ['alliage TiNi 50-50

Commentaire sur les analyses axiales

Sur les courbes d’analyses axiales (planches IV-1, IV-3), on remarque que les figures
de poles (11-1) et (3PD) des deux zones du fil sont bien reproduites. Par contre la figure de
poles (2PG) (planche IV-2) est moins bonne, ce qui est dii & la faible intensité de ces pics
(figure III-10 du chapitre II ) . En général on peut dire que la reproduction est bonne avec un

résidu de 3.60 en surface et 4.10 dans la zone intermédiaire.

Commentaire sur les analyses directes

La comparaison entre les FP mesurées et les FP recalculées (11-1) et (3PD) dans les
deux zones du fil montre une bonne concordance. Puisque les lignes de niveau ont la méme
allure, les taches de diffraction sont correctement placées et les FP résiduelles ont des
intensités faibles (planches IV-3, IV-5).  Par contre, la concordance est bien moins bonne
entre les FP (2PG) mesurées et recalculées (planche IV-4), car les taches de diffraction sont
éparpillées et mal localisées avec des FP résiduelles plus fortes en surface et en zone

intermédiaire.

Indice de texture (Ti)

Une fois normalisées toutes les FDP peuvent étre comparées soit visuellement, soit par
le calcul (différence de deux figures par exemple). Cette comparaison est nécessaire pour
comprendre les variations de texture entre deux échantillons. Cependant elle n’est pas
suffisante. Pour suivre 1’évolution de la texture, nous pouvons:

e utiliser un test rapide et global tel que I'indice de texture (valeur efficace des
composantes de texture)

e comparer ’ensemble des composantes, ce qui est long et inutile pour les
composantes faibles

e comparer les composantes fortes, c’est a dire les composantes supérieures a un
seuil variable que I’on peut fixer soi méme.

Le programme ** Recherche des Composantes Fortes’” de A. VADON [VAD 81] fait

tous ces calculs.
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNI 50-50

Nous avons vu que la texture est toujours une fibre, plus au moins marquée. L’indice
de texture doit pouvoir décrire I’acuité de cette texture de fibre, sans pour autant pouvoir la
caractériser. On remarque que la texture est moins prononcée en zone intermédiaire du fil

(Ti=1.47) qu’en surface (Ti = 1.52).

Cet indice de texture traduit relativement bien 1’aspect visuel des FDP.

SPECTRE DU VECTEUR TEXTURE 23

11 =1 xt=28
t

Le 2/12/1997

LETAM

Figure 1V-3. VT et FDO axiaux de la martensite en surface de I'échantillon déformé a 10%

SPECTRE DU VECTEUR TEXTURE 24

O0F ket -

fuatns 7 s 12
Yo« @tenzn

intensites

Le 3/12/1997

LETAM

Figure IV-4. VT et FDO axiaux de la martensite en zone intermédiaire de I'échantillon déformé a 10%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de l'alliage TiNi 50-50
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Figure IV-5. Coupes selon { du vecteur texture en surface du fil déformé a 10%
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Figure IV-6. Coupes selon € du vecteur texture en zone intermédiaire du fil déformé a 10%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I'alliage TiNi 50-50

Discussion des résultats

L’analyse des deux FDO ainsi que des vecteurs texture du fil brut déformé a 10% montre
que la texture de la martensite en zone intermédiaire est plus pointue que celle de la martensite en
surface (figures IV-3, IV-4), bien qu’il y ait 46 composantes nulles sur le vecteur texture VTA23
(en surface) et 27 sur le vecteur VTA24 (en zone intermédiaire). Les coupes selon ¢ (figures IV-5
et IV-6) présentent une répartition de ces composantes qui semblent aléatoire. L’histogramme de
la figure IV-7 montre I’évolution des fractions volumiques axiales de la martensite entre la surface
et la zone intermédiaire. On remarque sur 1’histogramme que les composantes fortes en surface
ont tendance & diminuer en zone intermédiaire (figure IV-8).

Si nous ne tenons pas compte des 71 composantes inférieures ou €gales a 1, c’est a dire
inférieures au fond continu isotrope, il reste 49 composantes supérieures a 1. Parmi celles ci

e 18 composantes diminuent

e 8§ composantes ne changent pas

e 23 composantes augmentent.

Ceci est montré sur I’histogramme (b) de la figure IV-8, histogramme de la différence des
deux VTA (24-23). On peut remarquer sur cet histogramme que les composantes qui diminuent,
correspondent 2 des orientations bien groupées (tableau IV-1). Cette remarque va se confirmer

lorsque le taux de déformation va augmenter.

Tableau IV-1. Groupes d’orientations qui diminuent fortement pour le fil @ TD=10%

h k 1|

'N° d’orientation

1 -5 -2 56 [0 -30 -1
2 -2 -3 34 (-1 -121 12
3 -1 -6 42 [-1 -48 -7
10 1 -5 15 (-1 -11 -4
28 -1 -2 3 1 -11 6
48 1 -3 3 |-1 -2 -2
61 2 -6 5 1 4 -5
62 -2 -11 7 1-12 -19
63 -1 -17 10 -1 -6 -10
64 1 -17 10 |2 -5 -7
92 S -5 2 |-5-7T 4
107 -1 -7 1 3 -5 -33
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Chapitre 1V. Analyse quantitative de la texture de 'alliage TiNi 50-50

Fraciions velumiques (%) du volume total
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Figure IV-7. Evolution des fractions volumiques axiales de la martensite du fil déformé

& 10% (a)

Fractlons volumlques {%) du volume total
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Numéro de I'axe de fibre

Figure 1V-8. Différence des deux VIA (24-23) (b)

VI-5-2. Texture de la martensite du fil déformé a 20%

L’échantillon du fil déformé a 20 % se trouve dans une phase totalement

martensitique. L’analyse de la texture est effectuée dans les mémes conditions que celle du fil

déformé a 10%. Nous allons étudier la variation de la texture entre les trois zones du fil

(surface, zone intermédiaire et cceur du fil). La présentation des résultats est différente de la

précédente : les figures expérimentales, recalculées et résiduelles d’un méme plan

trois analyses) sont présentées sur la méme planche (planches IV-6, IV-7, IV-8)

(pour les
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi
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Planche IV-6. Analyse axiale des FP (11-1) dans les trois zones du fil déformé a 20%
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Planche IV-7. Analyse axiale des FP (2PG) dans les trois zones du fil déformé a 20%
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Chapitre 1V. Analyse quantitative de la texture de 'alliage TiNi 50-50
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Planche IV-8. Analyse axiale des FP (3PD) dans les trois zones du fil déformé a 20%
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Chapitre 1V. Analyse quantitative de la texture de ['alliage TiNi 50-50

ANALYSE ORDINAIRE (-1-11)

SURFACE ZONE INTERMEDIAIRE AU CEUR
T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

TiNi 50-50

F.D.P. Recalculées

TiNi 50-50

F.D.P. Résiduelles

Planche IV-9. Analyse ordinaire des FP (11-1) dans les trois zones du fil déformé a 20%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi 50-50

ANALYSE ORDINAIRE (2PG)

SURFACE ZONE INTERMEDIAIRE AU CEUR
T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

TiNi 50-50

esurées

F.D.P. Recalculées

TiNi 50-50
(2PG)

F.D.P. Résiduelles

Planche IV-10. Analyse ordinaire des FP (2PG) dans les trois zones du fil déformé a 20%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi 50-50

ANALYSE ORDINAIRE (3PD)

SURFACE ZONE INTERMEDIAIRE AU CEUR

T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

TiNi 50-50
(3PD)

F.D.P. Mesurées

TiNi 50-50

E.D.P. Recalculées

TiNi 50-50
(3PD)

F.D.P. Résiduelles

Planche IV-11. Analyse ordinaire des FP (3PD) dans les trois zones du fil déformé a 20%
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Chapitre IV. Analyse quaniitative de la texture de alliage TiNi 50-50

Commentaire sur les analyses axiales et ordinaires

Pour les analyses axiales, on remarque que les FPA (11-1) et (3PD) dans les trois
zones du fil sont bien reproduites (planches IV-6, IV-8) avec un résidu faible qui varie de 3.10
2 6.10 . Par contre les FPA (2PG) sont moins bien reproduites (planche IV-7) a cause de la
faible intensité de ces pics sur le diffractogramme (méme remarque que pour le taux de
déformation de 10%). On remarque que le résidu global le plus faible pour les différentes FPA
correspondent aux trois zones du fil est celui des FPA au ceeur du fil qui est de 3.10.

