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Principales notations

As Température de début de transformation austénitique;

Ar Température de fin de transformation austénitique;

M. Température de début de transformation martensitique;

Ms Température de fin de transformation martensitique;

B2 Phase haute température ou Austénite

B'rs Phase à basse température ou Martensite

A.M.F. Alliage à mémoire de forme;

F.D.P. Figure de Pôles

T.D Taux de déformation

DV Elément de volume diffractant

V.T Vecteur texture

F.D.O. Fonction de distribution des orientations

V.T.A. Vecteur texture axiale

M.V Méthode Vectorielle

M.F.D.P. Multi-Figures de Pôles

B.D.F. Bruit de fond

TiNi 50-50 L'alliage équiatomique TiNi

zPG Les deux pics à gauche du pic (11-1)

3PD Les trois pics à droite du pic (11-1)

6P Les six pics de diffraction X 2PG+(11-1)+(3PD)

PIIASE (M) La Phase martensitique

PHASE (A) La Phase austénitique

PHASE R La Phase intermédiaire R

e Angle de Bragg

Dnn Distances interréticulaires

H K L Indices de Muller

M.P.D.S Minimum Pole DensitY Set



Glossaire

Austénite : Phase des aciers au carbone métastable à haute température (T > A)

Education d'un AMF : Chargement thermomécanique répété qui crée dans le matériau une

microstructure orientée favorisant des variantes particulières lors d'un refroidissement sans

contraintes appliquées.

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

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

Effet mémoire double sens : Après éducation d'un AMF, un matériau passe de manière

réversible d'une forme haute température à 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 I'effet de chargements thermomécaniques répétés ou

simplement sous charge constante.

Martensite : Phase des aciers au carbone métastable à basse température (T < Mr)

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

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

déformation importante réversible lors de la décharge

Superplasticité : Propriété des AMF de se déformer de façon réversible de plusieurs 7o

Températures caractéristiques : M. (Martensite start) : Température de début de

transformation martensitique sous contrainte nulle'

Mr (Martensite finish) : Température de fin de transformation martensitique sous contrainte

nulle.



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

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

Transformation par burst : Caractère discontinu de la transformation austénite - martensite.

La transformation inverse se produisant par germination de I'austénite dans la martensite, la

phase austénitique ne retrouve pas son orientation d'origine.

Transformation martensitique : Changement de phase à l'état solide durant lequel

I'austénite se transforme en martensite. Ce changement est accompagné d'une déformation

locale du matériau correspondant à un cisaillement important.

Transformation thermoélastique : Transformation caractérisée par une croissance continue

de la phase martensitique à partir de la matrice austénitique. La transformation inverse s'opère

par un mouvement de retour des interfaces.

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

même cisaillement (intensité et direction).
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Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

Les alliages à mémoire de forme sont passés en quelques années de l'état de curiosité

de laboratoire à celui de produit industriel. Ces matériaux ont trouvé des applications dans de

nombreux domaines (aéronautique, spatial, biomédical, automobile...) où leur comportement

tout à fait différent de celui des matériaux usuels permet d'assurer de multiples fonctions

(stockage d'énergie, capteur, actionneur).

Les titane nickel sont, historiquement, les premiers alliages à 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 à la première application industrielle développée par Raychemin peu de temps après.

[æs 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 très peu d'études dans le

domaine microscopique vraisemblablement à cause de leur forme de fil:

o certains travaux ont montré I'hétérogénéité des caractéristiques internes du fil

tréfilé.

. aucune comparaison avec la texture cristallographique n'a encore pu réellement être

effectuée car la forme cylindrique d'un fil ne peffnet pas de déterminer très facilement sa

texture cristallographique par diffraction X ou des neutrons'

. on remarque, à travers les différents études publiées, les difficultés rencontrées par

les scientifiques pour déterminer la texture d'un fil de très faible diamètre.

De ce fait, la plupart des textures observées colrespond généralement à 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 diamètre. C'est ce point

très important qui a conditionné le déroulement de nos travaux .



La présentation de notre étude comporte cinq chapitres.

Dans le premier chapitre nous traitons le comportement thermomécanique des alliages

à mémoire de forme. Schématiquement nous avons montré I'origine physique de l'effet

mémoire de forme et d'autres effets associés à la transformation martensitique.

La première partie du second chapitre est consacrée à l'étude par diffraction X des

transformations de phase en fonction du taux de déformation et du traitement thermique, et la

deuxième partie à I'effet de ces mêmes paramètres sur les températures de transformation de

phase par analyse calorimétrique (DSC).

Dans le troisième chapitre nous analysons les résultats expérimentaux concernant

l'évolution de la texture le long du diamètre du fil par diffraction X pour des fils à l'état brut

et concernant l'étude de la texture des fils après recuit, en fonction du taux de déformation.

Le quatrième chapitre est consacré à l'étude quantitative de la texture des phases

martensitiques (avant et après recuit) et de la phase austénitique (après recuit) par

I'application de la méthode vectorielle.

pour finir, dans le cinquième chapitre, nous étudions la texture par diffraction des

neutrons de I'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 I. Etude bibliographique

I. TRANSFORMATIONS MARTENSITIQUES ET EFFET MEMOIRE DE FORME.

APPLICATION AUX A.M.F. TiNi

I-L. Introduction

euand un métal ou un alliage ordinaire est soumis à une sollicitation mécanique de

traction supérieure à sa limite d'élasticité o", il subit une déformation plastique ep qui persiste

après cessation de la contrainte. La forme obtenue n'évolue pratiquement plus si I'on soumet

I'alliage à un traitement thermique quelconque. Læs alliages à mémoire de forme semblent

échapper à 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 (usqu'à 8 % en traction dans certain cas) et

récupérer intégralement sa forme initiale par simple chauffage.

Ce phénomène, appelé mémoire de forme, a été initialement observé dans des alliages

présentant une transformation structurale réversible de type martensitique thermoélastique.

Ces alliages ont été qualifiés d'alliages à mémoire de forme (AMF). Il s'avère maintenant que

cette propriété n'est pas exclusivement due à cette transformation IHUM 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 à base de cuivre,

peuvent aussi produire un effet mémoire de forme, souvent de moindre amplitude par rapport

à celui observé dans les transformations martensitiques thermoélastiques.

I-2. Transformations martensitiques thermoélastiques

Historiquement, le terme transformation martensitique est associé à la transformation

des aciers. Il s'agit d'une transformation de phase à l'état solide entre une phase austénitique

appelée austénite, stable à température dite haute et une phase appelé martensite stable a

température dite basse. Cette transformation a été définie comme suit (Congrès International

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

homogène de réseau cristallographique, constituée principalement par un cisaillement.

l-2-1,. Propriétés de la transformation martensitique

Une transformation displacive est une transformation d'une phase mère austénitique

vers une nouvelle structure martensitique caractérisée par un déplacement des atomes

inférieur à la distance interatomique. Le mouvement des atomes est coopératif, c'est à dire que

chaque atome se déplace vers sa nouvelle position grâce 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, la 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 premières 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.

l-2-2. Points de transformation. Caractère thermoélastique.

Alors que I'on peut inhiber les transformations avec diffusion par une vitesse de

refroidissement suffisamment importante, on ne peut éviter les transformations martensitiques

même par un refroidissement rapide. La transformation commence, à température

décroissante, à la température M, et devient complète à la température Mi; entre ces deux

températures, il y a coexistence des deux phases (austénite et martensite). A température

croissante, la transformation austénitique débute à la température A, et se termine à Ar. La

transformation martensitique s'accompagne d'une enthalpie de transformation variant de

quelques J/kg à plusieurs centaines de J/kg.

On distingue deux catégories de transformations manensitiques suivant les positions

relatives de Mr, Mr, Ar, Aç et les caractéristiques associées :

1) les transformations par "éclater" ou à forte hystérésis :
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elles ont un caractère 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 à faible hystérésis (figure I-1-b) :

Lors de transformation thermoélastique, il y a croissance continue des plaquettes de

martensite contrôlée par l'évolution de la température. A température constante, dans

I'intervalle de température de la transformation, les interfaces martensite - austénite sont

immobiles avec une modification de la température dans un sens ou dans l'autre. Ce

comportement qualifié de thermoélastique met essentiellement en jeu des déformations

élastiques et ne produit quasiment pas de variations de volume (<à0.5 Vo).

7o de phase mère

Mç A,

a) Transfurmation à caractère explosif

e ('c) e ("c)
A, Mr A,

b) Transformation à caractère thermoélastique

F i gure I - I . Transfo rmation martensitique'
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I-3. Propriétés thermomécaniques des alliages à 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 Mr, il se transforme en toutes les variantes possibles. Ces variantes sont

équiprobables et les déformations de cisaillement associées se compensent, de telle sorte que

la forme macroscopique n'est pas modifiée. Si l'échantillon est alors soumis à une contrainte

(figure l-2),||subit une déformation importante e. dont une grande partie e, subsiste après

cessation de la contrainte. Cette déformation pseudo-plastique est essentiellement due aux

mouvements des interfaces entre les variantes, ce qui conduit à 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 à deux variantes. Une partie de la déformation est réversible à la

température de I'essai (<Mr) et correspond à un retour en arrière partiel des interfaces entre

variantes. Si I'on soumet de nouveau l'échantillon à un cycle de contraintes (0, o, 0) on décrit

alors un fuseau dans le plan o. e (figure I-2) dont la pente est beaucoup plus faible que celle

correspondant à un retour élastique appelé effet caoutchoutique. Si maintenant on réchauffe

l'échantillon au-dessus de Aç, 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, crest I'effet mémoire de forme (figure I-2). Pour un polycristal, le phénomène est

identique pour chacun des monocristaux constituant l'échantillon ; vient simplement s'ajouter

le problème de compatibilité entre les déformations des différents grains. La conséquence est

la limitation de l'amplitude de déformation pseudo-plastique. L'effet de mémoire est donc

aussi observé comme sur un monocristal mais avec une amplitude plus faible . Il peut

cependant aller jusqu'àïVo en traction pour I'alliage TiNi.
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+o

<l-

Ar: début de la transformation austénitique
A, r fin de la transformation austénitique
Mr: fin de la transformation martensitique

t: déformation
o: contrainte
1,2: variantes de la martensite
I : déformation perrnanente à la température de I'application de la

contrainte mais disparaissant lors du chauffage au-dessus de Ar

II : déformation pseudo-plastique de type caoutchoutique

Figure I-2. Déformation de Ia martensite et interprétation schématique dans Ie cas d'un

modèIe à deux variantes.
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l-3-z.Effet de mémoire réversible ou double sens.

En général, si l'on refroidit de nouveau sans contraintes l'échantillon évoqué dans le

paragraphe précédent, il se transformera de nouveau sans déformations macroscopique

notable. Cependant après certains traitements thermomécaniques spéciaux appelés éducation,

on peut observer un changement de forme au refroidissement, ce qui conduit à I'effet de

mémoire réversible. Cette déformation spontanée au refroidissement est due à 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 A6. Cet effet est

vraisemblablement du à la présence de défauts (dislocations) favorisant la germination etlou la

croissance de variantes particulières [RlO 64],|DEL74l.

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 à pouvoir retrouver sa forme initiale par simple chauffage

après avoir subit en phase martensitique, une déformation perrnanente de quelques Vo.

Cet effet est à la base de nos études de texture. Il fait intervenir successivement plusieurs

phénomènes physiques liés à la transformation martensitique. De plus celui-ci nécessite de

faire subir au matériau un chargement plus complexe qu'une simple contrainte externe

(figure I-3).

Figure I-3. Chargement séquentiel perrnettant d'obtenir un ffit mémoire simple sens ABCDE

et A'B'C'D'

T

Martensite
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a) l'échantillon est d'abord refroidi à une température inférieure à Mç sous contrainte

macroscopique nulle (o=0) ; (trajet A+B). Cette séquence provoque une transformation

martensitique complète (f=1, f :fraction volumique) pour TcMs 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 o dans l'état martensitique puis on relâche

celle-ci ; (trajet B+C-+D). dans cette séquence, I'application d'une contrainte modifie la

fraction volumique de chacune de ces différentes variantes par le mécanisme de réorientation

tout en conservant la même fraction volumique totale de la martensite (f=l). Cette

réorientation crée une déformation stable lors de la décharge (o=0). Nous somme alors en

présence d'un état martensitique, mais déformé de eo par rapport à l'état austénitique initial.

c) On réchauffe l'échantillon à une température supérieure à Ar sous contrainte nulle

(o=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 o, sa réversion en

austénite provoque une déformation (-ep) inverse par rapport à celle créée par I'application des

contraintes o. Iæ solide dans l'état D est modifié et le corps recouvre sa forme initiale dans

l'état E.

On peut également obtenir un effet mémoire simple sens par d'autres chargements

thermomécaniques séquentiels. Par exemple, on obtient une déformation stable e à T<Ms par

refroidissement sous contrainte o 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 à T>Ar (C'+ D'), la martensite orientée par o au cours du

refroidissement se transforme en austénite créant une déformation inverse -e.
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I-4. Etude bibliographique de I'alliage TiNi

Ces matériaux sont, historiquement, les premièrs alliages à mémoire de forme. Ils 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 grâce à leur bonnes caractéristiques thermiques et mécaniques et à

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 à base de

cuivre tels que cu Zn Al et le cu At Ni.

En effet, la difficulté de l'étude de I'alliage TiNi a longtemps résidé dans le fait qu'il s'est

avéré difficile de comprendre les caractéristiques de base de cet alliage, notamment à cause

des problèmes suivants :

a) Le titane est très actif à haute température, donc se combine facilement avec

d'autres éléments tels que I'oxygène,le carbone ou I'azote ;

b) Le diagramme de phase n'a toujours pas été établi de façon précise ;

c) Une transformation, appelée transformation en phase R, peut avoir lieu au

refroidissement juste avant la transformation martensitique, ce qui rend difficile l'étude des

deux transformations séparément.

Ce n'est qu'au cours de la dernière décennie que ces problèmes ont pu être résolus et

que les aspects cristallographiques, la caractérisation de la séquence de transformation et les

propriétés mécaniques ont été étudiés. 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.

l-4-1. Transformations dans I'alliage TiNi

Le comportement de I'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



Chapitre I. Etude bibliographique

a) Phase austénitique B2 à Phase < incommensurate >> à Phase R à Phase

martensitique

ou :

b) Phase austénitiqueBZ ) Phase martensitique

et au cours du chauffage :

c) Phase martensitique à Phase austénitique B2.

l) La phase austénitique de I'alliage TiNi a une structure cubique centrée d'ordre

d'empilement 82. Au cours du refroidissement, elle subit, dans le premier cas, une première

transformation en une phase dite " incommensurate , de même 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

IFIWA S3]. Cependant, comme il n'y a ni distorsion de réseau, ni déformation de

transformation, cette transformation est de peu d'intérêt dans le cadre de l'étude des AMF.

En poursuivant le refroidissement, cette phase " incommensurate retrouve

I'arrangement initial tandis que le réseau cubique subit une distorsion rhomboédrique

produisant une nouvelle phase appelée phase R [HWA 83]. Iæs caractéristiques physiques et

le comportement mécanique de cette phase R rhomboédrique ont été abondamment étudiés,

notamment en ce qui concerne I'effet mémoire associé à cette transformation I MtY 88],

lsrA 881.

La transformation en phase R est une transformation displacive et sans diffusion. Sa

détection à I'aide d'une mesure de calorimétrie différentielle à 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 Rr, correspondant au début de la transformation en phase R, la

transformation se traduit par le passage de la structure cubique de la phase austénitique à une

structure rhomboédrique dont I'angle p varie continuellement [LIN 81] ; la transformation

présente, sous cet aspect, le caractère d'une transformation du deuxième ordre. Si la

transformation est induite thermiquement sans I'application d'une contrainte d'origine

mécanique, un arrangement constitué de 12 variantes de quatre types de phase R se forme. Cet

affangement 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].

l 1
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En 1989 IZHA 891 a rapporté que, parallèlement à la transformation en phase R,

pouvait avoir lieu une transformation produisant une phase appelée R' dont la structure

cristallographique est triclinique. Cette dernière transformation n'a fait I'objet que de très peu

d'analyses.

Z) A la suite de la transformation en phase R ou directement à partir de la phase

austénitique, il apparaît au cours du refroidissement, à la température Mr, une transformation

martensitique dont le produit a une structure cristallographique monoclinique, d'ordre

d'empilement Bl9 IHWA 831. Cette transformation martensitique possède 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 Mr.

La transformation en phase R ne se produit que si R, est supérieur à M., bien que celle-ci

puisse coexister avec la martensite pour des températures inférieures à 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 INIS 84] ;

b) en ajoutant un troisième élément d'alliage IMIY 89] ;

c) par un recuit après laminage à froid [MIY 82] ;

d) par un vieillissement après mise en solution à haute température IMIY 82]

ISAB 821 ;

e) par un cyclage thermique [MIY 86] IMIY 921'

L'influence des deux premiers facteurs peut être associée à la variation

d'énergie libre chimique entre la phase R et la phase martensitique, due à la présence d'un

troisième élément d'alliage ou à un excès de Ni. En effet, bien que les températures M, et R,

diminuent lorsque la concentration en Ni ou en troisième élément d'alliage augmente, le point

M. est plus sensible à cette variation que le point R, . Ainsi, la plage de température à

I'intérieur de laquelle la phase R est stable devient plus large, ce qui permet une étude séparée

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

T2
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L'influence des trois autres facteurs décrits précédemment sera discutée au fur et à mesure des

paragraphes suivants qui sont consacrés tout d'abord à l'étude des différents traitements

thermiques.

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

martensitiques dans I'alliage TiNi

La transformation martensitique dans les alliages TiNi, peut être précédée par une

transformation distincte de la phase austénitique 82 à la phase R. La transformation R est

caractérisée par une distorsion rhomboidale de la structure 82, 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. Là il semble qu'il y ait certaines

incertitudes concernant la nature de la transition B2 -) R. Des mesures structurales suggèrent

une transformation à deux stades, incluant initialement la formation d'antiphases comme des

microdomaines suivis du développement de domaines aciformes à 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, Tn et M5. La martensite peut former, soit de la phase B2, soit

de la phase R; quand Ms est plus petit que Tp, la transformation R est observée comme

pré-martensitique et la séquence de transformation est B2 à R à M. Si Ms est plus grand

que Tp, la transformation R est devancée par la transformation martensitique.

Des études récentes sur un alliage Tiae.5Ni5s.5 avec M5 supérieur à Tp ont démontré qui

au dessous de Tn, la transformation B2 à R apparaît simultanément avec la transformation

BZ ) M, avec la phase R se transformant en martensite à températures plus basses.

Iæs valeurs de Tn et M5 dépendant de la composition de I'alliage et du traitement

thermomécanique antérieur, la substitution de certains métaux de transition pour Ni ou Ti, de

traitements de recuit à basse température suivant le travail à froid et le vieillissement d'alliage

riche en Ni, ont été représentées pour abaisser M5 relativement à Tn, élargissant ainsi le

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

1 3
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Le comportement de mémoire de forme réversible associé à la transformation 82 ) R

à d'abord été signalé par [KHA 79] dans un alliage prédéformé TiNia5.3Fea..z, ILIN 81] ont

observé que des échantillons de TiNi déformés à des températures en dessous de Tp

récupèrent la déformation par échauffement au dessus de Tn. Une récupération de déformation

à deux stades a été associée aux transformations R à B2 et M à Bz et par refroidissement

ultérieur , une mémoire à double sens associée à la transformation B2à R a été constatée.

l-e, comportement de rrimoire 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 Tp 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, BZ à R à M. Des stades distincts de rendement sont associés aux

transformationsindividuellesBZ ) Ret Rà M.

