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I.1. GENERALITES SUR LA TRANSFORMATION MARTENSITIQUE
L.1.1 Définition de la transformation martensitique

La wansformalion martensitique est une transformation de réseau réalisée par déformation de
cisaillement et par un mouvement coopératif d'atomes [1]. Les atomes ne se déplacent pas de fagon
indépendante lors de la transformation mais comme une unité en gardant une coordonnance avec la
phase mere. Par ce mouvement appelé "correspondance de réscau”, la martensitc obicnue de la
phasc mérc ordonnée a une structurc également ordonnée. Comme cette déformation,
accompagnant la wransformation, est constituée principalement d'un cisaillement, le cristal de la
martensite peut &tre déduit grice A un cisaillement du réseau du cristel de la phase mére. Ceci
implique que l'interface entre la phase mére et la phase martensitique soit un plan ne subissant ni
rotation ni déformation: c'est le plan d'habitat (ou d'accalage) de la martensite. Le cisaillement peut
s‘accompagner de déplacements relatifs des atomes A l'intérieur de la maille. Ces déplacements
sont appelés "shuffle”,

Le déplacement comélé des atomes lors de la transformation se fait sur une trés petite distance,
inférieure 4 la distance merplanaire, Ceci distingue les transformations de type "martensitique” des
ransformations dites "par diffusion” pour lesquelles le déplacement des atomes peut se faire sur de
grandes distances par rapport & la maille, et de fagon anarchique. Ces transformations par diffusion
doivent s'opérer & haute lempérature et pendant des temps trés longs. Par contre, les
wransfomations martensitiques, ne faisant pas intervenir la diffusion, peuvent avoir lieu A
n'imporie quetle iempéramre, méme avx empératnres les plus basses ol Ja viesse de propagation
de la ransformation peut s'avérer étre rds grande.

La ransformation martensitique est une transformation du premier ordre [2] qui se traduit donc par
la discontinuité de grandeurs physiques relides & des dérivés premitres du potentiel
thermodynamigue. La phase mére (ou austénitique) et la phase martensitique sont distinctes; les
deux phases peuvent coexisier et sont alors sépanfes par nne interface neite. On donne souvent le
nom d'austénite A Ja phase mére, par analogie avec le cas des aciers. La déformation du réseau lors
de la transformation est homoggne. Cela signifie que le champs de déformation est le méme en
chaque point du cristal et se traduit en particulicr par la transformation d'une droite en une droite et
d'un plan en un plan.

[.1.2 Caractéristiques macroscopiques

A T'échelle du microscope aptique, l'interface austénite - mantensite est un plan invariant (plan
d'habitat). Le cisaillement correspondant 3 la déformation homogéne de réseau se fait en premidre
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approximation paraliélement i ce plan d'habitat. Cest A dire que le vecteur déplacement est
paralldle au plan d'habitat et d'amplitude proportionnelle A la distance 2 ce plan {figure I.1). Pour
un échantillon poli A 1'état gusténitique il y a apparition d'un relief, ainsi une ligne droitc de
Véchanillon poli devient une ligne brisée aprés transformation. L'observation microscopique de la
transformation montre que I'interface entre la phase mere et la phase martensitique est un plan non
déformé par Ia transformation.

Macroscopiquement l'apparition d'une lamelle de martensite s'accompagne d'un changement de
forme. Pour un monacristal donné, il existe plusieurs possibilités d'oricntation de la manensite
(plan d'habitat et déformation), celles-ci sont appelées variantes, Un monocristal d'austénite donne
plusicurs variantes de manensite qui sont dites autoaccommadantes [3]: leurs déformatons se
compensent quasi parfaitement, et il n'y a pas de changement de forme globale.

L13 Cristallographie de Iz martensite

L'¢tude des caracidristiques microscopiques d'une transformation manensitique commence par
'étnde de la cristallographie des deux phases et des relations d'orentation. La déformation
homogéne de réseau que I'on en déduit est différente de la déformation macroscopique observée.
Plusieurs chercheurs ont travaillé pour relier 1a déformation du réseau au cisaillement
macroscopique. Ils ont élaboré les théories phdnoménoloagiques de 1a transformaton martensitique
(4. 5, 6, 7). Ces théories supposent que le plan d'habitat est uo plan invariant, c'est & dire un plan
qui est conservé en dimensions et en directions pendant la transformation. Elles font intervenir en
plus de la déformation homogene du réseau, un cisaillement hétérogine permettant d'ohicnir un
plan d'habitat invariant, puis nae rotation afin de faire coincider 1a phase mére et 1a phase
martensitique, La microstructure maclée ov fautée de la-martensite est unz conséquence de ce
cisaillement hétérogine.