Pour les analyses ordinaires, la comparaison entre les FP mesurées et les FP
recalculées montre :

« une bonne concordance pour les FP (11-1) et (3PD) car les taches sont
correctement placées et les lignes de niveau ont la méme allure. Les FP résiduelles sont faibles
(planches IV-9, IV-11).

e unc concordance beaucoup moins bonne pour les FP (2PG) car les lignes de
niveau n’ont pas la méme allure (planche IV-10).

L’aspect visuel des FDP se traduit par I’indice de texture (tableau IV-2). On remarque
qu’il y a une évolution de cet indice entre le cceur et la surface du fil déformé a 20%

(figure IV-9).

Tableau 1V-2. Indice de texture des trois zones duﬁ'l déformé a 10 et 20%
Zone de mesure Ti (10%) Ti (20%)

surface

zone intermédiaire 1.47 1.39

coeur 1.40

16
1.55 4 Fo— Fil déformé a 20%

15 ¢
1.45 +
1.4 +
1.35

+

Indice de texture (Ti)

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2 1.4
Diameétre (d/D)

Figure IV-9 . Indice de texture en fonction du diamétre pour le fil déformé a 20%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I'alliage TiNi 50-50
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Figure IV-10. VT et FDO axiaux de la martensite en surface du fil déformé a 20%
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Figure IV-11. VT et FDO axiaux de la martensite en zone intermédiaire du fil déformé a 20%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture dg Ualliage TiNi 50-50

AU CEUR
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Figure IV-12. VT et FDO axiaux de la martensite au cceur du fil déformé a 20%

Discussion des résultats

L’analyse des FDO et des vecteurs texture entre les trois zones du fil déformé a 20%
montre que la texture de la martensite en surface du fil a I’état brut est un peu plus pointue que
celle de la martensite en zone intermédiaire et au ceeur du fil. L’histogramme de la figure IV-
13 montre 1’évolution des fractions volumiques des composantes des vecteurs texture axiaux
dans les trois zones du fil.

En général ce sont les composantes les plus fortes en surface que I’on ne retrouve pas
en zone intermédiaire (figure IV-14). On peut remarquer également une tendance a
I’uniformisation en allant de la surface au cceur (figure IV-16). Entre la zone intermédiaire et
le cceur, il y a peu de différences (figure IV-15).

Si nous regardons les histogrammes des différences VTA (25-22), c’est a dire texture
axiale en zone intermédiaire moins la texture axiale en surface, nous voyons que les
composantes qui disparaissent (de la surface vers le cceur) sont presque les mémes que

précédemment.
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de ’alliage TiNi 50-50

Tableau 1V-3. Groupes d’orientations qui diminuent fortement pour le fil a TD=20%

N° d’orientation h k 1 u v w
1 -5 -2 56 |0 -30 -1
2 2 -3 34 -1 -121 12
3 -1 -6 42 |-1 -48 -7
8 2 <16 5 i -233 -57
9 -1 -5 16 |[-1 -28 -10
10 1 -5 15 |[-1 -11 -4
16 -1 -2 5§ 1 -31 -13
20 2 -7 14 -1 -6 -3
28 -1 -2 3 1 -11 6
32 2 -7 9 (-2 -7 -5
48 1 -3 3 -1 -2 -2
49 1 2 2 {2 4 3
64 1 -17 10 |-2 -5 -7
65 1 -5 3 2 3 -5
66 1 3 2 |3 -4 -5
67 3 -6 4 -2 -3 -3
83 -1 -8 3 1 -11 29
84 -1 24 8 |-1 -6 -10
85 1 24 8 |-3 4 -11
86 2 -16 5 |2 -2 -5
87 2 9 314 -3 -7
106 3 -13 2 |5 -4 -18
107 -1 -7 1 3 -5 -33

Nous retrouvons le méme phénomeéne en comparant VITA 25 et 26 sur I’histogramme

de la figure IV-15 c’est-a-dire en passant de la zone intermédiaire au coeur.

Il en va de méme pour les composantes qui apparaissent : ce sont toujours les mémes.

On peut donc dire que certaines composantes, toujours les mémes, disparaissent de la surface

vers le cceur au profit des mémes composantes qui apparaissent (tableau IV-3). Le phénomene

est le méme que celui observé avec 10% de déformation, ce qui tend a prouver que le tréfilage

de cet échantillon correspond 2 un réarrangement bien précis.
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Chapitre 1V. Analyse quantitative de la texture de [’alliage TiNi 50-50

Fractlons volumlques (%) du volume total
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Figure IV-13. Evolution des fractions volumiques axiales de la martensite entre les trois zones du fil déformé a 20% (a)
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Figure IV-15. Différence des deux VIA (26-25) (c)
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Figure IV-16. Différence des deux VTA (26-22) (d)
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de l’alliage TiNi 50-50

1V-6. Texture aprés recuit de la phase martensitique

Les textures de recuit sont en général des textures relativement proches de celles du
matériau avant recuit. Partant d’un matériau déformé, a texture isotrope, le recuit conserve
I’isotropie de la texture, & condition de ne pas avoir d’effets de surface (énergie superficielle
trés anisotropie par exemple). Le recuit est, comme le changement de phase, un
transformateur de textures, et non un créateur comme la solidification, la déformation ou le
traitement thermomécanique. Cependant il y a des exceptions. On peut distinguer plusieurs
stades dans 1’évolution de la texture de recuit du fil déformé. Notre travail consiste a vérifier
cette évolution de la texture de la phase martensitique, sur des fils déformés a 20, 30 et 40%
recuits sous atmosphére d’azote pendant 1 heure a des températures de 570 et 600°C. Pour

cela, on utilise la méthode vectorielle.

a) fil recuit a 570°C et 600°C (déformé a 20%)

'SPECTRE DU VECTEUR TEXTURE 27

Lozt T
Da TN

| 8z3 i
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136 72 126 36 0 2

0kl s

e MR 1N Lo
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LETAM i Le 3/12/1997
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Figure IV-17 . VT et FDO axiaux de la martensite aprés recuit & 570°C du fil déformé a 20%
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Chapitre 1V. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi 50-50

SPECTRE DU VECTEUR TEXTURE 29
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Figure IV-18. VT et FDO axiaux de la martensite aprés recuit a 600°C du fil déformé a 20%

Discussion des résultats

Les histogrammes de la figure IV-19 montrent peu de variations de la texture.
I histogramme de la différence (figure IV-20) montre que peu de composantes varient de plus
de 0.5. Les orientations les plus fortes sont représentées sur le tableau IV-4. la texture
n’évolue pratiquement pas : les indices de texture restent pratiquement constants, 1.10 pour

une température de recuit de 570°C, 1.15 pour 600°C.