2) une seule transformation inverse M à 82 est observée par échauffement provenant de

la phase martensite. Une transformation incomplète en martensite par refroidissement résulte

en deux transformations inverses, R ) BZ et M à B2.

3) le cyclage thermique à des transformations entre Tp et M5 résulte en une

transformation réversible B2 t R, qui produit une hystérésis thermique d'enviro n 2K, et des

mesures simultanées de résistivité électrique et de déformation avec les mesures de DSC

indiquant que 82 à R apparaît par une seule transformation de premier ordre.

4) les mesures de Tn, M5 et A5 produisent une dépendance linéaire en cas de contrainte

appliquée, avec la dépendance des contraintes de Tp étant substantiellement plus petite que

celle de M5 et A5. Les mesures de la dépendance de contrainte sur les températures de

transformation sont en bon accord avec les valeurs calculées par l'équation de Clausius

Clapeyron.

5) un' cyclage thermique répété sous contraintes a un effet signifiant sur les

caractéristiques de la transformation martensitique. La température M5 et I'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.

t4
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l-4-3.Microstructure et morphologie

l-4-3-l.Microstructure et morphologie de la phase R

D'après 
'Wayman 

IWAY 89], la phase R possède les caractéristiques d'une martensite.

Elle a une morphologie quadruple, comportant quatre variantes qui se forment ensemble de

manière auto-accomodante, et qui sont distribuées symétriquement autour du pôle (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 à 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 varinntes de Ia phase R

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

[010]A[001]A

u00lA

[001]A

[010]A

l 5
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( 1 0 1 ( 0 1 1 )

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

Type I Type II

i (oto)

Type III

i (-too)r (010)

(0'%l)
\ï;,

( -1
(001)

( -  1 l
100)$ (99tr

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

phase R par auto-accomodation

l-4-3-2.Microstructure et morphologie de la phase martensitique

Les transformations martensitiques possèdent la propriété particulière 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 B1e (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' IIs

ont observé deux tYPes de maclage :

l 6
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1) maclage de type I {11-1} ou le plan K1 et la direction r11 sont représentés par des

indices rationnels et les deux cristaux maclés se déduisent I'un de l'autre par une symétrie

miroir par rapport au plan Kr IOTS 71].

Z) maclage de type tr <011>, et moins fréquemment le maclage <001>. Dans le

maclage <011> le plan K2 et la direction Tl2 sont représentés par une rotation de æ autour de

I'axe lr IKNO 81].

Des calculs théoriques ont été effectués par [KNO 81][MAT 87] IMIY 89] IMAD 91]

en utilisant la théorie phénoménologique de Lieberman, Wechler et Read concernant le

cisaillement à réseau invariant des trois types de maclage (type I, type tr et le maclage <001>).

Tous les modes de maclage observés dans I'alliage TiNi sont résumés dans le tableau I-3'

Il existe 12 manières d'orientation entre la phase austénitique et la phase martensitique

(voir tableau I-4). IMAT 87] ont noté les variantes par x et x' . Ces variantes possèdent des

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

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

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

Type I

{ -1 -11}

( - r -11)

(-1 r l)
[os4 0.45 1]

t054 -0.4s 1l

(0.24 0.5 1)

(0.24 -0.5 1)

[-2-rr]
l-2rrl

0.309

0.309

Type I

{111}

(111)

(1 -1  1 )

[ -1 .s1 0 .s11]

[ -1 .s1 -0 .51 1]

(-066 0.33 1)

(-0.66 -0.33 1)

l2rrl
[ -211]

0.142

0.r42

Type I

{011}

(01r)

(0-11)

[1.s7 I  - r ]

[-1.s7 1 1 ]

(0.72 | -t)

(-0.12 rr)
[0 ]  l ]

[01-1 ]

0.28

0.28

Type II

{011}

(0.72 r -r)

(-o.72 rt)
[011 ]

[01-1 ]

(011)

(01-1)

u.57 1-11

[-1.s7 I  l ]

0.28

0.28

composé (001)

(100)

[100]

[001]

(100)

(001)

[001]

[100]

o.23

0.23
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Tableau I-4 : Relations d'orientation entre l'austénite et 12 variantes de la martensite

I [100]A [011]A [0-1 1]A

1 ' [-100]A [0-1- l ]A [0-11 ]A

2 u00lA [0-1l lA [0-1-uA
z', [-100]A [01-1 ]A [0-1-1 ]A
a
J [010]A l r01lA lr0-1lA

3', [0-10]A [ - r0-1]A [10-1 ]A

4 [010]A [10-1 ]A [-10-1]A

4' [0-10]A [ - l0 l ]A [-10-1]A

5 [00r]A l l  10lA [- 1 10]A

5 ' [00-1]A [-1-10]A [-1 10]A

6 [001]A [-1 r0]A [ -1-10]A

6', [00-1]A [1-  10 ]A [-1-10]A

Désorientation 1.42" r.12" 8.23"

les calculs effectués par ces auteurs montrent que le cisaillement à réseau invariant

dans la transformation est un maclage de type tr <011> car il permet de prévoir les indices des

plans d'habitat entre l'austénite et la martensite. Iæs domaines martensitiques d'indices de

plans d'habitat différents sont appelés "variantes".

Les normales au plan d'habitat, groupées symétriquement autour d'un pôle (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

l'échantillon.

Dans les alliages de TiNi, l'étude du relief de la surface, révèle la présence d'une

morphologie triangulaire unique, constituée par trois variantes de la martensite (figure I-6)

groupées autour des pôles (001)ez de I'austénite. La figure I-7 représente une projection

stéréographique de I'austénite ou sont reportés les pôles 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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l '  ( + )

Figure I-6. Structure auto-accomodante de la martensite dans I'alliage TiNi

(ioo)

(100)

.6 ' (+ )

(010) (010)

Figure I-7. Projection stéréographique de I'austénite ou sont reportés les pôIes des plans

d'habitat, pour les 24 variantes dans un monocristal'
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I- -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 TizNi, TiNi et TiNi3.

Température

1400

1200

1000

800

(a)

(a) d'après IKOC 69]

(b)

(b) d'après IWAS 71]

Figure I-8. Partie du diagramme d'équilibre du système TiNi.

Le diagramme TiNi dans la zone d'existence de la phase (Bz) est sujet à contreverse.

On distingue essentiellement deux propositions schématisées sur la figure I-8 [KOS 69]

[wAS 71]:

a) Première proposition: au-dessous de 650"C on peut faire apparaître les deux

phases TizNi et TiNi3 quelle que soit la composition hypo ou hypereutectoide ; cependant la

réaction n'est pas terminée après 6 semaines à 630"C.

b) Deuxième proposition: pour les alliages surstoechiométriques en nickel, après

maintien à haute température et trempe, les températures de transformation martensitique sont

très différentes de celles du composé équiatomique, ce qui indique que la matrice, après ce

traitement, a rejeté son nickel excédentaire sous forme de TizNil (figure I-8-b) et se comporte

Ni (atome 7o)
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alors sensiblement comme TiNi stoechiométrique. La première proposition donnerait un

agrégat de composés TizNi et TiNi3 ne présentant pas de transformation martensitique.

L'hypothèse que I'on peut raisonnablement avancer est la suivante :

L'équilibre final au-dessous de 650"C est sans doute I'ensemble des deux phases Ti2Ni

et TiNi3 mais cet équilibre est extrêmement long à 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 (Ti2Ni3) qui conduit à une matrice proche de la composition équiatomique ; la

décomposition en TizNi - TiNis est alors à peine amorcée et on n'en décèle que des traces.

La température M, de.l'alliage équiatomique se situe à 6ûL10"C IKOS 69] ; cependant

de grancies différences sont observées entre les différents auteurs à cause, semble- t' il, de la

grande sensibilité de M, au taux d'oxygène dissout dans I'alliage :

l 50P .P .m.O lMr=45"C

450P.P .m.O lMr= -5oC

La température M, décroît fortement avec la surstoechiométrie en nickel maintenue en

solution: M,--100'C pour Ti+e,z-Nisr.r (Vo aQ. I1 n'est pas possible d'avoir uqe

surstoechiométrie en titane maintenue en solution (figure I-8) ; aussi, lorsque I'alliage est

riche en titane, il comporte des précipités de Ti2Ni et la matrice, très proche de TiNi, a sa

transformation martensitique vers 60oC.

l-4-5. Traitements thermiques de I'alliage TiNi

Les procédures de traitements thermiques principalement utilisées dans les alliages

TiNi sont le vieillissement après mise en solution à haute température [SAB 82] INIS 84] et le

recuit après laminage à froid IMIY 82] .

1) Les traitements thermiques des AMF tels que les alliages CuZnAl sont réalisés à

partir d'une mise en solution à haute température suivie d'une trempe rapide à I'eau de façon à

obtenir une phase stable austénitique permettant de produire I'effet mémoire de forme .

Cependant, I'alliage TiNi a la faculté de pouvoir produire un effet mémoire simple

quel que soit le mode de refroidissement, c'est à dire, soit par une trempe rapide à l'eau , soit

par un refroidissement continu dans un four. De plus, contrairement aux autres AMF, les

propriétés superélastiques du TiNi sont meilleures lorsque l'alliage est refroidi
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progressivement plutôt que brutalement. Cet effet est du à un effet de vieillissement lors du

refroidissement produisant une fine précipitation et favorisant les propriétés superélastiques.

IMIY 821 ont étudié I'effet de la température de vieillissement Vulgi1 sur un alliage

préalablement mis en solution à 1273 K et trempé rapidement à l'eau; on observe que la

température M, dépend de Tuirl1 et présente un maximum pour une température de

vieillissement de 773K. Ces auteurs ont observé que le vieillissement de I'alliage TiNi

favorise I'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 à 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

Ti3Nia,Ti2Nir ou TiNi.

2) Le recuit est précédé d'un laminage à froid, les températures de recuit variant de

500K à I273K. Ce traitement thermique a pour but de réarranger les dislocations introduites

au cours du laminage. En ce qui concerne I'effet de la température de recuit sur la séquence de

transformation de I'alliage TiNi, il à été montré [MIY 82] qu'il existe une température

minimale de recuit permettant de supprimer la transformation en phase R, de façon à obtenir

uniquement une transformation directe austénite â 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, à tel point que I'effet superélastique et I'effet mémoire de

forme peuvent être 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 à basse température ou ayant une composition lui conférant un Ms bas.

3) Les deux traitements thermiques décrits précédemment ont pour effet d'introduire

dans I'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,

lMfY 861 . La déformation de transformation associée à la transformation martensitique est

environ dix fois supérieure à celle associée à la transformation en phase R. Ainsi, lors de

I'introduction de dislocation ou de précipité, le point M, décroît beaucoup plus rapidement

que le point R, puisque I'autoaccommodation des variantes du point M, varie fortement en

fonction du traitement thermique alors que l'évolution du point R, reste pratiquement
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constante. Le champ de contrainte associé aux précipités ou aux dislocations empêche donc la

formation de variantes de martensite autoaccommodées, ce qui corrobore le fait que

l'étalement (Mr-Mr) est plus important à la suite d'un de ces traitements thermiques.

Tableau I-5. Principales propriétés des alliages TiNi

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

L'alliage TiNi présente les avantages de meilleurs caractéristiques mécaniques, d'une

déformation maximale récupérable très importante de 8Vo et surtout d'une utilisation possible

jusqu'à environ 300"C ; la contrepartie est une certaine difficulté d'élaboration et de mise en

forme, ainsi qu'une hystérésis de transformation relativement importante.

l-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 à la

transformation en phase R ILIN SlltMIY 811, la transformation martensitique induite ainsi

que la réorientation des variantes [MEL 81] IMIY 81] [MfY 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

Masse volumique (k

Résistivité (A.m) (50 à 60)10-

3.5 x  104

Module d'élasticité (état Ê) 1) en traction E (MPa)

2) en torsion G (MPa)

Limite d'élasticité (état p) (MPa)

Limite de rupture (état B) (MPa)

Température max d'utilisation pour la mémoire de forme ('C)

Hystérésis de la transformation martensitique ("C)

Déformation maximale en traction récupérable par mémoire (Vo)
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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 à la phase R est celle obtenue pour la phase

martensitique, puisque dans les polycristaux, elle est en traction généralement de 0.5 à I 7o

pour la phase R et de 5 à7Vo pour la phase martensitique[LlN 81]'

Le matériau se trouve en phase martensitique si la température est inférieure à Mi. Dans

cetétat,les variantes de martensite s'arrangent de façon auto-accommodante.

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

façon à accommoder la déformation imposée ; la structure déformée ainsi ctéée, se maintient

après la décharge et peut être totalement détruite par un simple chauffage pendant lequel le

matériau retrouve son état austénitique, c'est I'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 même

plaquette, ce qui peut éventuellement conduire à un " démaclage " et un " remaclags tt P{

une variante différente de celle qui I'a précédée.

b) un mouvement des plans d'interface entre les plaquettes de martensite qui permet à

la mieux orientée d'entre elles de croître aux dépends des plaquettes les moins orientées vis à

vis de la déformation à accommoder.

l-4-T.Cyclages thermique et mécanique

Plusieurs études ont déjà été réalisées sur le cyclage thermique, le cyclage mécanique

ainsi que sur le cyclage thermomécanique. Ces études ont porté sur l'évolution des

températures de transformation tMfY 86,92f,Ia variation des contraintes critiques [MIY 86]'

les défauts cristallographiques IMIY 861, les caractéristiques de l'effet mémoire simple et

double sens [TOD 86].

l-4-7 -1. Cyclage thermique

Les températures caractéristiques de la transformation martensitique, M, et Mf ,

diminuent au cours du cyclage thermique en même temps que des dislocations sont introduites

dans la phase austénitique [MIY 86]. La diminution de ces températures est donc associée à
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la grande densité de dislocations. L'effet du cyclage thermique sur la diminution de M, et Mr

peut être annihilé par I'introduction de précipités résultant d'un traitement thermique de

vieillissement après laminage, la variation de la température de transformation en phase R, Rr,

semble être plus controversée. En effet, un auteur a observé une augmentation de Rr au cours

du cyclage ITAD 871 alors que d'autres ont montré que R, varie peu. Cette différence est peut

être due à des différences de conditions expérimentales puisque I'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 apparaître 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 Rr. Par conséquent un matériau qui ne présentait initialement qu'une transition simple

austénite + martensite peut, au fur et à mesure des cycles présenter une transformation en

phase R [MIY 86].

l- 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 Rr, 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 diffère pour un cyclage

thermique sous charge et sans charge. Une hypothèse est de considérer que le champ de

contrainte associé à ces dislocations qui est généré au cours du cyclage thermique sans charge

empêche 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 à mémoire de forme TiNi sont déjà nombreuses et

concernent le domaine médical, la conversion énergie thermique - énergie mécanique. Ces
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alliages peuvent résoudre certains problèmes techniques jusqu'ici difficiles à cause de la

complexité des mécanismes, de I'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 à la

corrosion et semble bien accepté par les tissus vivants. ISCH 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 problème 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 70Vo

environ, une quinzaine de jours après I'implantation, pourrait être compensée par I'effet de

mémoire du TiNi. Lors de I'implantation, la barre est comprimée en forme de S et se trouve à

l'état semi-martensitique à 37"C (Ar37+5' à la contrainte d'implantation ). Au bout d'une

quinzaine de jours, on chauffe localement, de manière externe, de quelques degrés la barre

implantée, ce qui la rallonge de quelques pour-cents et restaure la forme initiale.

11e, comportement caoutchoutique est tout à 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 à été utilisé pour le redressement des dents :

le classique fil d'acier inoxydable a été remplacé par un fil de TiNi dans l'état martensitique

prédéformé (figure I-2). l-e, module d'élasticité apparent est beaucoup plus faible que le

module d'élasticité vrai à 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 à mesure du redressement des dents,

il est très largement réPandu.

Une autre réalisation spectaculaire à été imaginée par [SM 771. n s'agit d'un filtre à

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.

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

Un moteur à alliage à mémoire de forme TiNi, tournant de façon continue, a été réalisé

pour la première fois par IBAN 751. n comporte vingt demi-boucles de TiNi suspendues aux

ravons d'une roue horizontale. Les demi-boucles sont fléchies au refroidissement et
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foumissent le travail mécanique en se redressant au chauffage. Le travail est communiqué à la

roue par un système excentrique, décentré par rapport à I'axe de la roue. Deux bacs à liquide

chaud et froid sont disposés au-dessous de la roue, les éléments à mémoire viennent y plonger

alternativement au cours de la rotation. Ce moteur tournant entre 26 et 42"C à 90 trlmn a

effectué plus de 20 millions de cycles avec les fils initiaux. La puissance récupérée est très

faible. Depuis, d'autres prototypes ont étê réalisés avec des systèmes différents de

transformation des mouvements. De façon générale les rendements sont très faibles, inférieurs

à quelques pour-cents, et les applications paraissent relativement limitées.

La conversion énergie thermique-énergie mécanique peut aussi être utilisée en

robotique. La firme Hitachi au Japon étudie un robot à trois doigts dont les éléments moteurs

sonr en fils de TiNi de faible diamètre (0.2 à 0.4 mm). La commande se fait par effet Joule. Le

faible rendement n'a ici pas d'importance ; ce qui est très intéressant, c'est que I'on peut avoir

des mouvements très complexes sans mécanisme compliqué.

Conclusion

Nous avons décrit dans la première partie de ce chapitre le comportement

thermomécanique des alliages à mémoire de forme. Schématiquement nous avons montré

I'origine physique de I'effet mémoire de forme et des autres effets associés à la transformation

martensitique thermoélastique. Dans la deuxième partie, nous avons présenté en détail l'étude

bibliographique sur les alliages à mémoire de forme TiNi qui sont les alliages actuellement

développés pour les applications avec des conditions assez sévères de mise en forme, des

traitements thermiques nécessaires à la mise en æuvre de la mémoire de forme, et enfin une

diversité du champ d'application des alliages à mémoire de forme TiNi. L'intérêt principal de

ces applications tient en général à leur simplicité et au fait que le fonctionnement ne nécessite

pas d'énergie autre que thermique. Les applications pratiques conduisant à 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 très connu des industriels, en second lieu, pour les alliages à 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 à 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 à 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.

II-1-1. Intérêt de la diffraction RX ]

Les rayons X utilisés en diffraction ont des longueurs d'onde de I'ordre de I'Angstrôm

et sont fortement absorbés par les métaux. La pénétration étant faible (quelque dizaines de

microns), I'intensité diffractée proviendra essentiellement de la partie superficielle de

l'échantillon, ce qui est I'atout principal de la technique: I'information est locale. L'intensité I

recueillie, après traversée de l'épaisseur x, est donnée par la loi de LAMBERT (figure II-1)

I = Ioe-P (absorption linéaire)

o Io est I'intensité incidente,

. p est le coefficient d'absorption linéaire, fonction de la longueur d'onde À du

faisceau incident et du matériau étudié' Il est exprimé en cm-r

f(Matériau,l,)

Figure II-1. Loi de Lambert
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On peut remarquer cependant que les rayons X atteignent le cæur de l'échantillon

lorsque l'épaisseur ou le coefficient d'absorption est très faible (couches minces, fils très fins,

etc..)

Au cours d'une mesure de texture, la surface inadiée par le faisceau X varie en

fonction des angles V et q. Deux conditions doivent être respectées afin d'éviter que ces

variations soient nuisibles :

a) la surface observée doit être parfaitement plane afin de conserver un volume diffractant

constant au cours des rotations de l'échantillon . En effet, dans ce cas les variations de surface

irradiée dues au mouvements de l'échantillon sont directement compensées par les variations

d'épaisseur inadiée dues à I'absorption. I-e produit "surface "x" profondeur irradiée" définit le

volume diffractant.

b) la texture doit être homogène dans tout le volume diffractant et tout au long de

mesure. Cette condition est liée à I'impossibilité de localiser I'origine de I'information dans

volume diffractant.