Bien que ces théories soient intéressantes ponr caiculer le plan d'habitat, les relations
cristatlographiques et la déformation macroscopique obtenus av cours de la transformation, elles
ne rendent pas compie des phénoménes physiques se produisant lors de la transformation,

Li.4 ~ Températures de transformation et classification de transformation
martensitique

Alars que les transformations par diffusion peuvent &tre inhibées par unc vitessc de
refroidisscment suffisamment importante, on ne peut éviter les wansformations marensitiques
méme par wempe rapide. Les températures de transformation peavent &tre déterminées grice A
l'examen de l'une des propriétés physiques affectées par la transformation manensitique (analyse
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Eigure L1: Déformation produite lors de 1a transformation martensitique,
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thermique, dilatometric, résistivitd elc.). On constate que la ransformation martensitique se produit
dans un intervalle de températures donné, et qu'it existe une hystérésis enwre la ransformation
directe et la transformation inverse. Les courbes de Ja figure 1.2 illustrent Jes résultats obtenus en
enrcgistrant la variation du flux de ehaleur dégagé o absorbé en fonction de I température [8] par
DSC. On peut ainsi avoir accs an pourcenlage de Iz phase transformée en fonetion de la
température, figure 1.3 [9].

A partir de la wmpérature critique Mg, on obscrve I'apparition puis !a croissance de domaines
marteasitiques. La transformation se poursuit jusqu'd une température My ol toute la phase mre
S'est transformée en martensite, M, signific "Mancnsii_c start” et My "Martensite finish”. 5i par la
suite Talliage est réchanffé, on voit alors 3 la iempérature Ag>My la phase mére appargiue. Sa
proportion angments ensuite avee la lempérature e, ¢'est A la wmpérature A que le matérian se
trouve tolalement retransformé en phase mare. Les points de transformation inverse, Ag et Af,
tirent leur désignation de "Austénite start” et "Austénite finish®, On pacle de cycle de
wransformation forsqu'il y a réversibilité, c'est A dire lorsgque I'on peut £galement passer de ko
marensite A la phase mére par la transformation martensitique inverse (ou transformation inverse).

On définit I'élalement de la wansformation martensitique (ou transformation directe) par M - My,
ainsi que I'étalement de Ia wansformation inverse par Ar- Ag. Comme on peut le voir sur la
figure 1.3, le cycle de wransfarmation présente une hystérésis, la wransformation inverse se produit

& plus haute wmpérature que la transformation directe. 1! est définit par la différence des
iempératures Ag-Mg,

Selon les alliages, I'étalement de la transformation (Mg - My) ainsi que 1a valeur de 1'hystérésis
(M - Ag) peuvent varier, ce qui am2ne 3 classer les transformations martensitiques ¢n deux
¢lasses principales [10,1 1)

1- Les transformations par “burst” ou 2 forte h)Irstérésis {12). Dans ce type de transformation,
chagque volume &émentaire de martensite croit trds vie A wravers le grain d'ausiénite jusqu'd ce
qu'il soit arrié par un autre volume de martensite, on par un joint de grain. L'hystérésis est trds
grande ¢t la transformation directe se fail souvent de fagon explosive. Ces transformations,
présentant en général une fore hysi€résis, provoquent wne importante déformation plastique de la
phase mére. La réversibilitd dés transformations de type burst est trés limitée. La transformation
inverse se¢ fait par germination de la phase mére dans la martensite. Dans ce type de
transformation, on peut aussi inclure les alliages fer-carbone pour lesquels 'hystérésis est si
impartante que la mantensite est décomposée par diffusion avant que n'ai lieu la ransformation
inverse.

2- Les transformations manensitiques thermodlastiques A faible hystérésis. Dans ce cas la
croissance de lamelles de martensite peut &ue lente. Pour une température donnde comprise entre
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Figure 1.2 Courbes enregistrées en calorimétrie différentielle i balayage lors de la ransformation
martensitique: courbe exothermique (a) et courbe endothermique(b) enregisuées
respectivernent lors de 12 trznsformation manensitique directs et inverse.
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M et My, Yinterface phase mére - martensite est immabile. Par contre si F'on fait décroitee la
température, l'interface avance macroscopiquement lentement avec la température jusqu' une
nouvelle position commespondant 4 1a nouvelle températore, Inversement, la transformation de la
martensite vers l'austénite se produit par retour én arrigre de l'interface, avec une certaine
hystérésis. Dans la figure 1.4, I'hystérésis de 12 transformation non-thermoélastigne (cas du FeNi)
et de la transformation thermoélastique {cas du AuCd) sont comparées [1]. Cn peut distingner
deux catégories dans la classe de transformations martensitiques thermoélastiques:

a- Les transformations martensitiques thermoélastiques de type 1. Cz sont des

transformations A trés faible étalement et une faible hystérésis. C'est le cas de 1'alliage

Au-Cd, On observe alors l'inégalité My < Mg < Ag < Ap.

b- Les transformations martensitiques thermoélastiques de type IL Dans ce cas I'hystérésis

est faible, mais 'étalement {13] est assez important (ex. le Co-Zn-Al). Poor ce type de

transformation, la température Ag est inféricore 3 la température M. Les températures de

transformation satisfont alors Ia relation My <Ag < Mg < Ag.