Tableau IV-4. Groupes d’orientations qui diminuent pour le fil a TD=20%

N° d’orientation h k1 u v w

18 -1 -13 24]-1 -15 -8

31 1 -12 16|-1 -5 -4

44 -1 -6 5|1 -158 -163
45 -1 -19 18)-1 -8 -8

47 1 6 5|-2 -5 -5

65 1 -5 3]-2 -3 -5

86 2 -16 5|2 -2 -5
108 -1 25 3 | -1 -212 -104
117 3 -2 013 -4 -2
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de [’alliage TiNi 50-50

Fractions volumiques {%) du volume total
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Figure IV-19. Evolution des fractions volumiques axiales de la martensite apres recuit

a 570 et 600°C du fil déformé a 20% (a)
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Figure IV-20. Différence des deux VTA (29-27) (b)
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de ’alliage TiNi 50-50

b) fil recuit a 570°C et 600°C (déformé a 30%)
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Figure IV-21 . VT et FDO axiaux de la martensite apres recuit a 570°C du fil déformé a 30%
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Figure IV-22 . VT et FDO axiaux de la martensite aprés recuit a 600°C du fil déformé a 30%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de alliage TiNi 50-50

MVTA 45_ Martensite apras recuit & 570°C (fil déformé 4 30%)
DVTA 46_ Martensite aprés recuit 4 600°C (fil déformé 4 30%)

. M lﬂll nnﬂﬂlﬂhlh | Mﬂm h“t IM i “M”hl

mmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmmm
~ T 222 R8RSR 8392520388888 NRERERSR8585885858888-2vr2

. |

Fractlons volumiques (%) du volume total

Numéro de l'axe de fibre

Figure IV-23. Evolution des fractions volumiques axiales de la martensite apres recuit

a4 570 et 600°C du fil déformé & 30% (a)

[ EIVTA (46-45)_ Martensite aprés recult (fi déformé 4 30%) ’

Fractions volumiques (%) du volume total

Numéro de I'axe de tibre

Figure 1V-24. Différence des deux VIA (46-45) (b)

Discussion des résultats

L’histogramme (a) de la figure IV-23 et les vecteurs texture (figure IV-25, IV-27) eux-
mémes montrent que la texture est plus pointue a 600°C. Ceci est attribué au phénomene de
recristallisation.

On remarque sur I’histogramme (b) de la figure IV-24 que le groupe d’orientations qui
diminue pour un TD=30% entre les deux températures de recuit 570 et 600°C, est voisin de

celui obtenu 4 20%.
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de ’alliage TiNi 50-50

Tableau IV-5. Groupes d’orientations qui diminuent fortement pour le fil ¢ TD=30%

N° orientation h k 1 u v w
20 2 -7 14 -1 -6 -3
30 -1 -12 16 -1 -12 9
31 1 -12 161 -1 -5 -4
32 2 -7 9| 2 -7 -5
43 -1 3 -3 1 8 -8
44 -1 -6 5|1 -158 -163
46 -1 -19 18 -1 -8 -8
47 1 6 5 2 -5 -5
48 1 -3 3 -1 2 2
61 2 -6 5 1 4 -5
62 -2 -11 7 1 -12 -19
64 1 -17 10f -2 -7 -5
65 -1 -5 3| -2 -3 -5
82 -3 -13 512 -5 11
83 -1 -8 3711 -11 29
84 -1 24 8 1{-1 -6 -10
85 1 24 8 |3 -4 -11
86 2 -16 542 -2 -5
107 -1 -7 01 3 -5 -33
108 -1 25 3 -1 -212 -104
109 2 49 5} -5 -2 -17

¢) fil recuit a 570°C et 600°C (déformé a 40%)

SPECTRE DU VECTEUR TEXTURE 33

328 TINi50-50 -t K= 10223
s E4-50 21 28

LETAM

Inlensites

Le 11/

12/1997

(e

Mk N e 15

Tre s wYama 1w

o 8

Figure IV-25 . VT et FDO axiaux de la martensite apres recuit a 570°C du fil déformé a 40%

122




Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi 50-50

SPECTRE DU VECTEUR TEXTURE 28

mmmmmm

LETAM Le 3/12/1997

Figure IV-26 . VT et FDO axiaux de la martensite aprés recuit a 600°C du fil déformé a 40%

Discussion des résultats

On retrouve, pratiquement, le méme phénomene que précédemment a un taux de
déformation de 40%. Les textures sont voisines de celles obtenues a un taux de 20%. On retrouve
les mémes composantes avec un histogramme (a) de la figure IV-27, approximativement le méme
pour les deux VTA a 570 et 600°C avec des indices de textures successifs de 1.09 et 1.17. Les

orientations qui diminuent fortement entre ces deux températures sont représentées sur le tableau

1V-6.

Tableau IV-6. Groupes d’orientations qui diminuent fortement pour le fil a TD=40%

N° d’orientation h k 1l u v w

12 3 -1 11}-1 -24 -2
23 5 -3 13 [-3 -27 -5
30 -1 -12 161-1 -12 -9
43 -1 -3 311 8 -8
48 1 -3 3}-1 -2 -2
62 -2 -11 711 -12 -19
73 -13 -1 911 -19 -1
74 - -7 -2 511 -6 -1
81 3 -9 413 -5 9
82 3 -13 512 -5 -11
83 -1 -8 3|1 -11 -29
89 3 6 21}-5 -4 -6
92 5 -5 215 -7 -4
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Chapitre 1V. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi 50-50

a5 . — : 2
M VT33_Martensite apras recuit & 570°C (lit déformé a 40%)
[DVT28_Martansile aprés recuit 3 600°C (fil déformé a 40%)
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Figure IV-27. Evolution des fractions volumiques axiales de la martensite apres recuit

& 570 et 600°C du fil déformé a 40%  (a)

CIVTA (28-33) fit déformé a 40% (Martensite aprés recuit) |
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Figure IV-28. Différence des deux VIA (28-33) (b)
Indice de texture (Ti)
L’indice de texture des analyses ordinaires des échantillons en phase martensitique

semble relié au taux de déformation du fil. On remarque, plus le TD est important, plus Ti est

élevé en surface du fil recuit a 570 et 600°C (figure IV-29).

—&— Martensite aprés recuit a 570°C
~-— Martensite apres recuit a 600°C

35
34
2.5 -+

1.5 +
0.5
0 t 1 t i

0 10 20 30 40

Taux de déformation (%)

Indice de texture

Figure IV-29. Evolution de Ti en fonction du taux de déformation et des températures de recuit
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi 50-50

IV-7. Texture de la phase austénitique
Pour I’analyse quantitative de la texture de la phase austénitique, nous avons utilisé
des figures de pdles simples (200) et (211) des fils déformés a 30 et 40% qui sont recuits a

450 et 510°C. Nous présentons les résultats de cette phase sous forme de tracés.

a) fil déformé a 30% Fil recuit a 450°C

ANALYSE AXIALE 41 fp 211 ANALYSE AXIALE 41 fp 200

1341 TN(50-50 200 Z5MAAD? 163045 M 951 TINI50-50 200 ISMARST 163041 M
Fil decape ol recut & 4504C/1h de chameire 1.20/1,25 mvn-corr ol dif Fil deaaps ot rwoun & 450XC/Th de diarmaire 1 20/1.2§mm-carr wol det
Pasitian de Bregg -Erat susinitiqua 40KV 176mA Poation de Bragg -€1al avainitque 40KV 176mA
Omegae 0.00 Lothem 77.44 Hcihen $1.84 Lbkgm 70.84/ 72.00 Ablge 86.81/ 90.04 Omega= 0.00 Lothem 77.44 Hdthes 1,84 Lbkg= 70.94/ 73.80 Rbige 86,81/ B0.04
GAID 1--8TOP1{-STEP 1--9T0P TOP2-S'
0 21 470 73640 .00 7000 250 .00360.00360.00 50 0 20 470 79640 00 70.00 2.50 .00 360.00380.00 SO
~NCOL ~NCOU-NCAS-NDATA~~AX—WCOL~HCOL-WDE T-HDE I-TRANS--PE-BG-BC-ST-NA-AC-AS--
26 1 28 FeAM 150 (.5019.0913.97 00 00 VY101 28 1 28 FeAM 1.50 15019121287 00 0011101
5 = IE Exp. Noi 00

intensias

LETAM
LETAM

P k b T Couronnes T : Couroanes
Lo & . 3 3 g [ s 5 3 Ej S 5 &
lteration = 21  Hesidu= 4.70  Le 231121199 fteration = 21  Hesidu= 4.70  Le 23121997