A.Guinier a calculé I'intensité diffractée par un échantillon plan placé dans les conditions de

Bragg-Brentano et possèdent une répartition isotrope de ses orientations. La relation entre

I'intensité diffractée (! et le volume diffractant à chaque position (q,V) de la mesure est la

suivante:

I  (E, l t )  =
l xSo

où

o So est la surface de la section droite du faisceau incident,

o p" est le coefficient d'absorption linéaire.

o i est I'intensité émise par un volume unitaire supposé isotrope situé à la surface de

l'échantillon.

[æ volume diffractant V=So/2F est constant quelle que soit la position (q,V) de

l'échantillon. [HEI 86] ont calculé ces intensités pour des couches minces planes en incidence

la

le

2trt
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faible. Ils corrigent ces intensités en fonction des positions de l'échantillon. De même, lorsque

l'échantillon à 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 connaître, à toute position de l'échantillon, le volume diffractant et de corriger les

intensités diffractées en fonction des variations de ce volume.

ll-l-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 à contrainte ni à 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 à mémoire de forme. Des études approfondies ont

été effectuées sur les transformations de phase de I'alliage TiNi IOTS 71], ISAN 71]. Elles

ont confirmé la présence de trois phases différentes:

l) une phase austénitique (82) de structure cubique centrée de type CsCl à haute

température, appartenant au groupe d'espace P m3m [PUR 61], [MIC 82] avec un paramètre

de maille élémentaire ao=3'02 À'

2) une phase martensitique (M) de structure monoclinique à basse température,

appartenant au groupe d'espace Pzl/m avec les paramètres du réseau suivants:

ao=2.989 À, bo=4.108 Â, co=4.646 A, 9=97.78 À

3) une phase intermédiaire R de structure rhomboédrique'

Il existe alors trois types de transformations de phases :

Phase austénitique (Bz) ++ Phase R

Phase R ++ Phase martensitique (M)

Phase austénitique (Bz) +> Phase martensitique (M)'

que nous allons essayer d'analyser à I'aide des rayons X'
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Il-L -2-l . Transformation prémartensitique

La transformation prémartensitique se manifeste, entre autres, par une augmentation de

la résistivité de I'alliage, I'apparition de réflexions supplémentaires sur les diffractogrammes

de diffraction des rayons X, le dédoublement de certains pics de I'austénite (82), ainsi que par

la diminution des constantes d'élasticité du matériau ISAN 7l] et IMIC 82].

Pour un alliage TiNi en phase austénitique, une chute de température peut donner

naissance à deux phases : la phase martensitique et la phase R. La transformation 82 ++ 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 à part entière, ce qui est montré par Michal

lMrc 821.

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 paramètres tels que la composition chimique des alliages et leurs

traitements thermiques. Récemment IGOOB 92] ont essayé de clarifier la possibilité de

détecter la phase R dans les alliages TiNi, TiNiCu et TiNiCo par plusieurs méthodes

expérimentales telies que la microscopie électronique à transmission, la diffraction des rayons

X, er la calorimétrie différentielle à balayage (DSC). Ils ont conclu que la phase R apparaît 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 apparaît avec une structure rhomboédrique [OTS 71] dont les paramètres de maille

sont :

a=9.03 À et cr=89.3'.

Cette structure correspond à la structure 82 distordue.

D'après t Goo 851, la phase R présente une symétrie de paramètres:

an=7.38 À et cn-5.32 Â.

Les relations d'orientation entre la phase R et la phase Bz sollt:

(rrr)B2lt (0001)R l-2rrlB2// [2-1-10]R

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

(110))82 /  (100)R [1-11]82 / /  [001]R
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la maille de la phase R étant choisie rhomboédrique .

Il a récemment été rapporté par Zhao IZHA 891 que, parallèlement à la transformation

en phase R, il pouvait y avoir une transformation produisant une phase appelée R' dont la

structure cristallographique est triclinique, de paramètres :

a=7 .27 À, b=8.89 Â, c=9.19 À, cr=l 10.3o, 9=95.3o, p1 14'0'.

Celle-ci n'a fait I'objet que de très peu d'analyses.

ll-t -2 -2. Transformation martensitique

A la suite de la transformation B2êR ou directement à partir de la phase austénitique,

il apparaît au cours du refroidissement, à la température M5, une transformation martensitique

caractérisée par:

1. un changement morPhologique

2. une décroissance de Ia résistivité électrique

3. un changement dans le diagramme de diffraction X ou électronique avec

réduction de I'intensité, puis disparition totale du pic de diffraction associé au plan (110)Bz de

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

En I97I, IOTS 711 d'une part, IHEH 71] d'autre part ont déterminé une structure de la

phase martensitique d'un alliage TiNi équiatomique comme étant orthorhombique de type B1e

légèrement distordue, ou encore (B rg) de maille monoclinique, avec "shuffle". Ces auteurs

donnent les mêmes paramètres de réseau. La différence entre les deux résultats réside dans

une variation de la direction et du plan du "shuffle" par rapport à I'angle monoclinique; par

conséquent, les structures appartiennent à deux groupes d'espace différents P2rlm et PZlc.

toutes les deux sont également incohérentes avec des réflexions de réseau observées qui sont

normalement interdites.

En 1981,[MIC S1] tiennent compte de ces réflexions interdites et grâce à une analyse

plus détailié", c", auteurs aboutissent à la structure B 1e avec les mêmes paramètres que les

investigateurs précédents. En plus ils confirment le groupe d'espace P2tlm rapporté par

IHEH 711.

Deux ans plus tard, [BUH 83], confirment la nature P}rlm du groupe d'espace par la

diffraction des neutrons. En 1985, IKUD 85] ont utilisé la diffraction X sur des monocristaux

d'un alliage TiNi 5O.8Vo; ils ont trouvé la même structure B'1e ainsi que le même groupe
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d'espace PZr/m (tableau tr-l ) mais avec des coordonnées atomiques différentes de celles de

IMIC 8ll (voir tableau II-2).

Tableau II-1. Comparaison des données cristallographiques de Ia phase martensitique de

I'alliage TiNi

a (Â) 2.883 2.885 2.889 2.898

b (Â) 4.623 4.622 4.120 4.108

c (À) 4.117 4.120 4.622 4.646

p(") 96.8 91.78

T(") 96.8 96.8

Nbre d'atomes/maille 4 4 4 4

Groupe d'espace P2rlm P2tlm PZlc P21lm

a) [HEH 71]

c) [oTS 7l]

b) [Mrc 81]

d) IKUD 8s].

Tableau II-2. Coordonnées conventionnelles des atomes

0

0

0

0

0

0

0.1648

0.5

0.5672

0.055

0.5

0.558

0.6196

0

0.4588

0.580

0

0.472

0.s452

0.5

0.1084

0.475

0.5

0.086
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Le cristal monoclinique dont les paramètres de maille ont été déterminés par Otsuka

IOTS 711 est largement accepté comme structure standard pour la martensite (figure II-l).

ON i

Ori

b

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

t0011

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

[]01lM

La figure tr-2 représente une configuration atomique dans une maille conventionnelle

vue dans la direction t010]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 plutôt une structure compacte tridimensionnelle

IKUD 8sl.

Ctoo' o r:
\ \

\p o*' \r
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ll-1-2-3. Relation d'orientation entre I'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 mère 82 et la martensite ont été

déterminées par IOTS 7Il et IKNO 811 à partir des clichés de diffraction électronique.

IOTS 711 ont trouvé les relations suivantes :

l l - l 0 lM  / /  < l l l >Bz

(001)M /  /  { l0 l  }B2 0 6.5 'Prés.

De la même manière, IMOH 75] a donné les relations d'orientations suivantes :

[101 ]M /  /  411>Bz

(010)M / /  u10)82

II-1-3. Etude expérimentale

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

L'étude des transformations de phase martensite ++ austénite ê phase R par

diffraction des rayons X a été faite avec des fils de TiNi élaborés par la Société

MEMOMETAL (RCS Albertville) , ayant des diamètres (D) de 1.41, 1.34, I.25 et 1.13 mm

avec des taux de déformation respectifs, 10, 20,30 et 40 Vo au cours du tréfilage. Les fils ont

été recuits sous atmosphère d'azote pendant t heure à des températures de 450,510,570 et

600"C et suivis d'une trempe rapide à I'eau. Des échantillons de diamètre (d) de I'alliage

équiatomique TiNi ont été préparés par attaque chimique dans une solution composée de Il3

d'acide fluorhydrique et2l3 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 diamètre (d/D) parfaitement jointifs disposés

sur une plaque de verre pour former un plan (figure tr-3 ). Cette technique développée par

T. Montesin IMON 90] Permet:

1. de faciliter la préparation de l'échantillon.

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

3. de conserver un volume diffractant constant au cours de la rotation 9.
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Figure II-3. Mesure aurc RX d'un échantillon sur Ia sutface de la nappe

Tous les diffractogrammes de diffraction des rayons X sont effectués dans les mêmes

conditions expérimentales. Nous avons utilisé un goniomètre de texture à anode tournante,

équipé d'un détecteur courbe à localisation spatiale (CPS120- INEL), avec un tube à

anticathode de fer de longueur d'onde (L=19373 Â). Le balayage de I'ensemble des

orientations possibles de l'échantillon nous permet d'effectuer des diffractogrammes

"intégrés", c'est à dire résultant de la sommation des intensités diffractées au cours des deux

mouvements de rotation (déclinaison de 0 à 70o, rotation azimutale de 0 à 360')' Cela nous a

permis de mettre en évidence les phases en présence après chaque traitement thermique.
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ll-1r-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 à mémoire

de forme TiNi équiatomique.

Les échantillons déformés à I\Vo, et recuits à 450"C et 51OoC, montrent la présence

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

a) fil déforméà107o recuit à 450"C
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b) fïl déformêà207o recuit à 510oC
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Figure II-4. Dffiactogrammes de dffiaction X pour unfil de diamètre 1.38/1.41 mm

recuit à (a) 450"C et (b) 510'C
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La disparition de la phase R a lieu à 570oC, température à partir de laquelle on

observe I'apparition nette des pics de la martensite (figure tr-5c). Par contre à une température

de recuit de 600"C, la phase R disparaît et le plan (110) de I'austénite apparaît à la place des

pics de la phase R (figure II-sd).

c) fil déformé àlÙVo recuit à 570"C

( 1 1 - 1 ) M
(1  1  1 )+(012)M

(020)M
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Figure II-5. Dffiactogrammes de dffiaction X pour unfil de diamètre 1.38/1.41 mm

recuit à (c) 570"C et (d) 600 "C

d) fil déformê à lÙVo recuit à 600"C
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Les échantillons déformés à20Vo et recuits à 450'C et 510oC, révèlent la présence très

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

deux pics intenses (200)A eT (2ll)a de la phase austénitique situés respectivement aux angles

deux thêta 80.20" et 104.12" (figure II-6).

a) fil déformêà20Vo recuit à 450"C
i
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b) fil déformé à20Vo recuit à 510"C
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Figure II-6. Diffractogrammes de dffiactionX pour un fiI de diamètre 1.30/1.34 mm

recuit à (a) 450"C et (b) 510"C
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Par contre à 570"C et 600'C, les échantillons deviennent

Ceci se traduit sur les diffractogrammes de diffraction (figurell-7)

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

totalement martensitiques.

par la disparition des pics

c) fil déformé à20Vo recuit à 570"C
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Figure II-7. Dffiactogrammes de dffiactionX pour unfil de diamètre 1.30/1.34 mm

recuit à (c) 570'C et (d) 600"C
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Les diffractogrammes de diffraction des échantillons déformés à 30 et 4OVo et recuits

à 450"C et 510oC, 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, tr-8b, tr-9a, tr-9b). Par

contre à 570"C et 600oC, la phase R disparaît (figure tr-8c, tr-8d,n-9c, tr-gd), et la martensite

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

a) fil déforméà30Vo recuit à 450'C
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Figure II-8. Diffractogrammes de diffractionX pour unfil de diamètre 1.20/1.25 mm

recuit à (a) 450'C et (b) 510"C
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c) fil déformê à30Vo recuit à 570"C
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Figure II-9. Dffiactogrammes de diffractionX pour unfil de diamètre 1.20/1'25 mm

recuit à (c) 570"C et (d) 600"C
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a) fil déformê à 407o recuit à 450"C
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Figure II-10. Dffiactogrammes de diffractionX pour unfil de diamètre 1.09/1.13 mm

recuit à (a) 450"C et(b) 510"C
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c) fil déforméà407o recuit à 570"C
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Figure II- I I. Diffractogrammes de dffiaction X pour un fil de diamètre I .09/1.13 mm

recuit à (c) 570'C et (d) 600'C
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Tableau II-3 . Comparaison entre distances interréticulaires observées et calculées

M 110 48.46 48.29 2.35 2.36

M 002 49.49 49.49 2.29 2.31

M 11- l 52.74 52.06 2.r8 2.r9

R 2.15

R 2.14

M 020 56.10 55.74 2.06 2.07

M t l l 57.46 57.r9 2.O2 2.02

M tr-2 68.1  6 61.23 r .73 1.74

M r20 10.32 1.68

M 12-l 74.11 73.64 r .6 l 1 .61

M 022 78.38 78.06 1.53 1 .53

A 200 19.79 1 .51

M 200 85.11 84.64 t.43 1.43

A t04.12 t.22

Les distances dhkl et les angles de diffraction sont en bon accord avec les résultats de

IOTS 711, ainsi qu'avec les fiches ASTM d'un alliage TiNi équiatomique fournis par Michal

IMIC 821.1-8, tableau II-3 montre les valeurs calculées des distances interréticulaires dnra et des

angles de diffraction ainsi que celles que nous avons observées par diffraction des rayons X.

l-e chevauchement des pics de la phase martensitique, empêche 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 [MOR], en utilisant les paramètres de

la maille et les coordonnées conventionnelles des atomes trouvés par [MIC 82].

45



re II. Méthodes expérimentales

diffractogramme calculé de la phase martensitique
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Figure II-12. Dffiactogramme calculé de Ia phase martensitique

La figure tr-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 (l00Vo) 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 à une distance angulaire

(À20=0.33") de celui ci. Ce pic ne figure pas dans les diffractogrammes expérimentaux car il

est masqué par le pic (11l)M qui voit son intensité augmenter'

Calcul des fractions volumiques

Après correction de tous les diffractogrammes de diffraction X du bruit de fond

(BDF), nous avons calculé les fractions volumiques pour chaque phase après chaque

température de recuit (tous les mesures ont été effectuées dans les mêmes conditions

expérimentales). Par exemple pour la phase martensitique :

1/
, L M -

IM

I ,er
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ou X v : la fraction volumique de la phase martensitique (M)

I y : intensité mesurée des pics de la phase martensitique de l'échantillon

I ,ey : intensité de référence d'un échantillon totalement martensitique

est valable pour les autres phases, la phase R et la phase austénitique.Cette relation

ll-1.-4. Discussion des résultats

La séparation entre la phase R et la martensite, comme entre la martensite

I'austénite, augmente avec le taux de déformation. En plus du taux de déformation,

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

pour les températures de recuit de 450'C et 510oC, la fraction volumique de

martensite diminue avec un taux de déformation croissant. [æ comportement est différent pour

des températures de recuit de 570'C et 600oC, où la fraction volumique de martensite est la

même avec un taux de déformation supérieur à lOVo'

Pour la phase austénitique, à 450oC et 510"C la fraction volumique d'austénite croit

avec le taux de déformation. Toutefois, pour un taux de déformation supérieur à lÙVo la

fraction volumique d'austénite s'annule à des températures de recuit supérieures à 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

décroît (figure II-13).

et

l a
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l'1,-2.L'effet du taux de déformation et du traitement thermique sur les températures de

transformation de phase de I'alliage TiNi 50-50

læs températures de transformation des alliages à mémoire de forme sont connues pour

être sensibles à 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 l'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 ).

Tous les échantillons utilisés en analyse calorimétrique ont été recuits dans les mêmes

conditions que les échantillons de diffraction X. Pour déterminer les températures de

transformation, nous avons utilisé la technique de DSC (calorimétrie différentielle à balayage)

pour mesurer les températures et les flux de chaleur associés 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 l'échauffement. L'effet

endothermique se traduit par un pic vers le bas, et I'effet exothermique vers le haut. Le début

et la fin des pics peuvent être définis comme températures de transformation. Généralement,

ces points de transformation sont déterminés par la méthode d'intersection des tangentes.

Tableau II-4. Caractéristiques des échantillons utilisés en DSC

73.5 mg
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ll-2-1. Résultats expérimentaux

L'effet général du taux de déformation et du traitement thermique sur les températures

de transformation de phase sur l'alliage à mémoire de forme TiNi est démontré par les

courbes du DSC . Les échantillons recuits à 600"C à différents taux de déformation, montrent

seulement deux maximums de transformation, un maximurn de la phase martensitique par

refroidissement et un maximum de la phase austénitique par échauffement (figure II-14)

Toutefois les échantillons déformés à 10, 20,30 et 40rZo et recuits à 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 tr-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 tr-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 à 20Vo (figure tr-18-A). Le comportement est

différent pour des températures de recuit de 570 et 600oC, où la température maximale de la

martensite est pfesque la même quelque soit le TD. La température maximale de martensite

s'étend d'un minimum de -27.8"C (pour un TD=4OVo et une température de recuit de 450"C) à

un maximum de + 30.55"C (pour un TD=107o et une température de recuit de 600"C).

La température maximale d'austénite diminue avec un TD inférieur à ZOVo pour des

températures de recuit de 450,510 et 570'C (figure tr-18-B). Ce comportement est différent à

570"C pour un TD supérieur à2OVo. Pour une température de recuit de 600"C et quel que soit

le TD, la température maximale d'austénite est presque la même. La température maximale

d'austénite s'étend de 46 oC (pour un TD de 40Vo et une température de recuit de 510'C ) à

61.66 oC (pour un TD de IÙVo et une température de recuit de 600"C).

Contrairement aux températures maximales de la martensite et de I'austénite, la

température maximale de la phase R augmente avec un TD croissant et une température de

recuit décroissante (figure tr-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 lÙVo (voir figure tr-17)) à 47 .5"C (pour

une température de recuit de 450"C et un TD de 40Vo).
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ll-2-2. Discussion des résultats

La contrainte interne croît lorsque le TD augmente, est décroît quand I'alliage est

recuit à températures élevées. A températures élevées la recristallisation de I'alliage apparaît

aussi. Les effets du TD et de la température de recuit sur les températures de transformation de

phase dans I'alliage TiNi sont associés à la contrainte interne résiduelle et au processus de

recristallisation.

La diminution observée dans les températures maximales de la martensite et de

I'austénite et I'accroissement de la température maximale de la phase R avec un TD croissant

et une température de recuit décroissante sont associés à la contrainte interne résiduelle. La

quantité la plus importante de contrainte inteme existe dans le fil le plus déformé et recuit à 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 à 40Vo et recuits à 450'C

(condition pour une contrainte inteme importante). L'accroissement de la température de

transformation de la phase R influence la transformation inverse de I'austénite par

échauffement à température plus élevée. La figure tr-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 tr-15 et tr-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'austénite est observée à 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, à températures de recuit plus élevées que

570"C sans tenir compte du TD, la contrainte inteme est minimisée et accompagnée d'une

recristallisation complète. A 570"C, le processus de recristallisation est rendu évident par

I'accroissement dans les températures maximales de la martensite et de l'austénite pour un TD

supérieur à20Vo. On croit que cette accroissement est dû à une plus grande densité de grains

recristallisés dans le fil le plus déformé.