Fil recuit a 510°C

ANALYSE AXIALE 40 fp 200 ANALYSE AXIALE 40 fp 211

1298 TV 5050 20t 12.DECHT 16527 M

1€ decape de diemelre [ 20/1,25mm recud §102C-corr vl dt

40KV 176mA austnte

Omogas 0.00 Ldthew100.52 Hothem 10634 LbZge B5 94/ 5240 Pbige1 13.62/120.64

(-8TOR1-STEP TOP2-9 TEPZ—-SPEED

029 7.60 103.900 .00 70.00 2.50 .0036000360.00 .70

~NCOU-NCAS-NOATA-~RX -~WCOL -HCOL-WDE T-HDE T-TRANS--PE B-BC-ST-NR-AC-AS—-
k) oM o011101

1074 T 200 12.06C-97 16:527 M

i decape de dhamatrs 1.201.25mm recul §103C-oort vol dff

40KV 176mA susints

Ornagas 0.00 Ldthee100.52 Hdfhen106,04 Lbkgm 85942 5240 Ribkga!13.62/120.64
1--8TOP 1.

© 29 7.60 103500 00 7000 250 .00360.00380.00 .70
—NGOU-NCAS NDATA-—-RX —WCOL-HCOL-WOE T-HDE T- TRANS. -PE-8G-8C-ST-NR-AC RS-
28 1 38 FaAM 1.80 15076291719 00 0011101
PAExp. Notmae  mina 00

s mins o
min

Intanaes

Intensites
"wm|

3 2
[ =
Y . Y
a — H = i : Courmnnes p : LT A . = Couronnes
- H o= 1 B nad H Fa— 5 5 o
iteration = 29 Hesidu = 7.§O Le 23/12/1997 fteration = 29 Hesidu= 7.0 Lez3naioef

Planche I1V-12. Analyse axiale des FP (200) et (211) du fil déformé a 30%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de 'alliage TiNi 50-50

Analyse ordinaire des FP du fil recuit a 450°C (déformé a 30%) (a)

TINI 50-50 TiNI 50-50

TINI 50-50 TINI 50-50

{211)

TINI 50-50

F.D.P. Mesurées F.D.P. Recalculées F.D.P. Résiduelles

Analyse ordinaire des FP du fil recuit & 510°C (déformé a 30%) (b)

TiNI
(200)

TIiNI 50-50
(211)

TiNI 50-50

(211)

F.D.P. Mesurées F.D.P. Recalculées F.D.P. Résiduelles

Planche IV-13. Analyse ordinaire des FP (200) et (211) du fil déformé a 30%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi 50-50

b) fil déformé a 40%

ANALYSE AXIALE 38 fp 200

M5 TINISG-S0 200 11:0EC-97 14B428 W

94 rocuit 4S0XC/1h de dismecn 1.1171,VImem-core vob dff

lat austentugue 0KV 176ma

Ormegas 0.00 Lfthe=100.06 Hdthe=105.24 Lbig=86.12/ 92.01 Abkgm|15.10/121.94

0 24 410 103410 00 70.00 250 .00360.00360.00 .70

20 1 28 FeAM 1.50 1.50260817.12 .00 00 1110 1
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ANALYSE AXIALE 39 fp 200
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otat aiatervique 40KV 176mA

Ormwga= 0.00 Lithe=100.73 Hdthen106.15 Lbkgw 86.12/ 92.01 Rbige 15.10/121.94
1.-3T0P1-9TEP: T

© 21 440 102480 00 7000 250 00380.003A0.00 .70
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=
<
-
w
)
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Fil recuit 42 450°C

ANALYSE AXIALE 38 fp 211

1304 T 210 11.0EC-$7 14:54:28 M
" Th de dhamire 1,117, 13mem-oone vol anf
20KV 176mA
Mha100.35 HoihanT06, 34 Lbkgs 56,12/ 2,01 Abkga? 1510472184
TART1--9TOP1-STER:
0 24 410 100410 .00 7000 250 .00360.00360.00 .70
-NCou T-HDE" 7. A
20 1 20 FeAM 150 1.502605 (7.1 00 001110
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Fil recuit a 510°C

ANALYSE AXIALE 39 fp 211
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Planche IV-14. Analyse axiale des FP (200) et (211) du fil déformé a 40%
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Chapitre 1V. Analyse quantitative de la texture de l’alliage TiNi 50-50

Analyse ordinaire des FP du fil recuit a 450°C (déformé i 40%) (a)

TIN¢ 50-50

TINI 50-50
(200)

TINI 50-50
(200)

F.D.P. Mesurées

F.D.P. Recalculées

F.D.P. Résiduelles

Analyse ordinaire des FP du fil recuit a 510°C (déformé a 40%) (b)

TINI 50-50

TINt 50-50

F.D.P. Mesurées

F.D.P. Recalculées

F.D.P. Résiduelles

Planche 1V-15. Analyse ordinaire des FP (200) et (211) du fil déformé a 40%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I’alliage TiNi 50-50

a) Commentaire des analyses axiales

Les figures de pdles sont tracées a la méme échelle en intensité (échelle déduite de la
plus grande des deux intensités). On remarque que tous les FPA sont correctement reproduites
pour les deux taux de déformation 30 et 40%.

Les FPA expérimentales se superposent bien aux FPA recalculées, les FPA résiduelles

sont trés faibles (planches IV-12, IV-14).
b) Commentaire des analyses ordinaires

On remarque qu’il y a une bonne concordance entre les FP expérimentales (200) et les
FP recalculées pour les deux taux de déformation (planches IV-13, IV-15) :

e les taches sont correctement placées

e les lignes de niveau ont méme allure

e les FP résiduelles sont faibles.

Par contre cette concordance est moins bonne entre les FP (211).
Discussion des résultats

Les textures de fibre des matériaux C.C. sont comparable quelles que soient la nature,
la composition et la pureté du matériau : la texture finale est toujours du type <110> ; cette
direction est d’ailleurs le point vers lequel convergent les axes des monocristaux déformés en

traction.