Les températures maximales de la martensite et de I'austénite sont proches dans le fil

déformé à l}Vo pour toutes les températures de recuit. Donc, la phase ne se développe pas

dans les fils déformé s à l}Vo. Ceci peut être expliqué par le fait que llVo de déformation par

tréfilage est complètement récupérable après un échauffement.
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l'austénite et la Phase R.

Conclusion

Dans la première partie de ce chapitre notre but était de mettre en évidence, par les

rayons X, les phases et les fractions volumiques de I'alliage à mémoire de forme TiNi en

fonction du taux de déformation et de la température de recuit de l'échantillon. Dans la

deuxième partie nous avons déterminé les températures de transformation de chaque phase en

fonction des mêmes Paramètres.

Ces transformations de phase sont causées par des processus thermiques et mécaniques

associés à la contrainte interne résiduelle et au processus de recristallisation qui apparaît à des

températures élevées.

La diminution observée des fractions volumiques et des températures de

transformation de la martensite et de I'austénite, et I'accroissement de la fraction volumique et

la température de transformation de la phase R avec un taux de déformation croissant, et une

température décroissante sont associées à la contrainte interne résiduelle.

Nous pensons qu'à des températures de recuit supérieures à 510"C, la contrainte

interne est minimisée et s'accompagne d'une recristallisation complète.

Ce travail

différentes phases

déformation.

SE

en

poursuit par l'étude quantitative de l'évolution de la texture des

fonction des mêmes paramètres: températures de recuit et taux de
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Chapitre III. Mesure par dffiaction X de la texture de I'alliage TiNi 50-50

III. MESURE DE LA TEXTURE DE FILS DU TiNi 50.50 PAR DIFFRACTION X

ilI-l. 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 :

. la répartition des contraintes internes au sein du matériau,

. la concentration en impuretés,

o la forme des grains (structure),

o l'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 à évaluer les

orientations cristallographiques préférentielles des grains qui le composent.

m-1-L. Mesure de la texture d'échantillons cylindriques.

La texture d'échantillons cylindriques fait I'objet d'études depuis déjà de nombreuses

années: en 1927, ISCH 271 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 I'information provient du centre ou de

la périphérie du fil.

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

scientifiques se sont tournés vers la méthode goniométrique de Schulz ISHU 49] dès son
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apparition. Malheureusement, la géométrie du fil a confronté les chercheurs aux problèmes de

variation du volume diffractant au cours de la mesure car l'échantillon n'est pas plan.

Pour éviter ce problème, une des solutions est de mesurer la texture globale du fil:

a) soit par diffraction de neutrons pour lesquels I'absorption par la matière est

négligeable,

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

I'axe) d'un ou plusieurs fils.

Les résultats qui donnent la texture globale confirment la présence d'une texture

fibre, mais permettant difficilement d'observer les variations de celle-ci dans le fil.

La solution idéale reste la mesure de texture locale en plaçant le

perpendiculairement au faisceau incident avec toutes les conséquences qu'elle implique'

ilI-L-2. Application de la mesure des textures aux fils

La mesure des textures dans les fils pose des problèmes qui sont directement liés à leur

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'à des fils de gros diamètres'

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

o utiliser la technique développée pour les tubes. Dans ce cas il est nécessaire de percer

le fil en son centre et ensuite de I'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 fayon de courbure qui ne permet pas le perçage.

. mettre les fils en nappe et recouvrir les espaces libres par une poudre absorbante

(figure m-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 lesjuxtaposer. ll est possible de couper des tranches

parallèlement à I'axe du fil (figure m-l-D) ou des tranches prises sur la circonférence

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

fil
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. mettre les fils en nappe, les enrober et ensuite effectuer un polissage mécanique

(épaisseur à enlever = rayon du fil) (figure m-1-B). Ces différentes techniques ne sont pas ou

peu utilisées. On préfère généralement utiliser les deux techniques que nous allons évoquées

dans les deux paragraphes suivants.

III-L-2-L. Mesure sur la surface cylindrique

On met les fils en nappe (figure [-6), et on effectue directement la mesure des figures

de pôles. Ensuite, à I'aide d'un traitement informatique, on effectue une correction

d'absorption et de géométrie. Ces méthodes ont été développées par ILAN 89], et IMON 90].

Cette technique a été retenue pour notre étude.

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

Les fils sont disposés en faisceau (figure m-2), puis enrobés. Cette technique est

intéressante car il n'y a pas de correction de géométrie à effectuer, la préparation eSt

relativement aisée et il n'y a pas de limitation de diamètre, cependant elle ne donne pas la

texture locale que I'on aurait mesurée en surface, mais la texture moyenne dans le fil.
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Plexiglass

(A) (B)

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 dufil)'
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III-1-3. Correction d'absorption appliquée aux échantillons cylindriques

Plusieurs études récentes ont été réalisées dans le but de déterminer les corrections

qu'il faut apporter aux mesures brutes. Nous pouvons citer particulièrement celles de

ILAN 891 , I MON 90] , et t FRA 901 qui ont la même approche, à 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 à 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 I'effet des fils

voisins pour le calcul de la variation du volume diffractant.

ILAN 891 considèrent que I'absorption du faisceau de R.X est très importante. I1 en

résulte que le volume diffractant considéré néglige le volume diffractant provenant de tout

faisceau qui traverse le premier voisin. IFRA 90] prend en considération le volume diffractant

provenant d'un faisceau qui traverse les premiers voisins. IMON 90] prend en compte les n

premiers voisins.

Il y a très peu de différences entre les résultats de ces trois études quand le coefficient

d'absorption est élevé. Par contre I'influence des fils voisins n'est plus négligeable quand le

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

[I-L-3-1. Calcul des coefficients de correction dûs à la géométrie

Pour résoudre le problème de la variation du volume diffractant au cours de la mesure

de la texture des fils, l'intensité diffractée en chaque position (<P,V) de la mesure est corrigée

des effets de géométrie et d'absorption des rayons incidents et diffractés.

Considérons la tête goniométrique dans la position (q,V), les n fils de l'échantillon

coupent le plan d'incidence en délimitant n ellipses comme le montre la figure III-3.
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Figure III-3. Trajectoire dufaisceau dans l'échantillon à la position (e,rtr)

Le volume inadié ramené à un fil est donné par la relation suivante :

v(q,v) = s(q,\y) * H(<p,t1l)

où

. S (q,V) : la surface de la section droite du fil irradiée par le faisceau et H(<p,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 (<p,y) est donnée par la relation :

dl (E,rlr) = iK(rp, r) r- w <'o'vt dv

ou

o i : intensité diffractée par unité de volume située à la surface d'un échantillon

isotrope

. K(<p,V) : facteur de texture. Il représente dans l'élément de volume dv la densité

d'orientation par rapport au même élément de volume isotrope.

. p : coefficient d'absorption linéaire du matériau inadié,

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

Selon la nature de la texture de l'échantillon trois cas peuvent se présenter :
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a) Echantillon isotrope et homogène,

b) Echantillon anisotrope et homogène,

c) Echantillon anisotrope et hétérogène.

a) Echantillon isotrope et homogène

Dans ce cas K(<p,ry) ne dépend pas de la position (<p,V) de l'échantillon (K = 1) ainsi ,

I,n"r(g,Y) = iA(<p,Y),

A(q,V) représente le volume diffractant à la position (q,V).

A(q,V)= l " -*a,
v <ô,vt

Le volume A(q,r/) change au cours de la mesure donc I*", va aussi varier en fonction des

angles q et \t, de la mesure.

b) Echantillon anisotrope et homogène

La texture est la même à travers tout le matériau. Quelle que soit la position (<p,t[)

tous les éléments de volume ont le même coefficient K(IP,V). L'intensité peut se mettre sous la

forme :

I , ,".(Q,V) = iK(E,V) I e-wrwt clv = iK(ç,v)A(q,v)
v (a , v )

L'intensité étant proportionnelle au volume diffractant

I  ̂ ", (E,v) = i. K(E,rtr).A(0,0) +# 
= iK(Q,L/) A(0,0)' N (rp, ttr)
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après normalisation

I _ = K(cp,rlr)
i.A(0,0)

c) Echantillon anisotrope et hétérogène

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

k(E,r t )  =

I ,o,,

I *@,1y)e-v'dv
v  (q  ' v )

J ,-* a,
v  ( ç , v )

et on pose :

I o,,,(e,ttD = ik(E,t lr) I ,(E,rlr)= rA(o,o)K (E,rtr) = 
ffi#I ,-u'd,

v (q, ty)

donc
I  ̂ , , ( (p,V/) r
N(rp,rtD 

= I c"'i5'é
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III-1-4. Application des corrections d'absorption au TiNi

Pour montrer I'importance des conections d'absorption et de volume diffractant dans

la mesure de la texture des fils, nous appliquons les calculs cités en Itr-1-3-1 à la mesure de

texture cristallographique des fils de TiNi. Ces fils ont des diamètres de 1.13, 1.25, 1.34 et

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

Le tréfilage est un procédé de mise en forme qui consiste à amincir un fil en forçant

son passage dans un cône (filière) par traction (figure m-4 ). La section du fil est ainsi réduite

et le métal s'al longe.

Plusieurs filières sont nécessaires pour obtenir le diamètre final qui aura un taux de

déformation important.

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

diamètre d'entrée

Figure III-4 . Principe du tréfilage. Di = diamètre initial, Df = diamètre final.
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de la texture de I'alliggz !iNi!0-,50

III-L-4-1. Préparation des échantillons

Tous les fils ont été décapés afin d'enlever la couche grisâtre qui recouvre les fils reçus

de Mémométal . Pour l'étude de la texture dans les trois zones du fil, on utilise la technique

développée par [MON 90] qui consiste à :

1) effectuer un amincissement progressif des fils, pour atteindre ses couches internes,

afin de pouvoir décrire l'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, 2}Vod'acide

nitrique et 27o d'acide fluorhydrique . Pour conserver une bonne cylindricité du fil celui-ci est

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

F i l  d e  T i N i  5 0 - 5 0

Figure III-5. Schéma du dispositif utilisé pour I'attaque chimique dufil.

L'attaque peut être considérée uniforme dans la zone située entre la masselotte et la surface du

bain.

Le diamètre du fil attaqué est contrôlé à I'aide d'un micromètre.

Plus la réduction est importante, plus I'erreur de cylindricité est élevée. Ce montage

garantit une erreur inférieur à 10Vo pour une réduction de diamètre de 80Vo.

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

l'échantillon de diamètre 1.34mm réduit au diamètre 0.40 mm sera noté " fil 0.4/1.34 mm".

A c i d e  n i t r i q u e  +

A c i d e  f l u o r h y d r i q u e
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de Ia texture de l'alliase TiNi 50-50

2) fabriquer un ensemble de fils jointifs pour

sont disposés côte à côte sur une plaque de verre

courbure et il faut donc en tenir compte.

La surface de ce

d'intensité.

La principale difficulté rencontrée est

soient parallèles. Certaines figures de pôles

problème de positionnement des fils' Si I'on

conduisent à des résultats absurdes.

augmenter I'intensité diffractée : les fils

(figure m-6). Les fils ont une certaine

Figure III-6. Schématisation d'un échantillon pour une mesure de texture ( mesure sur Ia

surface de Ia naPPe).

type d'échantillon n'est pas plane ce qui nécessite des corrections

d'obtenir une surface telle que les axes des fils

montrent des décentrages qui sont dûs à ce

ne prend pas grand soin à ce problème, les FP

lll-1,-4-2. Condition de mesure goniométrique

Toutes les mesures de texture sont effectuées sur un goniomètre équipé d'un détecteur

courbe à localisation spatiale (CPS120 INEL) permettant de mesurer plusieurs figures de

pôles simultanément ainsi que le bruit de fond sur un domaine angulaire de 120", d'où

I'appellation de multi-figure de pôles (MFDP). La base est constituée d'un diffractomètre

horizontal (e,20). Sur cette base est monté un berceau d'Euler vertical qui assure les deux

rotations de l'échantillon :

o la rotation azimutale d'angle Q

o la rotation de déclinaison d'angle ty.
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Chapitre III. Mesure par diffractionX de Ia texture de I'alliey !iNi5U50

La source des rayons X est un tube à anticathode de fer (À = 1 .9313 L). La direction

du faisceau incident est assurée par un collimateur de 1mm de diamètre.

o largeur de fenêtre sur le compteur : 1.5 mm

o hauteur de fenêtre sur le compteur : 1'5 mm

. angle maximal de déclinaison : 70o

Le goniomètre et le compteur sont réglés en position de Bragg 20, correspondant aux

conditions de diffraction du rayonnement utilisé, pour les plans du type (hkl). l,es

mouvements V et Q du goniomètre sont assurés par des moteurs pas à pas pilotés par

ordinateur.

Les rayons diffractés par l'échantillon arrivent sur le compteur. Celui ci assure le

comptage des photons X.

lll-L- -}-], Mesure d'une figure de pôles (hkl) par la méthode de Schulz

Sur le goniomètre l'échantillon tourne autour de deux axes de rotation

perpendiculaire :

. I'axe de rotation azimutale Q est perpendiculaire au plan de l'échantillon

. l'axe de rotation de déclinaison V est situé dans le plan de l'échantillon

Soit un référentiel {OXYZ} lié à l'échantillon avec OX perpendiculaire à la surface de

l'échantillon. La normale [hkl]- au plan (hkl) est repérée par les deux angles V et 0

(figure III-7).

En projection stéréographique, OXY étant le plan de projection, le point P de coordonnées

angulaires (V,Q), appelé pôle, représente la normale [hkl].'

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 à l'angle d'incidence. Le compteur, placé à I'angle

206s, détecte les rayons diffractés par les plans (hkl) dont la normale [hkl]. est :

. située dans le plan d'incidence,

. bissectrice de I'angle (n-20)
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Chapitre III. Mesure Par
-ractionX de Ia texture de l'alliase TiNi 50-50

Les coordonnées angulaires (V,Q) de cette normale correspondent aux déplacements

angulaires V et Q de l'échantillon sur le goniomètre. Pour un angle de déclinaison donné y,

quand l'échantillon tourne autour de I'axe de rotation azimutale Q, le compteur détecte tous les

plans (hkl) dont la normale est sur un cône d'ouverture V. Ce cône est tangent au cercle de

rayon ry. Toute la figure de pôles est décrite lorsque y varie 0 < y <n/2 (figure III-7).

A'

Figure III-7. Principe de Ia détermination de la FDP par dffiaction X par la technique de

Schulz

m\
Compteur
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itre III. Mesure tion X de la texture de l'alliase TiNi 50-50

III-[-4-2-2. Correction de bruit de fond (BDF)

A I'intensité diffractée que I'on mesure I*"r(g,V), se supe{pose un bruit de fond qui

peut avoir diverses origines. L'intensité de ce BDF peut être relativement importante et, de ce

fait, entacher les mesures d'intensité d'une erreur souvent mal maîtrisée. En effet ce BDF

dépend des conditions de mesure, de l'échantillon lui-même 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 20

offre de nouvelles possibilités :

. il est possible de poser des fentes réceptrices de manière logicielle, elles

permettrons de mesurer le BDF en différents endroits du diffractogramme.

. le diffractogramme étant disponible en chaque point des figures de pôles la

correction de BDF pourra être réalisée point par point.

Ces particularités sont très intéressantes : elles permettent en fixant deux fenêtres de BDF, de

part et d'autre du pic, de déterminer une droite de BDF dans la zone consid&ée. Pour chaque

point de la figure de pôles on calcule la valeur du BDF sous le pic (figure m-8). Ces valeurs

sont regroupées dans une "figure de pôles" 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 l'électronique

4) le rayonnement diffusé par I'air.

Nous avons négligé les deux derniers qui sont faibles par rapport aux deux premiers.
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III. Mesure par dffiactionX de Ia textur" d"l o]lrogtliM 50-50

1) Bruit de fond de fluorescence

Il provient de l'échantillon quand un élément est irradié par une longueur d'onde

inférieure à sa discontinuité d'absorption î". Donc cet élément s'excite, ce qui provoque

l'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

I'ensemble des plans cristallins de l'échantillon sur un domaine angulaire continu. Ceci est

une des causes principales du noircissement des films photographiques des clichés de poudre.

Il est difficile dans ce cas, ou une multitude de longueurs d'onde participe à 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 mesuré

Figure III-8. Mesure du bruit de fond

bruit de fond calculé
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Chapitre III. Mesure par dffiaction X de la texture de l'alliqgt !iN!!0-50_

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

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

FrLA@A)

Attaque chimiqu et section du fil A

Echan alA(A a) Echan blA(Ab) Echan clA(Ac)

Calcul des facteurs de
correction N correspondants
aux échantillons a.b et c

N(ç,v)

Mesure de texture par
diffraction X

des échantillons a,b et c
I mesurée (q,V)

CORRECTIONS
I conigée (9,V) = I mesurée (q,V) / N(q'V)

Figure de pôles a/A Figure de pôles b/A

Texture dans les trois zones du fil

Figure III-9. Etapes pour Ia mesure de Ia texture dans les trois zones dufil.
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Chapitre III. Mesure r dffiaction X de Ia texture de I'alliage TiNi 50-50

ilI-1-5. Etude de la phase martensitique

ilI-1-5-1. Echantillons à l'état brut

La texture d'un fil est souvent appelée "texture de fibre" , cat les orientations

ressemblent à celles des substances fibreuses. Dans le cas idéal, elle est caractérisée par une

direction cristallographique définie, parallèle à I'axe du fil. La texture est symétrique autour

de I'axe du fil (axe de fibre).

Les écarts à cette texture idéale sont fréquents et peuvent être :

. un groupement des orientations autour de I'axe ou une orientation désordonnée

superposée à la texture fibreuse'

. une texture double dans laquelle deux directions cristallographiques différentes se

trouvent confondues avec I'axe.

. 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.

ilLI-5-1-1. En surfoce

Les diffractogrammes de dffiaction X

Les diffractogrammes de diffraction X en surface des quatre échantillons simplement

décapés chimiquement, montrent la présence très nette des raies de la martensite pour les fils

déformés à 10 et 20 Vo (figrtre ltr-10). Par contre à 30 et 4AVo I y a un grand chevauchement

des pics (figure ltr-l1) qui empêche de mesurer les FP . On ne poulra donc faire les mesures

que sur les fils moins déformés.
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Spectre de dif fract ion du f i l  1.38/1.41mm à l 'état brut
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Figure III-10. Dffiactogrammes de dffiaction X en surface pour des fils déformés

à l0  et20Vo
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Chapitre III. Mesure par dffiaction X de Ia texture de l'alliage TiNi 50-50

(a) o)

Figure III-11. Dffiactogrammes de dffiactionX en surface des fils déformés

à (a) j}Vo et (b) 40Vo

Les figures de pôles

Pour chacun des fils de :

. diamètre 1.41mm avec un taux de déformation de lOVo

. diamètre 1.34mm avec un taux de déformation de 20Vo

nous avons mesuré les figures de pôles 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

. avec les deux pics à gauche du plan (11-1), notés 2PG={(110)+(002)

. avec les trois pics à droite du plan (1 1-l), notés 3PD= { (020)+{ (1 1 1) + (012) } }

Ces figures de pôles sont mesurées (figure III-12) :

. à la surface du fil (diamètres 1.38 et 1.30 mm) + (21)

. â une profondeur intermédiaire (diamètres 1 et 0.9 mm) -+ (Zù.

o au cceur du fil (diamètres 0.45 et 0.4 mm) + (23)
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de Ia texture de l'alliage TiNi 50-50

Figure III-12. Dffirentes zones des textures dans le fil

P ré s entation de s résultats

Les FP sont présentées sous forme de planches colrespondant à un ou plusieurs plans

de la martensite.