Dans notre travail, d’apres les fonctions de distribution des orientations axiales et les
histogrammes des VTA des figures (IV-34 et IV-35), on remarque que :

e la texture est relativement isotrope : il n’y a pas de composante particulierement
forte ou pafticuliérement faible

e les variations de texture entre les deux recuits (450°C et 510°C) sont faibles pour un

taux de 40% (figure IV-36), un peu plus fortes au taux de déformation de 30% (figure IV-34).
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de l’alliage TiNi 50-50
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Figure IV-30. VT et ODF axiaux du fil déformé a 30% et recuit a 450°C
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Figure IV-31. VT et ODF axiaux du fil déformé a 30% et recuit a 510°C
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de ’alliage TiNi 50-50
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Figure IV-32. VT et ODF axiaux du fil déformé a 40% et recuit a 450°C
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Figure IV-33. VT et ODF axiaux du fil déformé a 40% et recuit a 510°
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de ’alliage TiNi 50-50

1.6 T BWVT41_Austénite du fil déformé & 30% (recuit & 450°C)
1.4 4 OVT40_Austénite du fil déformé & 30% (recuit & 510°C)

Fractions volumiques (%) du volume
total
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Figure 1V-34. Evolution des fractions volumiques axiales de I’austénite du fil déformé a 30% (a)
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Figure IV-35. Différence des deux VTA (40-41) (b)
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Figure 1V-36. Evolution des fractions volumiques axiales de I’austénite du fil déformé a 40% (a)
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Figure I1V-37. Différence des deux VTA (39-38) (b)
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Chapitre 1V. Analyse quantitative de la texture de ’alliage TiNi 50-50

Conclusion

L’analyse quantitative de la texture par la méthode vectorielle de la martensite
monoclinique et de 1’austénite cubiques centrés (C.C), nous a permis de déterminer la fraction
volumique des différentes composantes de texture et donc d’étudier 1’évolution de la texture

en fonction du taux de déformation et des températures de recuit.

Pour la phase martensitique :

e les histogrammes qui représentent I’évolution de ces fractions volumiques en
fonction du numéro de la case, montrent bien que le groupe d’orientation qui diminue
fortement entre les deux températures de recuit 570 et 600°C est le méme quel que soit le taux
de déformation.

e les histogrammes et les vecteurs texture montrent bien que la texture est plus

pointue a 600°C. Ceci est attribué au phénomeéne de recristallisation.

Pour la phase austénitique
e les histogrammes montrent que la texture est relativement isotrope

e les variations de texture entre les deux recuits (450 et 510°C) sont faibles.

Dans le but de comparer les variations de textures et les propriétés mécaniques du fil,
nous avons utilisé un indice de texture (valeur efficace des composantes de texture). Cet
indice obtenu a partir des F.D.P représente 1’acuité de la texture locale du fil. Ce nombre
traduit bien la forme visuelle des F.D.P. obtenues sans pour autant caractériser les différentes

textures observées.
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Chapitre V. Etude de la texture par diffraction des neutrons de I’alliage TiNi 50-50

V. ETUDE PAR DIFFRACTION DES NEUTRONS DE LA TEXTURE DE
L’ALLIAGE TiNi 50-50. COMPARAISON AVEC LES RESULTATS DES
ANALYSES PAR DIFFRACTION X

Les études de texture par la diffraction neutronique [BUN 72] ; [KAJ 68] ; [STO 73] ;
[SZP 76], soulignent que cette méthode, similaire 2 la technique de diffraction X, présente de
grands avantages dus aux faibles coefficients d’absorption des matériaux pour les neutrons,
par rapport aux rayons X. L’avantage principal pour 1’analyse quantitative est 1’obtention des

FP complétes, sans correction de volume diffractant.
V-1. Caractéristiques des faisceaux de neutrons

Les neutrons sont des particules électriquement neutres, de masse au repos
m,=1.675 10 kg. Les sources des neutrons sont les réacteurs nucléaires qui permettent de

disposer des faisceaux de neutrons dont I’énergie E est comprise entre 1 et 500 meV

(1 meV=1.602 10"*]). Les longueurs d’onde correspondantes }, = varientde 102 0.4 A

h
JomE
Pour les études de diffraction par des cristaux, il est nécessaire de disposer de neutrons
ayant des longueurs d’onde de I'ordre de 1 A. Ces neutrons dits thermiques peuvent &tre
fournis par des réacteurs nucléaires munis de modérateurs (eau lourde ou eau légére). La

distribution des longueurs d’onde fournies par un tel réacteur est montrée sur la figure V-1.

ﬂl
dA

0 " ) A XEA)

A longueur d’onde
¢ flux de neutrons

Figure V-1. Spectre des neutrons thermiques fournis par un réacteur nucléaire.
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Chapitre V. Etude de la texture par diffraction des neutrons de 1’alliage TiNi 50-50

V-2. Comparaison avec les rayons X

La diffraction des neutrons est qualitativement équivalente a la diffraction des rayons
X et fournit les mémes renseignements. Cependant quelques différences ont pour conséquence
que, dans certains problémes, il peut &€tre intéressant, voir indispensable, d’utiliser la

diffraction des neutrons.

a) pour la plupart des €léments, I’absorption des neutrons est trés faible par rapport a
I’absorption des rayons X. I y a une différence d’un facteur 10° 2 10* entre les coefficients
massiques d’absorption (tableau V-1). On peut donc travailler sur des échantillons de grands

volumes en transmission (figure V-2)

b) on peut obtenir avec les neutrons un contraste entre atomes différents de celui des
rayons X. Cela peut étre trés intéressant si I’étude est faite sur des structures formées

d’éléments de numéros atomiques voisins.

c) les flux de neutrons fournis par les réacteurs nucléaires sont trés faibles comparés
aux flux de photons fournis par les tubes & rayons X (rapport des flux = 10%). Les temps

d’enregistrement des spectres sont donc trés longs (une dizaine d’heures).

Detecteur RX
pénétration RX
em—— | ]
— " CE——

.__\

Detecteur neutrons

Figure V-2. Pouvoir de pénétration des diffractions X et des neutrons
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Chapitre V. Etude de la texture par diffraction des neutrons de l'alliage TiNi 50-50

Tableau V-1. Profondeur de pénétration en cm des neutrons (A = 1.20 A) et des rayons X

(A = 1.54 A) dans différents matériaux

Matéraux Neutrons Rayon X
Al 14.3 8x 10°
Fe 1.33 04x10°
Ni 1.25 2x 107
Cu 0.96 2x 107
Ag 0.48 0.4x10°

V-3. Applications

La possibilité d’obtenir des faisceaux de neutrons monochromatiques fait que les
applications de la diffraction des neutrons sont, dans leur principe, de méme nature que celles
de la diffraction des rayons X monochromatiques :

e détermination des parameétres cristallins,

¢ identification des phases cristallines,

e détermination de structures cristallines.

De nombreux exemples d’application ont été publiés ces dernieres années. Citons en
particulier |

a) la détermination des parametres cristallins sur des cristaux massifs ;

b) I’étude des textures au moyen des figures de pdles complétes dans des matériaux
difficiles & amincir (titane, minerai de fer) ;

¢) I’étude de la transformation martensitique sur des échantillons massifs.

A travers ces exemples, la diffraction des neutrons apparait bien comme
complémentaire de la diffraction des rayons X en ce qu’elle permet d’étudier des échantillons
assez gros,—ce qui est trés utile lorsque 1’échantillon a une structure hétérogéne, et que I’on est
intéressé par une description moyenne (relation avec des propriétés mécaniques ou physiques,
lorsque le matériau ne peut pas étre suffisamment aminci ou lorsqu’il est formé de gros grains

(>50 pm).

136



Chapitre V. Etude de la texture par diffraction des neutrons de l'alliage TiNi 50-50

Cette technique présente comme inconvénient majeur la nécessité d’aller faire les
expérimentations aupreés des réacteurs nucléaires (en nombre trés limité€) munis de montages
adaptés. Ce nombre de postes d’expérimentation limité et le temps trés long nécessaire pour
faire les mesures font que la diffraction des neutrons ne doit étre utilisée que lorsque les
techniques disponibles dans le laboratoire de métallographie ( diffraction des rayons X ou des

électrons) sont insuffisantes.
V-4. Mode de mesure et préparation des échantillons
V-4-1. Ensemble d’acquisition des données

Les mesures de diffraction neutronique ont été effectuées au laboratoire Léon Brillouin
avec le réacteur ORPHEE du CEA de Saclay, de puissance nominales 14 MWth.