Sur chaque planche :

1. les lignes correspondent à un même type de figures

o ligne 1 <+ FP mesurées (figure A)

. ligne 2 <+ FP des coefficients de correction calculés (figure B)

o ligne 1 <+ FP corrigées (figure C)

2. les colonnes correspondent au taux de déformation

. colonne I <+ lÙVo

o colonne 2 +> 20Vo

Remarque :

L,es facteurs N(<p,V) sont représentés dans les coordonnées d'une figure de pôles : à chaque

couple d'angle (<p,V) de la figure de pôles mesurée correspond un facteur correctif N(Q,t[).
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Chapitre III. Mesure r dffiactionX de Ia texture de I'alliage TiNi 50-50

Planche III- I . Figures de pôles ( I 1- 1) en surface des échantillons à l'état brut, mesurées

aux diamètres 1.30 et 1.38 mm (notation : fil 1.30/1.34 mm et 1.38/1.41 mm)

SURFACE
TD=lûV

1 a,*" de tréfilage 1 l*. de tréfilage

, \frfË43
\\-s

\ - * -
A) F.D.P. (11-l) Mesurées

FILS DIAMElRE

E- - - , /  

/- /

B) Coeflicients N correspondants

FILS DIAMETRE

1  1 - 1 )

/ -  _ _

a\

Min = 0 Max=3.745 C) F.D.P. (11-1) Corrigées M i n = 0  M a x = 6 . 6 8 7
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Chapitre III. Mesure po, dff orjrorX d, Io tr*trrc d

SURFACE

TD=L07o TD=20Vo

1 ,q.*" de tréfilage

- /

1 .q,*" de tréfilage

A) F.D.P. [(110)+(002)] Mesurées

B) Coefficients N correspondants

FILS DIAMETRE

_--"--**)

FILS DIAMETRE

\.-____,
/

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

ilt-s

Min = 0.01

planche III-2. Figures de pôIes (2PG) en surface des échantillons à I'état brut, mesurées

aux diamètres 1.30 mm et 1.38 mm (notation : fil 1.30/1.34 mm et 1.38/1.41 mm)



Chapitre III. Mesure par dffiactionX de Ia texture de I'alligge liNi 5A!0

SURFACE
T rt-Inq TD= 20Vo

1 A*" de tréfitage
^
I Axe de tréfilage

-/zi lrs /R
YrY

\
A) F.D.P. [(020)+(111)+(012)] Mesurées

B) Coefficients N correspondants

FILS DIAMETRE FILS DIAMETRE

\-.---

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

Planche III-3. Figures de pôIes (3PD) en surface des échantillons à I'é\at brut, mesurées

aux diamètres 1.30 mm et 1.38 mm (notation : fil 1.30/1.34 mm et 1.38/1.41 mm)

78



tre III. Mesure par di ion X de Ia texture de I'allia s0-50

Examen des figures de pôles en surface ( Planches III- (I'2,3))

a) les ftgures mesurées

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

b) les figures corrigées

Les figures de pôles présentent les mêmes taches de diffraction pour les deux

échantillons mais avec des intensités plus faibles pour l'échantillon déformé à 20Vo. Les

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

Les quatre planches montrent que I'augmentation du taux de déformation de l}Vo à

ZO Vo ne modifie pas beaucoup les FP, qui montrent une texture de type fibre (-3 0 1) accusée.

UI- I -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 pôles corrigées.

Figure III-13. Dffiactogrammes de dffiaction en zone intermédiaire dufil brut déformé à

(a) I}Vo et (b) 20To

La planche III-5 reprend le même style de présentation que les planches précédentes,

mais les lignes correspondent maintenant à un ou plusieurs plans diffractants.

a)

2g

o)W
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Chapitre III. Mesure par dffiaction X de Ia texture de I'alliage TiNi 50-50

ZONE INTERMEDIAIRE
Tr't-t no|^

1 l*" de tréfilage

M i n = 0  M a x = 4 . 6 6 6 F.D.P. (11-l) corrigées Min=0 À{ax=4.634

1 l*. de tréfiIage
TiNi 50-50

( 1 1 - 1 )

TiNi 50.50

(2PG)

'rÏw4
a

\*S
\\'e'+>

M i n = 0  M a x = 5 . 1 7 5 F.D.P. [(110)+(002)] corrigées Min = 0 Max = 10.61

Min = 0.004 Max = 3.643 F.D.P. [(020)+(1f 1)+(012)] corrigées Min = 0.003 Max=2.87

u,q-
lit-.,i1^

_ _ . _ c \

l? <:

Yw.-,i
4.. ,  èt- /  '  i - ,

;-r)

Planche III-4. Figures de pôles en zone intermédiaire de l'échantillon à I'état brut, mesurées
aux diamètres I mm et l.l0 mm (notation : fil l/1.34 mm et 1.10/1.41 mm)
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Chapitre III. Mesure par dffiaction X de Ia texture de I'alIiaS, f4!!9ë0

Examen des figures de la zone intermédi.aire (Planche III'5)

La planche montre une texture de fibre ( -3 0 1) marquée pour un taux de déformation

de lOVo. Cette fibre semble se diluer au taux de déformation de 20Vo. La fibre est en effet

moins nette sur les quatre FP de droite. Il y a une légère différence qui peut être provient de la

préparation des échantillons. En effet cette préparation est d'autant plus difficile que le

diamètre des fils est faible.

ilLI-5-1-3. Au cæur dufil

On a pas pu faire I'analyse de la texture sur les deux échantillons, car sur l'échantillon

déformé à l\Vo,la présence des pics de la phase R au milieu des pics de la martensite

(figure ltr-14-a) nous empêche de mesurer des FP. Donc I'analyse a étéfaite sur l'échantillon

déformé à207o qui est en phase totalement martensitique (figure III-14-b).

M i ' Mw  M l r M  ( b )

Figure III-14. Dffiactogrammes de diffractionX au cæur des fiIs déformés à (a) I0 7o (b) 207o

8 1

(a)lLg



Chapitre III. Mesure par dffiactionX de la texture de l'allia TiNi 50-50

Planche III-5. Figures de pôIes corrigées au coeur du fil à I'état brut, mesurées au diamètre

0.40 mm (notation : fil 0.40/1.34 mm )

Examen des FP au cæur dufil (Planche III-5)

Setiles les deux FP (3PD et 6P) montrent une texture de fibre (-3 0 1).

AU CGUR DU FIL

1 l*" de tréfilage

M i n = 0  M a x = 6 . 1 1 9 M i n = 0  M a x = 1 0 . 0 5

1 l*" de tré{ilage1 l*" de tréfilage

a/

/i',:;i;,:-
/ t, ..lo ,....,

t 
"'tl<'

/;t*,.e,-,f; ":
læfj

,ffi1
,t/

Min = 0.001 Max = 3.441 Min=0  Max=4 .097

^
I Axe de tréfilage

/ B

E

.-:\ \
ï \ r \ '  \

s-trl\r:t

\ _
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Chapitre III. Mesure iaction X de Ia texture de e TiNi 50-50

m-1-5-1-4. Etude qualitative des variations de la texture dans les trois zones

a) fil déformé à 10Vo

Pour les fils de diamètres 1.38/1.41mm et Ill.4lmm, on observe une légère variation

de texture non significative entre surface et zone intermédiaire qui peut être attribuée aux

erreurs expérimentales et aux incertitudes de mesure. La variation de texture n'a pas été mise

en évidence d'une façon 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 m-14 a), ce qui nous a

empêché de mesurer des FP). On remarque quelques petites différences d'intensité entre la

surface et la zone intermédiaire sur la figure de pôles (11-1) et sur les figures multiples des

massifs de pics.

b) fiJdélormé à 20Vo

Pour le fil déformé à 20Vo, on dispose de I'ensemble des FP pour les

L'examen des trois FP (11-1) montre une évolution de la texture de fibre (-3 0

surface jusqu'au cæur. Il y a dilution et presque disparition de la fibre.

trois zones.

1) depuis la

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

trois FP (3PD) présentent une fibre marquée qui semble rester stable.

III-1-5-2. Echantillons après recuit

[æs textures développées par les opérations de recuit dans les matériaux déformés ont

été étudiées. non seulement à cause de leur influence sur I'anisotropie des propriétés de ces

matériaux, mais aussi de leur intérêt scientifique. Pourtant, les progrès ont été très lents. Ceci

est dû au grand nombre de variables qui interviennent au cours d'un recuit : composition et

pureté de l'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 III. Mesure par diffractionX de la texture de I'alliage TiNi 50-50

lll-l-s-z-l. Etude de la martensite thermique (ou martensite après recuit)

Tous nos fils (avec des diamètres et des taux de déformation différents), ont été recuits

sous atmosphère d'azote pendant t heure à des températures de 450,510,570 et 600oC et

suivis d'une trempe rapide à l'eau. Les échantillons ont été ensuite préparés. Ces échantillons

sont les mêmes que ceux utilisés au chapitre tr et qui nous ont permis l'étude des

transformations de phase en fonction du taux de déformation, pour les quatre diamètres 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 diamètres, on remarque I'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 tr). Par contre à 570 et 600'C, les

échantillons se trouvent dans un phase totalement martensitique, sauf l'échantillon de diamètre

1.41 mm pour une température de 600"C oû on remarque I'apparition très nette du pic (110)

de la phase austénitique au milieu des pics les plus intenses de la phase martensitique

caractérisée par les pics (1 10),(002),(1 l-1),(020),(111). Des figures de pôles ont été mesurées

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

Tableau III-2. Ecart entre les pics les plus intenses de Ia phase martensitique
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Chapitre III. Mesure par dffiactionX de la lexture dr l'olliogtliNiJ9-19

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

surface des échantillons

a) à une température de 570"C: sur les deux figures (11-1) et (3PD) de l'échantillon

déformé à I\Vo 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

1 l*" de tréfilage
TtNt 50-50

( 1 1 - 1 )

\  " . :d

1 A*" de tréfilage

M i n = 0  M a x = 3 . 4 1 3 F.D.P. de l'échantillon déformé à l0Vo Min = 0.183 Max=2.217

Min = 0 Max=2.911 F.D.P. de l'échantillon déformé à207o Min = 0.042 Max=2.238
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Chapitre III. Mesure dffiactionX de la texture de l'alliage TiNi 50-50

Planche III-6. Figures de pôIes corrigées (11-1) et (3PD) des échantillons recuits à 570"C

b) à 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 m-7). On remarque qu'il y a

ressemblance entre la FP du pic (11-1) et la FP des pics (3PD).

1 A.*. de tréfilage 1 a,*" de tréfilage

M i n = 0  M a x = 3 . 9 8 7 F.D.P. de l'échantillon déformé à30Vo Min = 0.219 Max = 2.054

M i n = 0  M a x = 5 . 9 6 F.D.P. de l'échantillon déformé à 407o Min = 0.055 Max= 1.797
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Chapitre IIL Mesure par dffiactionX de la texture de l'allia TiNi 50-50

1 E*" de tréfilage 1 ,q.*" de tréfilage

-. 1-tct{;/

\ :  F \ -
\  . \  L - J

M i n = 0  M a x = 3 . 3 7 8 F.D.P. de l'échantillon déformé à20Vo Min = 0.137 Max = 2.093

Min = 0 Max=2.414 F.D.P. de l'échantillon déformé à307o

N
M i n = 0  M a x = 3 . 3 5 5 F.D.P. de l'échantillon déformé à 40Vo Min = 0.112 Max=2.167

I  M a x =

Planche III-7. Figures de pôIes corrigées ( I I - I) et (3PD) des échantillons recuits à 600"C
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Chapitre III. Mesure par dffiactionX de Ia texture de I'alliaq" T4!!9L9

1II-1-5-3. Comparaison qualitative des FP en surface des échantillons à l'état brut et

après recuit en phase martensitique

a) fil déformé à 10% ( état brut et après recuit à 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 l'état brut.

b) fi.l déformé à 20Vo ( état brut et après recuit ù 570"C)

Les deux FP montrent le même phénomène avec cependant dans les deux cas une

texture moins marquée.

c) fil déformé à 20Vo ( état brut et après recuit à 600"C)

Les deux FP montrent encore deux textures de fibre différentes :

. une sans bande radiale pour l'état brut et I'autre avec bande pour l'échantillon recuit.
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Chapitre III. Mesure par diffraction X de Ia texture de l'alliage TiNi 50-50

[I-1-5-4. Etude de la phase austénitique

On va essayer maintenant de déterminer l'évolution de la texture de La phase

austénitique mise en évidence au chapitre IL Cette phase se manifeste en surface des

échantillons des fils déformés à 30 et 407o. Cette évolution est en fonction de la température

de recuit et du TD. Les diffractogrammes de diffraction X (figure m-15) montrent deux pics

d'ausrénite: le pic (200) et le pic (2lI). Le pic (211) se superpose à un pic faible de la

martensite, malheureusement le MPDS pour une FP (200) du cubique est de 90". I nous faut

obligatoirement une deuxième FP de l'austénite pour effectuer une analyse, on ajoute donc la

FP (211) même si celle-ci est entachée d'une certaine elreur.

Frl déformé à3OEo rccuiT à 450"C

(2rr)
(200)A

fil déformé à 307o recuit à 510"C

(21 l )A
(200)A

Figure III-15. Dffiactogrammes de diffractionX des fils déformés à 30Vo

1 .q,*" de tréfilage 1 l*" de tréflrtage

M i n = 0  M a x = 3 . 7 0 5 a) 450"C Min=0 Max=5.932 b) 510"c

F.D.P (200) corrigée du fil déformêà30Vo

Planche III-8. Figures de pôIes (200) des échantillons recuits à 450 et 5I}oC
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Chapitre III. Mesure par dffiaction X de la texture de I'alliage TiNi 50-50

fil déformé à 40qo recuit à 450"C

(211 )A
(200)A

fil déformé à40Eorecvit à 510"C

(211 )A
(200)A

Figure III-16. Dffiactogrammes de dffiactionX des fiIs déformés à 40Vo

Planche III-9. Figures de pôIes (200) des échantillons recuits à (a) 450"C et (b) 5l}"C

Examen des FP de la phase austénitique

On remarque qu'il y a une légère différence entre les FP des fils déformés à 30 et à

40Vo, etrecuits aux mêmes températures (planche III-8, III-9).

1 l*" de tréfrlage 1 l*" de tréfilage

Min = 0 Max=3.733 a) 450"C

F.D.P (200)

M i n = 0  M a x = 3 . 9 1 1

du fil déformé à 40Vo

b) 510"c
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Cha itre III. Mesure par dffiaction X de Ia texture de I'alliage TiNi 50-50

Conclusion

Le premier objectif que nous nous étions fixé était de connaître l'évolution de la

texture de déformation et de recuit des fils déformés a différents taux. Cette objectif a été

atteint après résolution de nombreux problèmes inhérents :

o d'une part à la géométrie cylindrique des échantillons qui entraîne 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.

o d'autre part à l'hétérogénéité en orientation du volume diffractant.

Malgré les difficultés rencontrées, nous avons pu montrer que :

o 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 où la mesure est effectuée dans le fil, les variations de texture le long

du diamètre provoquent une superposition d'informations dans la figure de pôles obtenue. Ces

informations proviennent de différents domaines.

Le problème de la détermination de l'évolution de la texture le long du diamètre du fil

est compliqué par la présence d'une texture hétérogène.

Les F.D.P. de la phase martensitique des fils déformés, à l'état brut et après recuit

montrent deux textures de fibre différentes.
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Clrupitre IV. Ana\,sr: quantitative de la te.xture. de I'al]ta5TTiNi 50-50

IV. ANALYSE QITANTTTATIVE DII LA T'EXTURTI DE L'ALLIAGIù TiNi s0-s0

W-L. Introduction

Plr.rsieurs méthodcs d'analyse quantitative de la texture ont été proposées ces dernières

années, principaiement par Bunge (1976), Roe(1965), Wil l iams (1968), Ruer (1976), Vaclon

(1981) et Matthies (1984).

Les méthodes de Bunge et Roe consistent à calculer

cristallites sous la forme d'un développement lirnité sur

sphériques généralisées à trois valiables

distribution des orientations des

base des fonctions hannoniqttes

la

la

La lr-réthocle de Willialns, connue sous le nom de méthode biaxiale, cottsiste à calculer la

fonction de clistribution des orientations solts la forme d'ttn ensenlblc de 1296 valeuis

rliscrètes de cette fonctior.i à l'aide d'un procédé de calcr-rl itératif.

l,a rnéthcde de l{uer est cle rnême type qlle celle de Wiliiams Sa formuiation est

rigoureuse, elle rei-nplace les mesures ponctuelles par des classes d'ortentation , bien qlle son

champ d'applications soit limité à la texture des matériaux de résealt cubique rn3m à 1'aide

c l 'une seule f igure dc pôles incomplète chois ie  parrn i  les f igr - r res (111) ,  (110) ,  (100) .

La nréthocle cle Vadon , est la suite dr-r travail de Ruer. Son but est la généralisation de la

ntéthode vectorielle à des rnatériaux appartenant à n'importe quelle clei.sse de symétrie

cristalline et cl'optimiser les procédures de calcul. Le programme réalisé est très général. Il

s 'appl ique:

o à n' importe quelle f igure {hkl}

" à n'irnporte quelle partition de I'espace des orientations ou de I'espace cles pôles.

La rnéthode vectorielle calcule d'abord la texture axiale.

Por-rr clécriie la texture cle la façon la plus cornplète possible, nous avons utilisé la

rnéthocie cléveloppée par Vadon IVAD 811. On peut alors, si le nombre dc figures mesut'ées

est sulTtsant :

* éliminer celtaines figures, ce clui a i'avantage cl'obtentr très rapiclernettt, tnaintenant,

rin inclice de qualité de. I'analyse. Cette analyse axiale mal mesurée permet, d'autre part,
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Chapitre IV. Analysc qu.antitatit,e cle la texture de l'ttLLiage 7-iNi 5()-50

lY -2-2-1. I)écoupage du domaine

Le nombre de cases cle l'espace des orientations N, c'est à drle la dimension du vecteul

(Y), doit avoir une valeur inférieure à I', nornbrc de cases de pôies utilisées pour Ie traitement.

Cette valeur N doit ôtr:e un rnultiple du nombre de cases du découpage du triangle

rnonoclinique en cases d'aire égale. L'analyse va s'effectuer avec trois f igures de pôles

incornplètes. Sachant qu'une figure de pôles complète, tnesurée avec un découpage 2.5 x 5,

correspond à 36 x 12=2596 cases de pôles, por-rr trois figur:es ii y aura J'7J6 cases de pôles.

Avec trois figures de pôles incomplètes, nous aurons environ 5700 à 5800 cases de pô1es.

Nous avons choisi les découpages suivants :

o chacun des triangles sphériques T1 et T2 est découpé en 120 cases(pL) d'aire égale,

ce qui fart24O cases sur I'ensemble (T1 +T2) du domaine d'axes de fibre.

o chaque prisme droit, ayant pour base une case cl'axe de fibre et une hauteltr égale z\

2n, est divisé en 18 tranches de 20 degrés.

Le clornzr ine des or ientat jons est donc divisé en 4320 classes d'éqtt ivalence égale

(a ) /\\

Figtu'e IV- I . a) Schénm dtt volume Jiguratif cle.s oriantcttion,s' en classe 2/nt

b) Nmnérotation dcs cases d'orientatiort

I
I
i
I

I
I-3t 0i
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Ch apitre IV. Analy s e cluantitativeda la texture de l'allicLpc 7'iNi 50-50

IY-2-3. Domaine des axes de fibre

Il couvre une demi hémisphère, soit 12 triangles unitaires cubiqr.res m3m ou 6 triangles

ulitaires hexagonaux 6/rnmm. Nous avons choisi le découpage de type hexagonal donnant

120 cases d'axes de fibre (figure IY-2),

Partage du T.U. monocl inique 2/m

en 120 cases d 'a i re  egale

Ij igure IV-2 . I)éconpctge en case,s d'aire égctle et nuntérotation des coses d'uxe. de fi.brc clu

clomrLine des axes de. fibre en classe 2/m

IV -2-3 -1 . Numérotation cles orientations

Elle se fait cle la même manière que celle utilisée en classe ltexagonale 6/mmtn.

Cliaque case d'axe de fibre est numérotée par ry croissant sttr une couronne, pttis lorsqu'une

coLrronne est pleine, on passe à la suivante. Cette numérotation par couronne permet

d'attribuer des numéros voisins aLlx axes de fibre centraux.

l,es orientations sont nr.rmérotées à partir des axes de fibre par nuntéro croissant. Le

prisme supér'ienr de base T 1 et de hauteur 2rc, contient 1 20 prismes de mêtne hauteur et a pour

base une case cl'axe de fibre. Iæs 18 premières orientations appartiennent au prisue de base

F=1 et selont donc numérotées de 1 à 18. Les 18 suivantes seront les olicntations sytnétriques

par rapport au plan transverse, c'est à dire appartenzrnt i\ la môme case p=1 mais

corresporrdant à nnc rotation autollr de 1'axe de fible dans le scns opposé atl sells

trigonomètrique.. Elles sont numérotées de 19 z:r 36, et appartienrtent aLt pristre inférieur
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Chupitre. IV. Anall,se qurnilitative de l.a textLtre de. I'alliage'liNi 50-50

( figure IV-l ), puis olt passe à lr=2. J'oute ia suite du traitement

Nous avons utilisé les loeiciels de la dernière version de

cie A. VADON.

est

la

maintenant classique.

Méthode Vector iel le

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

de I'alliagc: équiatomique TiNi

L'analyse est faite sur des fils:

1) à l'état brut de diamètres 7 .34 et 1 .41rnrn qui soirt dans une phase totalement

martensitique (Me)

2) après traitement thermique, où on a les trois phases :

o la phase martensitique (Mr)

" la phase austénitique (A)

o lzr phase R,

pour  des d iarnètres de 1.13,  1 .25,1.34 et  l .41rntn.

En méthode vectorielle, I'analyse commence par une iinalyse axiaie. Cette etna.i),se

l)ermct de calculer la dcnsité d'axes de fibre sur le découpage de l'etisemble cles triangles

unitaires constituant le domaine des axes de fibre. Le tr:aitement consiste z\ e1'fectuer

I ' inversion

(X) .= [oru] - (Y-)

avec (X)* = vec[eur cle la figure cle pôies axiale

-  - *
[oru] = matrice axiale à k ligne (nombre de couronne sur la figure cle pôles

directe et Ft colonne (nombre de cases sur le domaine d'axes de fibre)

(Y-) = vecteur texture axiale clonnant le poicls des axes de f ibre dans lcs cases

d'axes de fibre ou eitcore la fraction volumique de l'échantillon ayant pour axes de fibre ull axe

cle la classe considérée.

L'irrtérêt de cette analyse axiale est double :

1) elle permet de tcster facilement la qualité des figures cle

cpri cloivent ôtre en bon accold avec les figures de pôles rocalculées.

2) elie permet de cornmencer I'analyse ordinaire avec tll-l

pôles expérirneutales,

chaque coinposante a pollr valeur la valer.rr de la composante d'axes cle

appartient.

vecteur texture dont

fibre à lacllelle elle
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Chapitre IV. Analyse qLrantitative de,la texturc de I'alLiage TiNi 50-50

IV-4. Présentations des résultats de la méthode vectorielle

Les analyses seront présentées dans I'ordre suivant :

1) analyses de la phase martensitique à l'état brut

2) analyses de la phase martensitique après recuit

3) analyses de la phase austénitique après recuit.

Pour la phase martensitique à l'état brut chaque analyse cornlnence par la présentation

des figures de pôles axiales expérimentales, recalculées et résiduelles sur la tnême page, ainsi

qr,re les figures de pôles ordinaires. Les résultats de ces analyses sont représentés par :

o le tracé du spectre du vecteur texture axiale

c le tracé de I 'ODF axiale

. le tracé de I'ODF ordinaire (en coupe selon le paramètre () (seulement pou le fil

déformé à lOVo)

o histograrnrne (a) qr-ri représente l'évolution des fractions volurniques axiales en

fonction du numéro cle l'axe cle fibre)

, histogranime (b) qui représente la différence de deux VTA.

Pour la phase rnartensitique et austénitique après recuit, les résultats des analyses sont

représentés par les mênes tracés, avec en moins celr-ri de I'ODF ordinaire.

IV-s. 'l 'exture de la phase martensitique des échantillons à l'état brut

IV-5-1. Texture de la martensite du fil déformé à LïVo

Les analyses quantitatives de latexture du fil déforntéàl0o/o ont été effectuées sur cles

figures de pôles mesurées en surface et en zone intennédiaire du fil totalement maltensitique.

Certains pics de cliffraction de cette phase sont très voisins les uns des autres, et il est

impossible de les séparer. On a uti l isé pour ces analyses une FP sin-rple (11-1) et deux FP

mul t ip les,  I 'une { (110)+(002) i  notée (2 p ics de gauche (2PG)) ,  l 'aut re { (020)+l (111)+(012) l }

1otée (3 pics de droite (3PD)). Ponr comparer la variatiou de lzr texture entre ces deux zorres,

nous présentons les FP expérimentales, recalculées et résiduelles après les analyses axiales

ainsi que les fonctions de distribution et les vecteurs texture correspondants.
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Chapitre IV. Analyse qucuttitative cle la texttLre de I'rtl l iage TiNi 50-50

ANALYSE AXIALE 21 fp 2Pci

.eur Gd.Nrq!è rPG. lrro)tæaroKv r76d

i teratiôn = tl z s:oo i"z"nlt

Planche IV-I . Analyse axiale des F'P en surJace dufil déformé à I)Vo

*-l

Ll
.l.

.:|_i
.-i: t+

\

f n  e D ô

1"ru1;6n = 112 ResidÛ = 3160 i"26,t i ,

ANIALYSE AXIALE 24 lp 11-1

n
T'

. l t

i i -  
-

Planche IV-z . Anal.yse exiale cles FP en zone in,te.rmédiaire clufil déforn'té à l}Vo
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Chastitre IV. Analyse cyrantitalive de la textnre cle l'alliage TiNi 50-50

ANAL''SE ORDINAI RE G 1. 1 1 )

SURFACE ZONE INTERMEDIAIRE

1 Axe de tréfilage

Min = 0 Max=3.745

Ir.D.I '. Recalculées

.f).P. Résiduclles

F.D.P. Mesurées M i n = 0  M a x = 4 . 6 6 6

l Axe de tréfîlage

T i N i  5 0 - 5 0

( 1 1 - 1 )

TiNi 50-50

( 1 1 - 1 )

Plunche IV-3. Analyse ordinaire des FP (11-l) duns les dettx zone.s clu.fil défonné à I)Vo
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Chapitre IV. Analyse quantitative de Ia texture cle I'aLlirtge TiNi 50--50

ANALYSE ORDINAIRE QPG)

1 Axe de tréfi lage

SUTIFACE ZONE INTERMIiDIAIITE

1 Axe de tréflrlage

Min = 0.002 Max = 3.768 F.D.P. Mesurées M i n = 0  M a x = 5 . 1 7 5

F.D.P. Recalculécs

F.D.P. Résiduelles

Planche IV-4. Analyse ordinaire des FP (2PG) dan.s les cleux zones du fil défornté c\ I )Vo
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Chapitre IV. Analyse c1uanfirafive. de la texture cle I'alliage T'iNi 50-50

AAIAL''S E O RDINAIRE (3 PD)

SURFACE

1 Axe de tréfilage

ZONE INTERMEDIAIRE

l Axc de tréfilage

Min  =  0 .015  Max  =  3 .146 F'.D.P. Mesurées Min = 0.004 Max = 3.643

F.D.I'. Recalculées

F.D.P. Résiduellc

/ _.-L -\/.!._\

./-_, a. - ;
' z  h ' - "7 - '

/'.i|i- --^..-,-

Planche IV-5. Analyse ordinait e des FP (3PD) clans les deux zone s dufil défornû à l)Vo

1 0 1



Cltapitre IV. An.alyse quantitative cJe la textLtre de l'al.liage TiNi 50-50

Corrunentaire sur les analyses axisles

Sur les courbes d'analyses axiales (planches IV-1,IV-3), on remarque que les figtues

cle pôles (11-1) et (3PD) des cleux zones du fil sont bien reprocluites. Par contre la figure de

pôles (2PG) (planche Iy-2) est moins bonne, ce qui est dû à la faible intensité de ces pics

(figure Itr-10 du chapitre Itr ) . 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.

Cotnmentaire sur les analyses directes

La cornparaison 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 même

allure, les taches de diffraction sont correctement placées et les FP résiduelles ont des

intensités faibles (planches fV-3, IV-5). Par contLe, la concordance est bien rnoins bonne

entre les FP (2PG) mesurées et recalculées (planche IV-4), car les taches de diffraction sont

éparpillées et n-ral localisées avec des FP résiduelles plus fortes en sttrfzrce et en zone

intermédiaire.

Indice de texture (Ti)

Une fois nonnalisées toutes les FDP peuvent être comparées sott visue.llement, soit par

le calcul (différence de deux figures par exemple). Cette compzLraison est nécessaire poltt:

comprendre les variations de texture entre deux échantillons. Cependant elle n'est pas

suffisante. Pour suivre l'évolution de la texture, nous pouvons:

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

composantes de texture)

. comparer I'ensemble des colTlposantes, ce qui est long et inutiie pour les

composantes faibles

o comparer les composantes for[es, c'est à dire les composantes supélieures à un

seuil variable que I'on peut fixer soi môme.

Le programme " Recherche des Composantes Fortes" de A. VADON IVAD 81] fait

tous ces calculs.
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Chapitrc. IV. Anctb,se quantitative de l(r texture de I'alliagc TiNi 50-50

Nous avons vu que la texture est toujours une fibre, plus au moins marquée. I-'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= L52).

Cet indice de texture traduit relativemetrt bien l'aspect visuel des FDP.

Figure IV-3. VT e.t FDO axiaux de la martensite en surface de l'échantillon défonné à l0%

Figure IV-4. V'f et FDO axia.ux de la martensite en zone intennédiaire de l'échantiLlon défornÉ à l}Vo

IqE_çEI __u_ VE q_E!8_LEIIU R E

0i i ilir{rill
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Chapitre IV. Anctlyse cluantitat.ive de la textnre de I'alliage TiNi 50-50

Figure IV-5. Coupes selon Ç du vectetLr texture en surface dufil défortné ri l)Va

ts}r. c,

t'.-)

J

a
V)

I

1
t.'-r

l )

q-l

v
a'l

I

(r i:l

.i)
u  - - - - -

tl

Figure IV-6. Coupes selon Ç du vecteur textLtre en zone internÉdiaire dufil défornté à l07o
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Chastitre IV. Analyse quctntitative de la texture de I'al.liage TiNi 50-50

Dis cus sio n de s ré sultats

L'analyse des deux FDO ainsi que des vecteurs texture du fil brut déformé à I}Vo montre

que la texture de la martensite en zone intermédiaire est plus pointue que celle de la martensite en

surface (figures fV-3, IV-4), bien qu'il y ait46 composantes nulles sur le vecteur texture YTA23

(en surface) et27 sur le vecteur YTA24 (en zone intermédiaire). Les coupes selon q (figures fV-5

et IV-6) présentent une répartition de ces composantes qui semblent aléatoire. L'histogramme de

1a figure fV-7 montre l'évolution des fractions volumiques axiales de la martensite entre 1a surface

et la zone intermédiaire. On remarque sur I'histogramme que les composantes fortes en surface

ont tendance à diminuer en zone intermédiaire (figure IV-8).

Si nous ne tenons pas compte des 71 composantes inférieures ou égales à 1, c'est à dire

inférieures au fond continu isotrope, il reste 49 composantes supérieures à 1. Parmi celles ci

o 18 composantes diminuent

o 8 composantes ne changent pas

" 23 composantes augmentent.

Ceci est montré sur l'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 à des orientations bien groupées (tableau IV-1 ). Cette remarque va se confirmer

lorsque le taux de défomration va augmeuter.

Tableau IV- 1. Groupes cl'orientations qui diminuent fortement poLtr le fil à TD= l)o/a

1
2
a

5-256
2-334
1-642

0
-1
-1

30  -1
I2T 12
48 -1

10 1-515 - l  - 11  -4

28 t -2  3 1  -11  6
48 i -3  3 l a ' ' )

61
OL

O J

64

-2 -6  5
-2  -11  1
- t  -17  10
| -17 10

t - 4  - 5

1 -12 -19
-1  -6  - 10

1 < ' 7- L  - J  - t

92 5-5  2 -5 -1 -4

rol -1 F1 I a
J -33
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Clmpitre IV. Analyse quantittltive de la texture de l'alliage TiNi 50-50

lW23,Madensite en suriacB (lil délomé à 1o%)

OVT24_Manens i l€  ên  2mê in lêméd ia i16  ( { i l  d {omé à  1eÂ)

: : È P n R N 3 3 ë B ç S g t  g ; ù 3 3 3 3 3 R x Ê R 8 È É 3 8 8 3 à 3 5 3 8 3 e :
Numéro ds  l 'ax€  d6  t lb rà

Figure IV-7. Evolution des fractions volttmiques axiales de la m.artensite du fil défornté

à l0%o (a)

Figure IV-8. Difl.érence des deux VTA (24-23) (b)

VI-5-2. Texture de Ia martensite du frl déformé à20Vo

L'échantillon du fil déformé à 20 % se trouve dans une phase totalement

rnartensitique. L'analyse de la texture est effectuée dans les mêmes conditions que celle du fil

déforrné à I\Vo. Nous allons étuclier Ia variation de la texture entre les trois zones clu 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 mênte plan (pour les

trois analyses) sont présentées sur la tnême planche (planches IV-6, IV-7, IV-S)
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. _ l
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Chapitre IV. Analyse quantitative, de la texture de l'alliage TiNi 50-50

SURFACE ZONE INTERMEDIAIRE

ANALYSEAXIALE 25 fp 11-1

I t ' , iztrt t:t!

AU COEUR

A N A L Y S E A X I A L E  2 6  f o  1 1 - 1

Le 3/1:/199

ANALYSE AXIALE 22 lo 11-1

ANALYSE AXIALE 22 to 2PG

h F  , ? r  L d i . - 9 . 4  8 d h . . æ

Planclre IV-6. Analyse axiule des FP (11-1) dans les trois zones tlufil défonné à20Vo

SURFACE ZONE INTERMEDIAIRE AU COEAR

ANALYSEAXIALE 26 lpZPG

" n -"ot$"
J'--f,r ti nifii u "

Planche IV-7. Analyse axiale des FP (2PG) dans les trois zones dufil défornté èL20To
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Cltapitre, IV. An.alyse quantitative de Ia texture de l'alliage TiNi 50-50

ANALYSE AXIALE 22 lp 3PD

''l
I
h

i.t
L-

i
it'.L
U

i t  l ' 1 ,
, l  -  -  

- l '

E3 - - -ÙL

SURFACE ZONE INTERMEDIAIRE AU COEUR

ANALYSE AXIALE 25 fo 3PD

Planche IV-8. Analyse axiale des FP (3PD) dans les trois zones dufil déformé à 207o

ANALYSE AXIALE 26 fp  3PD
- Æ ; ; ,  - - ; ;  

w

; r  u q - ! r t 1 7 É  t u q . s  5 e I * r e

1 0 8



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

ANALYS E O RD INAI RE G 1. 1 I )

Planche IV-9. Analyse ordinaire des FP ( I I-1) dans les trois zones dufil défortné à 20Vo

1 0 9



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

ANALYSE ORDINAIRE (2PG)

SURFACE ZONE INTERMEDIAIRE AU CGUR

1 Axe de tréfilage 1 Axe de tré{i lage 1 Axe de tréfi lage

2PG)

F.D.P. Mesurées

F.D.P. Résiduelles

' ,1 .Iv.i\
' -.',.\j

rr,,,r'tl!,," r.N\

\, iilr
("u''

:ç

F.D.P. Recalculées

Planche IV-10. Analyse ordinaire des FP (2PG) dans les trois zones dufil déformé à 20Vo

1 1 0



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

ANALYSE ORDINAIR

SURFACE ZONE INTERMEDIAIRE
-

l Axe de tréfilase

AU CGUR

l Axe de tréhlage1 Axe de tréhlage

F.D.P. Mesurées

F.D.P. Recalculées

TiNI

(  3PD)

F.D.P. Résiduelles

Planche IV-| 1. Analyse ordinaire des FP (3PD) dans les trois zones dufil déformé à 20Vo

1 1 1



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

Comrnentaire 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 reprocluites (planches fV-6, fV-S) avec un résidu faible qui var-ie de 3.10

à 6.10 . Par contre les FPA (2PG) sont moins bien reproduites (planche IV-7) à cause de la

faible intensité de ces pics sur le diffractogramme (même remarque que pour le taux de

déformatio n de IOVo). On remarque que le résidu global le plus faible pour les différentes FPA

correspondent aux trois zones du fil est celui des FPA au cæur du fil qui est de 3.10.

Pour les analyses ordinaires, la comparaison entre les FP tnesurées 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 même allure. Les FP résiduelles sont faibles

(planches IV-9, IV- 1 1).

. une concordance beaucoup moins bonne pour les FP (2PG) car les lignes de

niveau n'ont pas la même allure (planche IV-10)'

L'aspect visuel des FDP se traduit par I'indice de texture (tableau IV-z).On remarque

qu'il y a une évolution de cet indice entre le cæur et la surface du fil déformé à 20Vo

(figure IV-9).