L’ensemble d’acquisition des données entiérement automatisé, piloté par un
ordinateur, comprend, pour la mesure des intensités recueillies les éléments suivants:

e un goniomeétre de textures utilisant un berceau d’Euler Philips, a cinq mouvements
angulaires pas 2 pas, indépendants, contrdlés automatiquement par des codeurs

e deux équipements électroniques standards (générateurs haute tension,
discriminateurs et compteurs d’impulsions) reliés & un moniteur placé dans le faisceau

incident et & un détecteur a8 BF; gazeux de 50 mm de diamétre dans le faisceau diffracts.
V-4-2. Caractéristiques des échantillons

Nous avons choisi d’utiliser des échantillons de forme cubique de 10 mm de c6té
composés d’un ensemble de fils parfaitement jointifs (figure V-3). Ces échantillons ont été
extraits de bobines de fil de diamétres 141, 1.34, 1.25 et 1.13 mm. Les fils ont un taux de
déformation respectif de 10, 20, 30 et 40%.

Les fils sont soigneusement mis cote a cote, de fagon a ce que leur direction
transverse reste inchangée, donc toujours la méme. Ainsi il n’y a pas rotation des fils autour
de leur ’axe . L’assemblage est obtenu par collage, a I’aide d’une colle organique dont le
volume est trés faible devant celui du fil. Cette colle contient de I’hydrogéne qui aura peut étre

un effet sur le bruit de fond.
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L’échantillon est positionné sur le goniomeétre a 1’aide d’un support en aluminium dont

la diffraction éventuelle est €vitée grace a un écran de cadmium.

10 mm

Figure V-3. Schéma de I’échantillon cubique .Les repéres macroscopiques liés & chaque brin
coincident

V-4-3. Enregistrement automatique des figures de poles

Les mesures par diffraction des neutrons ont été effectuées sur des fils de diamétres
1.38/1.41 mm, 1.11/1.41 mm , 1.30/1.34 mm, 1.20/1.25 mm et 1/1.13 mm. Pour chaque
échantillon, nous avons effectué 1’enregistrement des figures de pdles suivantes :

e trois FP simples (10-1), (11-1), (020)

e quatre FP multiples (002)+(101), (012)+(111) et (022)+(121)+(003)
pour les fils de diametres 1.38 et 1.11 mm,

e cinq FP simples (011), (100), (11-1), (020) et (12-1),
pour les fils de diameétres 1.30 et 1.20 mm

¢ cing FP simples (100), (11-1), (12-1), (011) et (020)

e trois FP multiples (101)+(002), (101)+(012), (121)+ (022)+ (003).
pour le fil de diametre Imm
Les intensités recueillies sont corrigées de bruit de fond et normalisées par intégration
numérique.

Les figures de pbles sont présentées sous forme de planches correspondant & un ou

plusieurs plans de la martensite.
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a) figures de poles du fil déformé a 10%

fil de diamétre 1.38/1.41 mm fil de diamétre 1.11/1.41 mm

T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

fmit1 144
(10-1)

fm138141

Min = 0.46 Max =2.601 F.D.P. (10-1)

im138141 . ~
v i
(002) \) of\J

fm 111 141 V

i

PNk ] -“-:. iy

Y4

o BRA ‘L

T2 \V_»/,.

F.D.P. (002) + (101)

fmt38141 ~ tm 111141

Min = 0.075 Max = 3.081 ED.P. (11-1) Min=0.09 Max =2.615
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T Axe de tréfilage T Axe de tréfilage

fm138141 fm 111 141
(020)

S

o

Min=0 Max =4.282 F.D.P. (020)

tm111 141

fm138141

E.D.P. (012) + (111)

fm111141
(121)

Min = 0.655 Max =2.687 F.D.P. (022) + (121) + (003) Min = 0.290 Max = 1.945

Planche V-1. Figures de poles par diffraction des neutrons du fil déformé a 10% a I’état brut
(diamétre du fil 1.38/1.41 mm et 1.11/1.41 mm)
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b) figures de poles du fil déformé a 40%
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fm09-113

fm09-113
(121)

Min=0 Max =3.136 Min=0 Max =2.283
F.D.P. (121)+(022)+(003) F.D.P. (12-1)

Planche V-2. Figures de pbles mesurées par diffraction. des neutrons du fil déformé a 40% a

’état brut (diamétre du fil 0.9/1.13 mm)

VY-5. Examen des F.D.P.

La planche V-1 montre les figures de pdles du fil déformé a 10 % pour les deux
diametres 1.38/1.41 mmet 1.11/1.41 mm.

La planche V-2 montre les figures de pdles du fil déformé a 40 % pour un seul
diametre 0.9/1.13 mm.

Les F.D.P avec les deux taux intermédiaires sont montrées en annexe.
Les F.D.P montrent pour la majorité des textures de fibre trés marquées autour de DT.
Les F.D.P simples correspondant & une seule raie spectrale montrent toujours une texture de
fibre (-3 0 1) trés marquée. Lorsque le taux de déformation augmente, les F.D.P multiples ne
montrent plus cette texture, les F.D.P deviennent assez chaotiques. L’allure de fibre subsiste

mais la dispersion autour de la fibre devient grande.
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V-6. Analyses axiales

Elle a été effectué avec les échantillons ayant subi les quatre taux de déformation avec

quatre ou cinq F.D.P completes.

Fractlons volumiques (%) du volume total

MVTA021_Martensite en surface (fil déformé & 10%) (diffraction aux neutrons)

MVTAO23_A ite en zone ir édiaire (fil 4 10%) (diffraction aux neutrons)

@ v @ rE O M © @ N BV @ = % A QO 0 © D N @ @D ]
« >~ 20 0 2 2 o 9 8 5 35 2 2 2 88 8B 3 R P RR & 8 8385 3 5 8 8 8 8
- - = =

Numéro de I'axe de fibre

Figure V-4 . Evolution des fractions volumiques axiales de la martensite du fil déformé a 10 %

Fractions volumlques (%) du volume totat

W VTA (032-021) _Martensite du fil déformé 4 10 % _diffraction aux neutrons

28
34
37
40
43
49
52
55
58
61
64
67
79
82
85

22,
25
112

Numéro de I'axe de fibre

Figure V-5 . Différence des deux VTA (032 -021) (diffraction aux neutrons)
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HBvta 024_fil déformé a 20 % _diffraction aux neutrons
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Figure V-6 . Fractions volumiques axiales de la martensite du fil déformé a 20, 30 et 40 %
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Commentaire sur les analyses

Les analyses axiales montrent bien qu’il y a une bonne concordance entre les F.P.A.
expérimentales et les F.P.A. recalculées pour les quatre taux de déformation, avec un résidu
qui varie de 3.10 a4 6.50 (voir annexe).

Les analyses directes montrent que la plupart des F.P mesurées par diffraction des
neutrons et les F.P recalculées par la méthode vectorielle sont en bon accord, puisque les
lignes de niveau ont la méme allure, les taches de diffraction sont correctement placées et les

F.P résiduelles ont des intensités faibles (voir annexe)
V-7 . Etude comparative des résultats obtenus par les deux méthodes de diffraction
V-7-1. Intérét de la comparaison

Il est important pour notre laboratoire de comparer les textures obtenues apres la méme

analyse, mais avec deux ensembles de mesures tres différents.

a) Mesure aux RX

Nous n’avons qu’une seule FP en position de BRAGG. Les autres FP mesurées
simultanément donnent lieu a correction et présentent une zéne aveugle centrale importante.
On peut donc penser pouvoir tester ‘’globalement’” les programmes de correction par
comparaison de résultats d’analyse. De nombreux pics se chevauchent aux RX et nos figures
de pdles multiples sont moins bien définies, ce qui, dans notre cas, complique la comparaison.
Quel est le nombre exact de pics dans un pic multiple ? Quelle est la pondération d’un pic vis

a vis d’un autre ?
b) Mesures aux neutrons
11 y a deux avantages certains :

1) les FP sont complétes ce qui élimine les problémes de normalisation partielle,

dangereux si I’intensité masquée est importante.
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2) les FP sont mieux séparées, le nombre de FP simples est plus grand qu’avec les RX.

Exemple

e aux RX les analyses ont été faites avec une FP simple (11-1) et deux FP multiples (2PG) et
(3PD)

e aux neutrons les analyses ont été faites avec quatre FP simples (10-1), (11-1), (011) et

(020) et une FP double (012) + (111)

3) le probléme de la pondération est mieux résolu. Nous avons choisi les coefficients
de pondération de Michal qui semblent offrir le maximum de garantie. Le logiciel de
simulation de spectre utilisé est certainement bien meilleur que le notre.

Dés le départ, il y a donc un déséquilibre certain : les FP aux neutrons sont de meilleure

qualité et doivent conduire a un résultat plus sqr.
V-7-1-1. Comparaison qualitative des F.D.P

L’examen des F.D.P. montre que les résultats obtenus par les neutrons sont cohérents
avec ceux fournis par la diffraction X, mais il existe quelques différences :

e les F.D.P. mesurées par les neutrons montrent une texture de fibre (-3 0 1) plus
nette par rapport a celle obtenue par diffraction X (planche V-3)

e globalement les FP mesurées aux RX et corrigées sont moins bonnes que celles

mesurées avec les neutrons.
V-7-1-2. Comparaison quantitative

L’examen des vecteurs texture (figure V-7, V-8, V-9) montre que les résultats obtenus
par les neutrons donnant la texture globale confirment la présence d’une texture de fibre
(-3 0 1), mais permettent difficilement d’observer les variations de celle-ci dans le fil. Par
contre les mesures aux RX permettent les analyses en surface et au coeur du fil.

On remarque sur les vecteurs texture des fils analysés par diffraction des neutrons qu’il
y a plus de composantes par rapport aux analyses par diffraction X, mais le groupement des
ces composantes est toujours le méme. Nous pouvons attribuer cette différence des

composantes aux effets suivants :
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o le pouvoir de pénétration des neutrons dans les fils et la stabilité au cours des

mesures

« les mesures par diffraction des neutrons correspondent a une texture globale du fil,

par contre aux RX c’est une texture locale

o les effets induits par les corrections de volume diffractant par diffraction X.

Figures de pdles communes que nous pouvons comparer.

F.D.P Mesurées aux RX F.D.P Mesurées aux Neutrons
- TINI50-50 fm138141 ,

fil déformé a 10 %
130/134
(11-1)
’ . Lot & 7 \.-_:: E
=,
7
Min =0 Max =4.142 Min =0 Max = 3.435
fil déformé a 20 %

Planche V-3. Figures de poles mesurées aux RX et aux neutrons des fils déformés a 10 et 20 %

147



Chapitre V. Etude de la texture par diffraction des neutrons de I’alliage TiNi 50-50

a) vecteur texture du fil de diametre 1.38 /1.41 mm par diffraction X

b) vecteur texture du fil de diameétre 1.38 /1.41 mm par diffraction des neutrons

Figure V-7 . Vecteurs texture de la martensite mesurés par diffraction a) RX et b) neutrons
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vi.24

a) vecteur texture du fil de diameétre 1.11 /1.41 mm par diffraction X

Ot

b) vecteur texture du fil de diameétre 1.11 /1.41 mm par diffraction des neutrons

Figure V-8 . Vecteurs texture de la martensite mesurés par diffraction a) RX et b) neutrons
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a) vecteur texture du fil de diameétre 1.30 /1.34 mm par diffraction X

b) vecteur texture du fil de diametre 1.30 /1.34 mm par diffraction des neutrons

Figure V-9 . Vecteurs texture de la martensite mesurés par diffraction a) RX et b) neutrons
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s B vta 024_fil déformé a 20 %_diffraction aux neutrons

2 4

Q

5 35t

H

5 37

°

® 25+

H

o 27T

S

515+

£

s 7

>

2 05+

2

3 0

g rweor5928539283558828rz88853588¢8¢0
Numéro de I'axe de fibre

Figure V-10 . Evolutions des fractions volumiques par diffraction des neutrons du fil déformé a 20 %
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Figure V-11 . Evolutions des fractions volumiques par diffraction X du fil déformé a 20 %

a différentes pondérations
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Comparaison des fractions volumiques

Les seules analyses quantitatives que nous pouvons vraiment comparer sont celles
effectuées avec 1’échantillon de fil déformé a 20 %. C’est le seul fil pour lequel nous
connaissons la texture des trois zones (superficielles, intermédiaire et coeur) mesurées aux RX
et la texture globale mesurée aux neutrons.

Pour la comparaison, nous avons confectionné un programme de pondération des
composantes du VT en fonction du volume du fil entourant la position de la zone explorée
aux RX, pour globaliser la texture et pouvoir la comparer a celle obtenue aux neutrons. Nous

n’avons conservé que deux pondérations.

a) une pondération moyenne pour laquelle
e la texture A coeur est affectée au volume T R,’L
e la texture intermédiaire 2 T (R,>-R,%) L
o la texture superficielle a T (R32-R22) L

Ri1, R,, R; étant les rayons des cercles ’moyens’’

R1

pondération moyenne pondération extreme

b) une pondération extréme avec des cercles passant juste sur les couches analysées.

Malgré ces pondérations, le résultat obtenu n’est pas trés satisfaisant et ne permet pas

de conclure sur le bien fondé de notre procédure d’analyse aux RX.
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Si certains composantes de texture axiale se retrouvent bieﬁ dans les mémes cases avec
la bonne valeur (composantes n° 49, 50, 51 et 83,84,85), d’autres composantes ne coincident
pas (composantes de n° faible 1 & 6 ou fortes 106 a 113).

Ce résultats n’est pas surprenants. En effet la mesure de la texture aux RX ne se fait
pas dans un cas favorable : (voir les remarques du V-7-1-a)

e nous n’avons qu’une seule figure de pdles simple

¢ les deux autres FP sont des figures multiples pour lesquelles de nombreux pics se
chevauchent. Nous ne savons pas exactement lesquels et nous pouvons donc calculer une
matrice avec des coefficients exacts. Et surtout les zones aveugles sont importantes.

e nous effectuons des corrections de volume diffractant

¢ le volume diffractant est faible. L’échantillon est vraiment local et il faudrait alors

beaucoup plus d’échantillons.

Au total, nous comparons deux cas limites, ce qui n’est guere favorable.

Conclusion

L’examen des vecteurs texture montre que les résultats obtenus par les neutrons sont
cohérents avec ceux fournis par la diffraction X, mais il exisfe des différences .

Nous pouvons dégager plusieurs enseignements de cette étude comparative, qui font
opter pour la technique neutronique :

¢ I’emploi de la méthode de diffraction neutronique en transmission nous permet
d’éliminer les corrections habituelles aux rayons X,

¢ une plus grande stabilité au cours des mesures, puisque le comptage est effectué a
nombre de coups constant du faisceau incident,

o l’influence négligeable de I’état de surface, et une méthode de préparation des
échantillons qui ne fait pas intervenir de traitements chimiques,

e un volume de matériau contribuant  la diffraction 2 X 10* fois plus grand que dans

le cas de la diffraction X.
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Ces avantages facilitent la mesure de texture globale. Par contre,

e cette technique nécessite, sur le plan expérimental, I'utilisation d’un appareillage
plus important et I’acces a un réacteur nucléaire

e la mesure de faibles épaisseurs de matiére est incompatible (le volume de matiére
analysée doit €tre supérieur a 1 cm®)

¢ les analyses superficielles ou locales sont extrémement délicates voir impossible.