TableauIV-2. Indice de texTure des trois zones dufildéformé à 10 et20Va

t . o

1 . 5 5

1 . 4 5

1 . 3 5
0.6 0.8

Diamètre (d/D)

F
o

X
o

o

G)
o

zone intermédiaire

Figttre IV-g . Indice de texture en fonction du diamètre pour le fil défonné à 20%

t t2



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

EN SURFACE

SPECTRE DU VECTEUR TEXTURE 22

ë 7 4  t i l r  r r ' :  l i .  I  k i - - i a  :
ô i t  r r r  2 1 . 1  \ -  1  t . l - 1 +  :
6 i n  t a , ,  i t , o  . , -  I  \ i - - : À

l -Krn^  1 . ' r  ! r * t ln : r ' k ,1  lp ' . \ô iay : !n ! !  yn '1_  t .  à !
[ ]! r !?! 3. n ;0) 3!-:r -3:i;. ..q:'...;1..1:i

Figure IV-10. VT et FDO axiaux de la martensite en surface du fil déformé à 20%o

EN ZONE INT'ERMEDIAIRE

Fieure IV-11. VT et FDO axiaux de la martensite en zone intermétliaire du fiL défrtrmé à 20Vo

Cliilitliil
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texturc dç l'alliage TiNi 50-50

AU CGUR

SPECTFE DU VECTEUR TEXTURE 26

|  :ær  T 'M 1 ' . :  h  - -  I  a l  - . :9
I  1 : j2 :  f 'Nr  ?F i :  i : r  1  r r " ia
I  r :z :  r i l  l rD  h  !  r  i r r :a
l . ^ . r r 'Lnr .L i r r . l , ln r r \  sy î  , r " r , \ . r , /  .8J  ,  -y ,F  n  7 -d '
I s j. 1?l.l_..3'4.....r...._.;cir. 36!6 4:- 1é... .0'r . 

j!.51

Figure IV-12. VT et FDO axiaux de la martensite au cæur du fil déformé à 20%

Discus sion des résultats

L'analyse des FDO et des vecteurs texture entre les trois zones du fil déformé à20o/o

montre que la texture de la martensite en surface du fil à l'état brut est un peu plus pointue que

celle de lei martensite en zone intermédiaire et au cceur du fil. L'histogralnme de la figure IV-

13 montre l'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 l'on ne retrouve pas

en zone intermédiaire (figure tV-14). On peut remarquer également une tendance à

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 à dire texture

axiale en zone intermédiaire moins la texture axiale en surface, nous voyons que les

composantes qui disparaissent (de la surface vers le cæur) sont presque les mêmes que

précédemment.

l t 4



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

Tableau IV-3. Groupes d'orientations qui diminuentfortement pour Iefil àTD=20%

_t

2
J

-5 -2 56
-2 -3 34
-1 -6 42

0 -30  -1
- I  -12 t  t2
-1 -48 -7

8
9
10

2 -16  5
-1  -5  16
1-5  15

1 -233 -51
-1 -28 -t0
-1  -11  -4

t6 t -2  5 1 - J l -13

20 2 -7  14 1 -6  -3

28 t -2  3 1  -11  6
J L 2-1  9 a ' 7- L  - t  - J

48
49

t - J

1 a

a
J

2

1 a a- l  - L  - L

-2 -4 -3

64
65
66
6l

1 -11 10
1-5  3
1-3  2
3-6  4

. ) < ' 1

2-3  -5
3-4  -5
-2 -3 -3

83
84
85
86
81

-1 -8  3
-1 -24 8
t -24  8
2  -16  5
2-9  3

1  -11  29
-1  -6  - 10
-3  -4  - 11
- ') -) -5

-4 -3 -1

106
rc]

-3 -r3 2
1 ' 7  1- l  - t  r

5 -4  -18
3  -5  -33

Nous retrouvons le même phénomène en comparant VTA 25 eL 26 sur I'histogramme

de la figure IV-15 c'est-à-dire en passant de la zone intermédiaire au cceur.

Il en va de même pour les composantes qui apparaissent : ce sont toujours les mêmes.

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

vers le cæur au profit des mêmes composantes qui apparaissent (tableau fV-3). Le phénomène

est le même que celui observé avec l}Vo de déformation, ce qui tend à prouver que le tréfilage

de cet échantillon correspond à un réarrangement bien précis.
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de l'alliage TiNi 50-50

M a d € n s i l e  6 n  s ! d a c e  ( l i l  d é l o t m â  à 2 o % \

OW25_Madensho an  zone in léméd iane ( ( l l  dé formô à  20%)
âu cÉor du lil tlil délo.hé à

Figure N-l3. Evolution des fractions volumiques axiales de la martensite entre les trois zones du fil déformé à 20Vo (a)

lovTA (2s.22) lil délormé à 2e6 (Mâde6ile) |

1 , 5

g r

Ê o.s

t . , (

-3

'3 .5

3 3 3 ' Ë l l H l l E u R : P R s

Numéro d. l'!r. d. llbr.

Figure IV-14. Différence des deux VTA (25'22) (b)

1 . 5

I

0

.0.5

- l

. 1 . 5

Figure IV-15. Dffirence des deuxVTA (26-25) (c)

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

IV-6. Texture après 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, à texture isotrope, le recuit conserve

I'isotropie de la texture, à condition de ne pas avoir d'effets de surface (énergie superficielle

très 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 l'évolution de la texture de recuit du fil déformé. Notre travail consiste à vérifier

cette évolution de la texture de la phase martensitique, sur des fils déformés à 20, 30 et 40Vo

recuits sous atmosphère d'azole pendant t heure à des températures de 570 et 600"C. Pour

cela, on utilise la méthode vectorielle.

a) fiI recuit à 570"C et 600"C (déformé à 20Vo)

SPECTRE DU VECTEUR TEKTURE 27

t : t  t , l ,  1 1  k = r r l i l l  ;
q/2 lt\t 2È:a \:- 1 ' l- '26 :

'  Y 4  r i x i  3 t D  t u =  |  i l : a 9

i . K n x . L r r . S - (  È l û , Â \ - r s v n - i l à . N c m i ^ - H c r , - . i m r n . . y d à r

i !S 12 l?!,,3!___-qjçJ J r :. :4 73 .cc 20 ll

Figure IV-17 . W et FDO axiaux de la martensite après recuit à 570"C dufil déformé à 20Vo

0ùildti:1111
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de l'alliage TiNi 50-50

SPECTRE DU VECTEUR TEXTURE 29

|  t u 1  T r N i  1 1 - l  t ' :  !  r r = ? s
|  . ^ !  t iNr  I ,G E= I  n=2e
I  J r i  Î t i l  a?O iÈ  .  l I  "24
l -Krn- ln r ' rdu-ûrôr . l5v rn  . l té r .Ntn , r .  î j - . .  y (  ? ' -v '
I  ta ._ - l : i_  J j -0_ . . . . i9 .  _1 .2"0_  3ù?r_ î?6?.  10_ 21 00iiliilt/ilfl l:::

Figure IV-18 . VT et FDO axiaux de la martensite après recuit à 600"C dufil déformé à 20Vo

Dis cus sion de s résultats

Les histograrnmes de la figure IV-19 montrent peu de variations de la texture.

L'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 à TD=Z}Vo

-1-65
-1 -r9 18
1-6 5

I  -158  -163
-1 -8 -8
-2 -5 -s

- i  -212 -104

1 1 8



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

lVT2g-Mad€nsile apès ræuil à m'C (lll délomé à 2O%)

trVTz7 Madensits aDràs ræuit à 570'C (llldélomé à 2eld

g 1 .s

T 1

S  U J

9 e R K h R 5 3 3 È  g ; g g È g ; 3 3 s 3 6 3 3 à
Numéro d€ l'ax. dô flb.o

o - 9 9 9 9 9 = : = : :

EVTA (29-27) ljl ddlormé à 20% {MadeNils après r€cu()

6  ' . r

6 r

G

I

3 -o.s

Figure IV-19. Evolution des fractions volumiques axiales de la martensite après recuit

à 570 et 600"C dufil défonné à 20% (a)

Figure IV-20. Différence des deux VfA Q9-27) (b)
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Chapitre IV. Analyse quantitative de I.a texture de l'alliage TiNi 50-50

b) fil recuit à 570"C et 600"C (déformé ù 30qo)

0lllddiûli

Figure IV-21 . W et FDO axiaux de Ia martensite après recuit à 570"C dufil déformé à 30Vo

Figure IV-22 . VT et FDO axiaux de la martensite après recuit à 600"C dufil déformé à 30%

tiih*jrûli :l;: I
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I'alliage TiNi 50-50

3.5 IVTA 45_ Man€nsn€ après ræuh à 570'C (lil dérom6 à 30%)

OVTA 46, Mâdânsn€ aprés ræuil à 6æ"C {lil délormé à

- - : 9 9 9 9 : : : : :

Numéro d. l !x. d. fiw.

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

à 570 et 600"C dufil déformé à 30To (a)

Figure IV-24. Différence des deux WA (46-45) (b)

Discttssio n des résultats

L'histogramme (a) de la figure IV-23 et les vecteurs texture (figure Iy-25,IV-27) eux-

rnêmes montrent que la texture est plus pointue à 600'C. Ceci est attribué au phénomène de

recristallisation.

On remarque sur l'histogramme (b) de la figure IV-24 que le groupe d'orientations qui

diminue pour un TD=3}Vo entre les deux températures de recuit 570 et 600'C, est voisin de

celui obtent à20Vo.

OVTA (46-4s)_ Mânonsis ap.às ræui (lil dêtormé à 30%)

3

e
!

-3
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I'alliage TiNi 50-50

30
J I

) L

43
44
46
A'7

48

-1 -12 16
1 -12 16
2-1 -9

-1  - t2  9
-1 -5 -4
-2 -t -5

-1 -3 -3
-1 -65
-1  -19  18
t -6  5
t -3  3

18 -8
1  -158  -163
-1  -8  -8
-2 -5 -s
-1 -2 -2

-2 -65
-2  -11  1
r  - r1 10

-1 -53

I -4 -5

|  -r2 -19
a ' 7- L  - t  - J

-2 -3 -5

6 l
62
64
65
82
83
84
85
86

-3 -13 5
-1 -8  3
-1 -24 8
I -24  8
2- t6  5

2  -5  11
1  -11  29

-1  -6  -10
-3  -4  -11
a a- L  - L  - J

-1 -1 1
-1 -25 3
2-495

3 -5 -33
-t -2r2 -104
-5 -2 -t l

Tableau IV-5. Groupes d'orientations qui diminuentfortement pour le fil ci TD=30Vo

c) fil recuit à 570"C et 600"C (déformé à 40Vo)

offtdililrN

Figure IV-25 . VT et FDO axiaux de Ia martensite après recuit à 570"C dufil déformé à 407o
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de l'alliage TiNi 50-50

0Hrditû$

Figure IV-26 . VT et FDO axiaux de Ia martensite après recuit à 600"C dufil déformé à 40Vo

Dis cu s s ion de s ré s ultats

On retrouve, pratiquement, le même phénomène que précédemment à un taux de

déformationde40Vo. Les textures sont voisines de celles obtenues àun taux de20Vo. On retrouve

les mêmes composantes avec un histogramme (a) de la figure 
'Iy-2J 

, approximativement le même

pour les deux VTA à 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

IV-6.

Tableau IV-6. Groupes d'orientations qui diminuentfortement pour le fil à TD=4)Vo

-1  -3  3
a ^

I  - J  5

18 -8
-1 -2 -2

1 -19  -1
t -6 -1
3-5  -9
2  -5  -11
1  -11  -29

81
82
83

-3 -94
-3  -13  5
-1 -8  3

-5 -4 -6
-5 -7 -4
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I'alliage TiNi 50-50

lVT33-Madensito apràs ræuit à 570"C (lil délormé à 40%)

OVT28_Madsnsi le aptàs fecuit  à 600"C ( l i l  délormé à 40%)
r 3

Ë

.Ë t.u

z

È "

; - : r : d d N d N o o  - 9 9 9 P 9 : : : : :

Num6ro  dâ  l 'âx .  d .  l ib r .

OWA (28-33) lil déldmé à 40% (Mad€nsits apràs rêcuil)
1 . 5

6
; 1

6

c

5 -0.5
6

3 - 1
6
e

- 1 . 5

Numéro d. l'âx. d. libr.

Figure IV-27. Evolution desfractions volumiques axiales de la martensite après recuit

à 570 et 600"C dufil déformé à 40Vo (a)

Figure IV-28. Différence des deux WA (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 à 570 et 600'C (figure IV-29).

*Martensite après recuit à 570"C
-{- Martensite après recuit à 600'C

o ) ^
5 . r
x  2 . 3
g 2
o -
i o  1 . 5
c)
o 1

E ot
0

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 Ia texture de l'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 pôles simples (200) et (211) des fils déformés à 30 et 40Vo qui sont recuits à

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

a) fil déformé à 307o Fil recuit à 450"C

ANALYSE AXIALE 41 tp 211

@  1 6  L d È . 7 7 . !  k i . i . r . !  L b 4 - t o * È e  F b b . 6 . r t s g

ANALYSE AXIALE 41 Îp 200

r s rbrc-to.473r0 abb.6..rF.q

Fil recuit à 510"C

ANALYSE AXIALE 40 fo 2OO

1,. -,-,

I ; coeo.Ér

Z8ô--ï;a

ANALYSE AXIALE 40

h.. 0.@ rdÈ.ræ5, ff iFr

,ÆoL.-ftEr-Hdr-ÈNsæ I

tp 211

Planche IV-12. Analyse axiale des FP (200) et (21i,) dufil déformé à 30Vo
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Chapitre IV. Analyse quantitative de Ia texture de I'alliage TiNi 50-50

Analyse ordinaire des FP du jll recuit à 450"C (déformé à 30Eù (a)

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

-.\
i N:.r (/

Analyse ordinaire des FP du ftl recuit à 510"C (déformé à 30Eo) (b)

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

ffi--ù
#rF;':;ii.ir

Planche IV-13. Analyse ordinaire des FP (200) et (211) dufil défonné à 30Vo
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Chapitre IV. Analyse quantitative de Ia texture de l'alliage TiNi 50-50

ANALYSE AXIALE 38 fp 200

@, 0m rd..r@.5t eù-r6a Lrb.Érze2.or

b) fiI déformé à 40Vo

Fil recuit à 450'C

Fil recuit à 510'C

ANALYSE AXIALE 39 fp 200
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ANALYSE MIALE 38 Jo 211
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Planche IV-14. Analyse axiale des FP (200) et (211) dufil déformé à 40%
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de I'alliage TiNi 50-50

Analyse ordinairc des FP du fil recuit à 450'C (déformé à a07o) (a)

ffi\.
s"-'-{\

: '(ë'rÇ,iô,.\
l'R i siù?

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

Analyse ordinaire des FP du.fil recuit à 510"C (déformé à 40Eù (b)

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

Planche IV-15. Analyse ordinaire des FP (200) et (211) dufil défonné à40Vo
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Chapitre IV. Analyse quantitative de Ia texture de I'alliage TiNi 50-50

a) Commentaire des analyses axiales

Les figures de pôles sont tracées à la même 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 40Vo.

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

sont très faibles (planches IV-l2,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) :

. les taches sont correctement placées

. les lignes de niveau ont même allure

. les FP résiduelles sont faibles.

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

Discus sion de s 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'après les fonctions de distribution des orientations axiales et les

histogrammes des VTA des figures (IV-34 et IV-35), on remarque que :

o la texture est relativement isotrope : il n'y a pas de composante particulièrement

forte ou particulièrement faible

. les variations de texture entre les deux recuits (450"C et 510'C) sont faibles pour un

taux de 40Vo (figure IV-36), un peu plus fortes au taux de déformation de 30Vo (figure IV-34).
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de l'alLtage TiNi 50-50
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Figure IV-30. VT et ODF axiaux dufil déformé à 307o et recuit à 450"C
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Figure IV-3L W et ODF axiaux dufil déformé à 307o et recuit à 510'C
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Chapitre IV. Analyse quantitative de la texture de l'alliage TiNi 50-50

00lldûrttil

Figure IV-32. VT et ODF axiaux dufil déformé à 407o et recuit à 450'C

0ùildùûil

Figure IV-33. VT et ODF axiaux du fil déformé à 40Vo et recuit à 510"
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Chapitre IV. Analyse quantitative de Ia textlre de I'alliage TiNi 50-50
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Figure IV-34. EvoLution des fractions volttmiques axiaLes de l'austénite du fil déformé à 30Vo (a)
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Figure IV-35. Dffirence des deuxVTA (40-41) (b)
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Figure IV-36. Evolution des fractions voluniques axiales de I'austénite dufil déformé à 40Vo (a)
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Figure IV-37. Dffirence des deuxVTA (39-38) (b)
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Chapitre IV. Analyse quantitative de Ia texture de l'alliage TiNi 50-50

Conclusion

L'analyse quantitative de la texture par la méthode vectorielle de la martensite

monoclinique et de I'austénite cubiques centrés (C.C), nous a permis de déterminer la fraction

volumique des différentes composantes de texture et donc d'étudier l'évolution de la texture

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

Pour la phase martensitique :

o les histogrammes qui représentent l'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 même quel que soit le taux

de déformation.

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

pointue à 600'C. Ceci est attribué au phénomène de recristallisation.

Pour la phase austénitique

o les histogrammes montrent que la texture est relativement isotrope

. 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 à partir des F.D.P représente I'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 721; ll(AJ 68] ; ISTO 73] ;

ISZP 761, soulignent que cette méthode, similaire à 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 I'analyse quantitative est I'obtention des

FP complètes, sans correction de volume diffractant.

V-1. Caractéristiques des faisceaux de neutrons

Les neutrons sont des particules électriquement neutres, de masse au repos

mn=1.675 10'27 kg. [æs sources des neutrons sont les réacteurs nucléaires qui permettent de

disposer des faisceaux de neutrons dont l'énergie E est comprise entre I et 500 meV

(1 meV=l.602 rc'22D. Les longueurs d'onde correspondantes l,=L varient de 10 à 0.4 Â
^12*"8

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 À. Ces neutrons dits thermiques peuvent être

fournis par des réacteurs nucléaires munis de modérateurs (eau lourde ou eau légère). La

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

À longueur d'onde
Q flux de neutrons

Figure V-i. Spectre ries neutrons thermiques lournis par un r(îacteur nuciêaire.

d0
dh
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Chapitre V. Etude de Ia texture par dffiaction des neutrons de I'alliage TiNi 50-50

V-2. Comparaison avec les rayons X

La diffraction des neutrons est qualitativement équivalente à la diffraction des rayons

X et fournit les mêmes renseignements. Cependant quelques différences ont pour conséquence

que, dans certains problèmes, il peut être intéressant, voir indispensable, d'utiliser la

diffraction des neutrons.

a) pour la plupart des éléments, I'absorption des neutrons est très faible par rapport à

I'absorption des rayons X. Il y a une différence d'un facteur 103 à 104 entre les coefficients

massiques d'absorption (tableau V-l). 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 être très intéressant si l'étude est faite sur des structures formées

d'éléments de numéros atomiques voisins.

c) les flux de neutrons fournis par les réacteurs nucléaires sont très tàibles comparés

aux flux de photons fournis par les tubes à rayons X (rapport des flux = 104). Les temps

d'enregistrement des spectres sont donc très longs (une dizaine d'heures).

Detecteur neutrons

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

Tableau V-L Profondeur de pénétration en cm des neutrons ()" = 1.20 Â) et des rayons X

(L = 1.54 Â) dans différents matériaux

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 même nature que celles

de la diffraction des rayons X monochromatiques :

o détermination des pararnètres cristallins,

o identification des phases cristallines,

o détermination de structures cristallines.

De nombreux exemples d'application ont été publiés ces dernières années. Citons en

particulier

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

b) l'étude des textures au moyen des figures de pôles complètes dans des matériaux

difficiles à amincir (titane, minerai de fer) ;

c) l'étude de la transformation martensitique sur des échantillons massifs.

A travers ces exemples, la diffraction des neutrons apparaît bien coûrme

complémentaire de la diffraction des rayons X en ce qu'elle permet d'étudier des échantillons

assez gros, ce qui est très utile lorsque l'échantillon a une structure hétérogène, et que I'on est

intéressé par une description moyenne (relation avec des propriétés mécaniques ou physiques,

lorsque le matériau ne peut pas être suffisamment aminci ou lorsqu'il est formé de gros grains

(>50 pm).

AI

Fe

Ni

Cu

Ag

t4.3

r .33

r.25

0.96

0.48

0.4 x 10-3

2 x 70-3

2 x l0-3

0.4 x 10-3
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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 auprès des réacteurs nucléaires (en nombre très limité) munis de montages

adaptés. Ce nombre de postes d'expérimentation limité et le temps très long nécessaire pour

faire les mesures font que la diffraction des neutrons ne doit être 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 entièrement automatisé, piloté par un

ordinateur, comprend, pour la mesure des intensités recueillies les éléments suivants:

. un goniomètre de textures utilisant un berceau d'Euler Philips, à cinq mouvements

angulaires pas à pas, indépendants, contrôlés automatiquement par des codeurs

o deux équipements électroniques standards (générateurs haute tension,

discriminateurs et compteurs d'impulsions) reliés à un moniteur placé dans le faisceau

incident et à un détecteur à BF3 Eazevx de 50 mm de diamètre dans le faisceau diffracté.