Nous avions plusieurs échantillons de fils amincis découpés en cube de 5 X 5 x 5 mm’

plutdt qu‘en 10 x 10 x 10 mm® . 11 faut savoir que pour réaliser un cube de 10 x 10 x 10 mm’
avec un fil de diamétre 0.3 mm il faut 9 metres de fil 4.amincir. Compte tenu du découpage et
du collage, nous avons du en gros amincir pour chaque cube 10 métre de fil. C’est la raison
pour laquelle nous avons préparés pour les petits diamétres des cubes de 5 x 5 X 5 mm?® qui

malheureusement n’ont pas diffractés suffisamment et pour lesquels nous n’avons pu obtenir

de FP.

Ce travail doit donc se poursuivre par :

« amincissement de grandes longueurs de fils et réalisation de cubes par collage, cubes
d’au moins 10 X 10 X 10 mm’.

« I’étude de la texture de ces cubes et la comparaison par différence. La variation de
texture d’un amincissement a I’autre correspond au métal enlevé, trois amincissements
semblent suffisants.

La validité de la procédure de correction effectuée aux RX devait se faire sur des

échantillons sans gradients de texture, par exemple avec des fils de cuivre de type électrique, a

condition que le tréfilage n’induise pas un gradient de texture important.
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CONCLUSION GENERALE

L’étude des transformations de phase et de 1’évolution de la texture cristallographique
de fils en alliage équiatomique TiNi 50-50 en fonction du taux de déformation et du
traitement thermique, nous a posé un certain nombre de problémes que nous avons essayé de

résoudre au mieux. Ces problémes étaient a la fois techniques et théoriques.

a) Problémes techniques liés :

e 2 la géométrie cylindrique des fils qui rend particulierement complexe la -
détermination des textures cristallographiques par diffraction X,

e A I’amincissement régulier des fils pour I’étude des variations de texture dans les
trois zones superficielle, intermédiaire et a coeur du fil,

 ala confection d’échantillons massifs pour la mesure des F.D.P aux neutrons

« 2 la nature du fil : les échantillons présentent des températures de transformation
proche de I’ambiante.

b) Problémes théoriques d’analyse de la texture en trés basse symétrie avec des figures

de pbles incomplétes et issues de massifs de raies.

Dans un premier temps, nous avons mis en évidence 'par diffraction X les phases et les
fractions volumiques dans I’alliage TiNi 50-50, ainsi que les températures de transformation
de chaque phase par une analyse calorimétrique (DSC). Ces transformations et leurs
températures dépendent des processus thermiques et mécaniques associ€és a la contrainte

interne résiduelle et au processus de recristallisation qui apparait a des températures élevées.

Nous avons établi un facteur correctif qui permet de s’affranchir les variations de la

taille variable du volume diffractant au cours de la mesure.

Les figures de poles du TiNi, apres correction de volume diffractant montrent que le fil
présente trois texture différentes selon le rayon correspondant 2 une zone superficielle, une
zone intermédiaire et une zone centrale. Il s’agit d’une texture de fibre (-3 0 1) qui varie selon

le taux de déformation, cette fibre est plus au moins intense et étendue dans le fil.
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Une analyse qualitative des figures de pdles a montré qu’il existe deux types de texture

de fibre dans les fils déformés en phase martensitique a I’état brut et aprés recuit.

Pour suivre I’évolution de la texture, nous avons utilisé 1’indice de texture qui décrit
I’acuité des orientations sans pour autant pouvoir la caractériser. Cet indice semble relié au

taux de déformation du fil. Plus le taux est important, plus I’indice est élevé.

Puis nous sommes attachés a 1’étude quantitative de la texture de la martensite
monoclinique. Elle nous a permis de déterminer la fraction volumique des différentes
composantes et donc d’étudier I’évolution de la texture des fils déformés a I’état brut et apres
recuit. Les histogrammes qui représentent ces fractions volumiques en fonction des numéros
des cases d’axe de fibre montrent que :

e les composantes qui diminuent correspondent a des orientations bien groupées quel
que soit le taux de déformation et pour des températures de recuit de 570 et 600°C,

e les composantes de texture en surface ont tendance a diminuer en zone
intermédiaire dans des fils a I’état brut déformés a 10 et 20%. Ceci est attribuée au pr;cédé du

tréfilage dont on ne connait pas les parametres les plus influents sur les propriétés texturales

de ces fils de TiNi 50-50.

La géométrie du fil nous a confronté aux problemes de variation du volume diffractant
au cours de la mesure car I’échantillon n’est pas plan. Pour éviter ce probléme, nous avons
opté pour la mesure de la texture globale du fil par diffraction des neutrons pour lesquels
1’absorption par la matiére est négligeable.

Les résultats donnant la texture globale confirment la présence d’une texture de fibre,

mais permettent difficilement d’observer les variations de celle-ci dans le fil.

Les résultats obtenus par les neutrons sont cohérents avec ceux fournis par la
diffraction X, mais il subsiste de nombreuses différences que nous avons essayé de justifier.
Cette étude montre que la diffraction des neutrons conduit a de FP de meilleure qualité, donc a
une analyse quantitative meilleure, mais beaucoup plus longue non seulement a cause des
neutrons eux mémes, mais surtout a cause de la préparation des échantillons.

Il conviendrait donc, pour une étude plus poussée concernant par exemple le réglage des

paramétres de tréfilage, de batir un plan d’expériences plus précis.
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Conclusion générale

En ce qui concerne la validation des procédures que nous utilisons aux RX avec les
fils, I’étude est a reprendre avec un fil sans gradient de texture ou du moins présentent un
gradient de texture le plus faible possible (fil de cuivre €lectrique recuit par exemple) .

Alors la comparaison entre la texture massique et la texture superficielle des fils sera
correcte et permettra de mettre en évidence les effets des corrections réalisés dans 1’analyse

aux RX.
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Analyse axiale des FP du fil déformé a 10% de diamétre 1.38/1.34 mm (diffraction aux neutrons)
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Analyse axiale des FP du fil déformé a 30% de diamétre 1.20/1.25 mm (diffraction aux neutrons)
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tm138141 = T Im138141 : 5 fmiasar
(10-1) S0 (10-1) Y 7
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F.D.P. Mesurées F.D.P. Recalculées F.D.P. Résiduelles

Figures de péles mesurées, recalculées et résiduelles du fil déformé a 10 % (diffraction aux neutrons)
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136134
(011)

F.D.P. Mesurées F.D.P. Recalculées F.D.P. Résiduelles
Figures de pbles mesurées, recalculées et résiduelles du fil déformé a 20 % (diffraction aux neutrons)
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F.D.P. Mesurées F.D.P. Recalculées F.D.P. Résiduelles
Figures de péles mesurées, recalculées et résiduelles du fil déformé a 30 % (diffraction aux neutrons)
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Annexe

fm09-113

(011)

F.D.P. Mesurées F.D.P. Recalculées F.D.P. Résiduelles
Figures de poles mesurées, recalculées et résiduelles du fil déformé a 40 % (diffraction aux neutrons)
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Annexe

ﬁl de dlametre 1.38/1.41 mm

Maximum et Minimum des FP Mesurées et recalculées des fils déformés a 10, 20, 30 et 40 %
(diffraction aux neutrons)
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