V -4-2. Caractéristiques des échantillons

Nous avons choisi d'utiliser des échantillons de forme cubique de 10 mm de côté

composés d'un ensemble de fils parfaitement jointifs (figure V-3). Ces échantillons ont été

extraits de bobines de fil de diamètres 1.41, 1.34, I.25 et 1.13 mm. Les fils ont un taux de

déformation respectif de 10, 20,30 et 40Vo.

L,es fils sont soigneusement mis côte à côte, de façon à ce que leur direction

transverse reste inchangée, donc toujours la même. Ainsi il n'y a pas rotation des fils autour

de leur I'axe . L'assemblage est obtenu par collage, à I'aide d'une colle organique dont le

volume est très faible devant celui du fil. Cette colle contient de I'hydrogène qui aura peut être

un effet sur le bruit de fond.
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Chapitre V. Etude de la texture par dffiaction des neutrons de l'alliage TiNi 50-50

L'échantillon est positionné sur le goniomètre à I'aide d'un support en aluminium dont

la diffraction éventuelle est évitée erâce à un écran de cadmium.

10 mm

Figure V-3. Schéma de I'échantillon cubique .Les repères macroscopiques liés à chaque brin
coincident

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

Les mesures par diffraction des neutrons ont été effectuées sur des fils de diamètres

1.3811.41 mm, l. l I I I .4I f f ir  ,  I .3011.34 mm, I.20/1.25 mm et 1/1.13 mm. Pour chaque

échantillon, nous avons effectué I'enregistrement des figures de pôles suivantes :

o trois FP simples (10-1), (11-l),  (020)

o quatre FP multiples (002)+(101), (012)+(111) et (022)+(12l)+(003)

pour les fils de diamètres 1.38 et 1.1 I mm ,

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

pour les fils de diamètres 1.30 et 1.20 mm

. cing FP simples (100), (11-1), (12-l), (01 1) et (020)

o trois FP multiples (101)+(002), (101)+(012), (121)+ (022)+ (003).

pour le fil de diamètre lmm

Les intensités recueillies sont corrigées de bruit

numérique.

Les figures de pôles sont présentées sous

plusieurs plans de la martensite.

de fond et normalisées par intégration

forme de planches correspondant à un ou
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Chapitre V. Etude de Ia texture par dffiaction des neutons de I'alliage TiNi 50-50

a)ft.gures de pôles dufil déformé à I0Vo

fil de diamètre 1.38/1.41 mm frl de diamètre 1.11/1.41 mm

l Axe de tréfilagel Axe de tréfilage

' ,  

---t"^t"--*'

, r ' /
- - : .  f

J ^ \ \ \  \  /

=\\\ \\7

Min = 0.46 Max = 2.601 F.D.P. (10-l) Min = 0.195 Max=2.826

Min = 0 Max=3.626 F.D.P. (002) + (101) M i n = 0  M a x = 3 . 1 4

lm 111 141

(11 -1 )

Min = 0.075 Max = 3.081 F.D.P.  (11- l ) Min = 0.09 Max = 2.615
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Chapitre V. Etude de la texture par dffiaction des neutrons de l'alliage TiNi 50-50

l Axe de tréfilage

Min=0 Max=4.282 F.D.P. (020) Min=0 Max=4.094

Min = 0.05 Max = 2.153 F.D.P. (012) + ( l  l  l ) Min = 0.135 Max =1.938

Min = 0.655 Illax=2.687 F.D.P. (022) + (121) + (003) Min = 0.290 Max = 1.945

1 Axe de tréfilage,F;
l-+æ

,9

v,#

v
Planche V-1. Figures de pôIes par dffiaction des neutrons du fil déformé à 10Vo à I'état brut

(diamètre dufiI 1.38/1.41 mm et l.1I/1.41 mm)
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Chapitre V. Etude de Ia texture par dffiaction des neutrons de l'alliage TiNi 50-50

b) ftgures de pôles duftl déformé à 40Vo

1 Axe de tréfïlage

:S,

N)

l Axe de tréfilage

Min = 0.1 Max = 1.591 F.D.P. (011) F.D.P. (020) Min = 0 Max=2;167

ffi
b/

Min = 0.035 Max = 1.696 F.D.P. (100) F.D.P. (101)+(002) Min = 0 Max = 9.881

Min = 0 Max = 3.555 F.D.P. (l-l l) F.D.P. (1l l )+(012) Min = 0.04 Max = 2.1
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Chapitre V. Etude de la texture par dffiaction des neutrons de l'alliage TiNi 50-50

tm09-113

(121 )

M i n = 0  M a x = 3 . 1 3 6

F.D.P. ( 12 I )+(022)+(003)

Min=0 Max=2.283

F.D.P. (12- l)

Planche V-2. Figures de pôIes mesurées par dffiaction des neutrons du fil déformé à 407o à

l'état brut (diamètre dufil0.9/1.13 mm)

V-5. Examen des F.D.P.

La planche V-l montre les figures de pôles du fil déformé à IO Vo pour les deux

diamètres l .38l l .4l mmet 1.11/1.41 mm.

La planche V-2 montre les figures de pôles du fil déformé à 40 Vo pour un seul

diamètre 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 très marquées autour de DT.

Les F.D.P simples correspondant à une seule raie spectrale montrent toujours une texture de

fibre (-3 0 1) très 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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Chapitre V. Etude de la texture par dffiaction des neutrons de I'alliage TiNi 50-50

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 complètes.
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Figure V-4 . Evolution des fractions volumiques axiales de Ia martensite dufil déformé à I0 %
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Figure V-5 . Différence des deux WA (032 -021) (dffiaction aux neutrons)
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Chapitre V. Etude de Ia texture par dffiaction des neutrons de I'alliage TiNi 50-50
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Figure V-6 . Fractions volumiques axiales de Ia martensite dufiI déformé à 20, 30 et 40 Vo
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Chapitre V. Etude de la texture par diffraction des neutons de I'alliage TiNi 50-50

Commentaire sur les analvses

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 à 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 même 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-l.Intérêt de la comparaison

Il est important pour notre laboratoire de comparer les textures obtenues après la même

analyse, mais avec deux ensembles de mesures très différents.

a) Mesure aux RX

Nous n'avons qu'une seule FP en position de BRAGG. Les autres FP mesurées

simultanément donnent lieu à correction et présentent une zône 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 pôles 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

à vis d'un autre ?

b) Mesures aux neutrons

Il y a deux avantages certains :

1) les FP sont complètes ce qui élimine les problèmes de normalisation partielle,

dangereux si I'intensité masquée est importante.

145



Chapitre V. Etude de Ia texture par diffraction des neutrons de I'alliage TiNi 50-50

2) les FP sont mieux séparées, le nombre de FP simples esiplus grand qu'avec les RX.

Exemple

o aux RX les analyses ont été faites avec une FP simple (11-1) et deux FP multiples (2PG) et

(3PD)

. aux neutrons les analyses ont été faites avec quatre FP simples (10-1), (ll-l), (011) et

(020) et une FP double (012) + (111)

3) le problème 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 à un résultat plus sûr.

V-7-l-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 :

o les F.D.P. mesurées par les neutrons montrent une texture de fibre (-3 0 1) plus

nette par rapport à celle obtenue par diffraction X (planche V-3)

o globalement les FP mesurées aux RX et corrigées sont moins bonnes que celles

mesurées avec les neutrons.

V -7 -l-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), rirais 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 même. Nous pouvons attribuer cette différence des

composantes aux effets suivants :
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Chapitre V. Etude de la texture par dffiaction des neutrons de I'alliage TiNi 50-50

. le pouvoir de pénétration des neutrons dans les fils et la stabilité au cours des

mesures

. les mesures par diffraction des neutrons correspondent à une texture globale du fil,

par contre aux RX c'est une texture locale

. les effets induits par les corrections de volume diffractant par diffraction X.

Figures de pôles communes que nous pouvons comparer.

F.D.P Mesurées aux RX

Min = 0 Max=3.745

F.D.P Mesurées aux Neutrons

Min = 0 Max=3.626
ftl déformé à 10 7o

\
I

" l

I

Min=0Max=4.142
lil déformé à 20 Vo

M i n = 0 M a x = 3 . 4 3 5

Planche V-3. Figures de pôIes mesurées aux R)( et aux neutrons des fils déformés à I0 et 20 7o
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Chapitre V. Etude de Ia texture par diffraction des neutrons de I'alliage TiNi 50-50

a) vecteur texture du fil de diamètre I.38 11.41 mm par diffraction X

b) vecteur texture du fil de diamètre 1.38 ll.4l mm par diffraction des neutrons

Figure V-7 . Vecteurs texture de Ia martensite mesurés par diffraction a) RX et b) neutons
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Chapitre V. Etude de Ia texture par dffiaction des neutrons de I'alliage TiNi 50-50

a) vecteur texture du fil de diamètre l.ll ll.4l mm par diffraction X

b) vecteur texture du fil de diamètre l.n ll.4l mm par diffraction des neutrons

Figure V-8 . Vecteurs texture de Ia martensite mesurés par dffiaction a) RX et b) neutrons
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Chapitre V. Etude de la texture par dffiaction des neutrons de l'alliage TiNi 50-50

a) vecteur texture du fil de diamètre 1.30 11.34 mm par diffraction X

b) vecteur texture du fil de diamètre 1.30 11.34 mm par diffraction des neutrons

Figure V-9 . Vecteurs texture de la martensite mesurés par dffiaction a) RX et b) neutrons
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Chapitre V. Etude de Ia texture par dffiaction des neutrons de l'alliage TiNi 50-50
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Chapitre V. Etude de la texture par dffiaction des neutrons de I'alliage TiNi 50-50

Comp arais on de s fractio ns v olumique s

Les seules analyses quantitatives que nous pouvons vraiment comparer sont celles

effectuées avec l'échantillon de fil déformé à 20 Vo. 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 à celle obtenue aux neutrons. Nous

n'avons conservé que deux pondérations.

a) une pondération moyenne pour laquelle

o la texture à coeur est affectée au volume n R12L

. la texture intermédiaire à æ (Rz2-Rr2) L

o la texture superficielle à æ 1Rr2-Rr2; L

Rr, Rz, R3 étant les rayons des cercles "moyens"

I

I

pondération moyenne pondération extreme

b) une pondération extrême avec des cercles passantjuste sur les couches analysées.

Malgré ces pondérations, le résultat obtenu n'est pas très satisfaisant et ne permet pas

de conclure sur le bien fondé de notre procédure d'analyse aux RX.
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Chapitre V. Etude de Ia texture par dffiaction des neutrons de I'alliage TiNi 50-50

Si certains composantes de texture axiale se retrouvent bien dans les mêmes cases avec

la bonne valeur (composantes no 49,50,51 et 83,84,85), d'autres composantes ne coincident

pas (composantes de n" faible I à 6 ou fortes 106 à 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-l-a)

o nous n'avons qu'une seule figure de pôles simple

o 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.

. 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 guère 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 existe 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 conections habituelles aux rayons X,

. une plus grande stabilité au cours des mesures, puisque le comptage est effectué à

nombre de coups constant du faisceau incident,

o I'influence négligeable de l'état de surface, et une méthode de préparation des

échantillons qui ne fait pas intervenir de traitements chimiques,

o un volume de matériau contribuant à la diffraction 2 x 104 fois plus grand que dans

le cas de la diffraction X.
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Chapitre V. Etude de Ia texture par dffiaction des neutrons de I'alliage TiNi 50-50

Ces avantages facilitent la mesure de texture globale. Par contre,

. cette technique nécessite, sur le plan expérimental, I'utilisation d'un appareillage

plus important et I'accès à un réacteur nucléaire

. la mesure de faibles épaisseurs de matière est incompatible (le volume de matière

analysée doit être supérieur à I cm3)

. les analyses superficielles ou locales sont extrêmement délicates voir impossible.

Nous avions plusieurs échantillons de fils amincis découpés en cube de 5 x 5 x 5 mm3

plutôt qu'en 10 x 10 x 10 mm3 . Il faut savoir que pour réaliser un cube de 10 x l0 x l0 mm3

avec un fil de diamètre 0.3 mm il faut 9 mètres de fil à.amincir. Compte tenu du découpage et

du collage, nous avons du en gros amincir pour chaque cube 10 mètre de fil. C'est la raison

pour laquelle nous avons préparés pour les petits diamètres des cubes de 5 x 5 x 5 mm3 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 l0 x 10 mm3.

. l'étude de la texture de ces cubes et la comparaison par différence. La variation de

texture d'un amincissement à 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, à

condition que le tréfilage n'induise pas un gradient de texture important.
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Conclusion générale

CONCLUSION GENERALE

L'étude des transformations de phase et de l'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 problèmes que nous avons essayé de

résoudre au mieux. Ces problèmes étaient à la fois techniques et théoriques.

a) Problèmes techniques liés :

. à la géométrie cylindrique des fils qui rend particulièrement complexe la

détermination des textures cristallographiques par diffraction X,

. à I'amincissement régulier des fils pour l'étude des variations de texture dans les

trois zones superficielle, intermédiaire et à coeur du fil,

. à la confection d'échantillons massifs pour la,mesure des F.D.P aux neutrons

. à la nature du fil : les échantillons présentent des températures de transformation

proche de I'ambiante.

b) Problèmes théoriques d'analyse de la texture en très basse symétrie avec des figures

de pôles incomplètes 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 associés à la contrainte

interne résiduelle et au processus de recristallisation qui apparaît à 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 pôles du TiNi, après correction de volume diffractant montrent que le fil

présente trois texture différentes selon le rayon correspondant à 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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Conclusion génêrale

Une analyse qualitative des figures de pôles a montré qu'il existe deux types de texture

de fibre dans les fils déformés en phase martensitique à l'état brut et après recuit.

Pour suivre l'évolution de la texture, nous avons utilisé I'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 à l'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 l'évolution de la texture des fils déformés à l'état brut et après

recuit. [æs histogrammes qui représentent ces fractions volumiques en fonction des numéros

des cases d'axe de fibre montrent que :

o les composantes qui diminuent correspondent à des orientations bien groupées quel

que soit le taux de déformation et pour des températures de recuit de 570 et 600oC,

. les composantes de texture en surface ont tendance à diminuer en zone

intermédiaire dans des fils à l'état brut déformés à l0 et2}Vo.Ceci est attribuée uu pàeae Au

tréfilage dont on ne connaît pas les paramètres les plus influents sur les propriétés texturales

de ces fils de TiNi 50-50.

La géométrie du fil nous a confronté aux problèmes de variation du volume diffractant

au cours de la mesure car l'échantillon n'est pas plan. Pour éviter ce problème, nous avons

opté pour la mesure de la texture globale du fil par diffraction des neutrons pour lesquels

I'absorption par la matière 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 à de FP de meilleure qualité, donc à

une analyse quantitative meilleure, mais beaucoup plus longue non seulement à cause des

neutrons eux mêmes, mais surtout à cause de la préparation des échantillons.

Il conviendrait donc, pour une étude plus poussée concernant par exemple le réglage des

paramètres de tréfilage, de bâtir 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, l'étude est à reprendre avec un fil sans gradient de texture ou du moins présentent un

gradient de texture le plus faible possible (fil de cuivre électrique recuit par exemple) .

Alors la comparaison entre la texture massique et la texture superficielle des fils sera

correcte et pennettra de mettre en évidence les effets des corrections réalisés dans I'analyse

aux RX.
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ANALYSE AXIALE 20 fp 11-1ANALYSE AXIALE 20 fo 1O-1

ANALYSE AXIALE 20 tp 022

Iteration = 36 Residd= 6.50

ANALYSE AXIALE 20 Îp 021

Analyse axiale des FP dufil déformé à I)Vo de diamètre 1.38/1.34 mm (dffiaction aux neutrons)
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ANALYSEAXIALE 23 fo 10-1
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ANALYSE AXIALE 23 lp 11-1 ANALYSE AXIALE 23 Îp O20

ANALYSE MIALE 23 fp 111

I terat ion = 114

ANALYSE AXIALE 23 Tp 121

Analyse axiale des FP du fil déformé à l0Vo de diamètre 1.1 1/1.41 mm (diffraction aux neutrons)
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ANALYSEAXIALE 24 toO11 ANALYSE AXIALE 24 tp 100 ANALYSEAXIALE 24 ip11-1
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ANALYSEMIALE 24 lpOZO ANALYSE AXIALE 24 tp 12-1

Analyse axiale des FP dufil déformé à 20Vo de diamètre 1.30/1.34 mm (diffraction aux neutrons)
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ANALYSEAXIALE 18 fp100ANALYSEAXIALE 18 foO2O
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ANALYSE AXIALE 18 fo 011

ANALYSEAXIALE 18 fp 12-1ANALYSE AXIALE 18 fP 111

Analyse axiale des FP dufiI déformé à 40Vo de diamètre I.l0/1.13 mm (dffiaction aux neutrons)
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ANALYSE AXIALE 28 fp 011
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ANALYSEAXIALE 28 fp 100
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ANALYSE AXIALE 28 tp 12-1

Iteration = 98 Residu = 3.60

ANALYSE AXIALE 28 fo 11-1

ANALYSE AXIALE 28 tp O2O
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Analyse axiale des FP dufiI déformé à 30Vo de diamètre 1.20/1.25 mm (diffraction aux neutrons)
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\i1::_

F.D.P. Mesurées

Figures de pôles mesurées, recalculées et

F.D.P. Recalculées F.D.P. Résiduelles

Nll

.fit'. *

résiduelles dufil déformé à I0 Vo (diffraction aux neutrons)



Annexe

F.D.P. Mesurées F.D.P. Recalculées F.D.P. Résiduelles
Figures de pôles mesurées, recalculées et résiduelles du fil déformé à 20 Vo (dffiaction atx neutons)



Annexe

F.D.P. Mesurées F.D.P. Recalculées F.D.P. Résiduelles
Figures de pôles mesurées, recalculées et résiduelles du fil déformé à 30 Vo (diffraction aux neutrons)
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t@-113

( 1 1 1 )

rmæi 13

( 0 1  1 )

t f f i { t l

(020)

t M - I t

( 0 1 1 )

t @ - l r 3

( 011 )

t f f in13

(020)

t f f i - t t !

(1 00)

lffi-fi3

(1 2-1 )

F.D.P. Mesurées F.D.P. Recalculées F.D.P. Résiduelles
Figures de pôles ntesurées, recalculées et résiduelles du fil défornté à 40 Vo (dffiaction attx neutrons)
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fl as--4i-*Ær*k29/J,!Jxx
f f r " "=  MAX-FP. " "  

- '

0.46 I l,',1.'.,.,,:..^ 3,.?61it,r,...i.'.,;,:,,,;,;,.,..2.6tl.'

0.055

fil de diamètre l.1l/1,41 mm

0,090
0 i

0.135
0.290

fil d e di ary è tr e-_1, ? ? 1!, ?_!_Ultt
MIN FP nres ;P:ii![i1!i,.1,i1,,

0.126
0.06

1 .71
1 .

0.1  56

fil de diamètre 0.9/1,13 m-m
MIN

0.035
0

Maximum et Minimum des FP Mesurées et recalculées des fils cléformés à 10, 20, 30 et 40 %
( diffrac t ion aux ne ut rons )
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