1.2. APPROCHE THERMODYNAMIQUE DE LA TRANSFORMATION
MARTENSITIQUE

La transformation martensitique est une transformation sans diffusion et la composition ne varie
pas durant la transition, Le sysi2me pent donc &tre considéré corame un systéme 4 un constituant
possédant denx phases solides de stnicture différente. La phase en équilibre st celle dont 1'énergie
libre est la plos basse (figure 1.5). La thermoedynamique de ces transformations peut donc &tre
étudide en évaluant les variations des enthalpies libres des denx phases.

1.2.1 Bilan énergétique de la transformation

Quatre termes €nergétiques sont nécessaires A la description {9,14] de la wransformation
thermoélastique,

1- Le terme £nergétique motenr de 1a wransformation est un terme d'énergie chimiqoe, provenant
de la stabilité retauve de la phase mére et de la phase mariensitique,

2- Le cisaillement introduit par la transformation provoque des interactions entre la phase mére et
les diférentes lamelles de martensite, Ces interactions, contrairement au cas des transformations
par butst, sont élastiques dans le cas des transform ations thermoélastiques. Un terme d'énergic de
déformmation £lastigne doit alors étre introduit dans I'équation d'équilibre.

3. Il existe une interface nette entre 1'austénite et ta martensite, ceci implique one énergic de
création d'interface.
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Figure L5: Variation de 'énergie libre en fonction de la température. La phase stable 2 basses
terapératures est la phase martensitique et la phass stable A hautes températures est la
phase austenitique.
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4-La croissance de la martensite se fait par déplacement de l'interface. Ce mouvement est freiné
par des interactions avec le cristal et ses défauts. Il exisie done un quatri®me terme énergétique de
dissipation.

Le bilan éncrgélique s'écrit alors sous la forme suivante:
AGM,-V +E i+ 65 + Eg=0 .y

HA v
AGM, .V énergie chimique résultant de la transformation d'un volume V d'austénite en
manensite, AGM 4 = GM -GA od GMy et GAy sont les énergies libres des phases
austenitiques et martensitiques.
E,; énergie élastique emmagasinée ou libérée lors de la transformation.
a-S énergie de création de linterface austénite - martensite de surface S, limitant le
volume V.
Ey4 éncrgic dissipée.
Dans le cas d'une transformation idéalement thermoélastique, les contributions des énergies de
l'interface et dissipée dans le bilan énergétique sont négligeables.

Dong, bien que I'énergie motrice de la transformation austénite - mantensite ne devienne négative
que pour les températures inférieures & T, la transformation ne débute qu'a M, lorsque l'énergie
motrice AGM3 4 )4 contrebalance 1a barridre énergétique liée & 1a germination de la martensite, ainsi
qu'd des tcrmes d'énergie non chimique, comme la création d'interfaces, ¢t I'énergie de
déformation élastiques ou plastique des deux phases. I est possible, connaissant la chaleur de
transformation Q mesurée par caloriméltrie, de calculer I'énergie motrice & M, AGMS, 4. Onaen
effet :

CTyeM
AGMs, y=Q {1
5

I reste cependant & déterminer Ty, température pour laquelle les deux phases ot 1a méme Energie
libre.

On peut tout d'abord supposer que les transformations directe et inverse mettent en jeu des forces
motrices et des énergies d'interface ainsi que de déformations équivalentes. Une telle hypothse,
valable pour les transformations 2 forte hystérésis conduit & 1a relation [15]:

1
Ty= 7 (MgtAg)
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Cette relation ne peut cependant pas s'appliquer pour les transformations martensitiques
thermodlastiques de type I pour lesquelles on a l'inégalité:

Ar>M> A > My (L.2)

Pour ces alliages, Tang et Wayman [16] ont abservé que la premigre plaquette de martensite qui se
forme & T=M, est la demiére A disparaitre & T=Ay, et que la dernitre plaquetie de martensite qui se
forme & T=M[ est la premitre 4 s¢ transformer en phase mére & T=A;. Ces observations les ont
conduits 3 définir, pour les transformations marntensitiques thermoélastiques, deux t2mpératures
caractéristiques T, et Ty, T, est la température pour laguelle, AGeh, 34=0. L'autre température
caractéristiques T, est atteinte lorsque la retation AGehy,  +AGUSh,, , =0 est vérifide. AGIEY,; 4
éiant un terme d'énergie non chimigue constitué principalement par I'énergis €lastique dépend de la
quantité de martensite transformée. On obtient les relations suivantes:

To=3M+A) & To=pM+A) (@3)

L2.2 Rdles de différents apports énergétiques

Ener 2'|§ ﬂlhlliﬂuﬂ.‘ AGMA.

Clest le tenne moteur de la transformation. Il provient de la différence entre les e.nl.halp'ic.s libres
des deux phases austénite et martensite, La figure 1.5 schématise la variation de 'énergie libre des
phases ausiénite ¢t martensite. A la température T, Fénergic libre des phases austénite et marntensite
sont égales. En dessous de T, on entre dans e domaine de stabilité de 1a manensite, au-dessus de
Ty c'est 'ausiénite qui est la plus stable,

Enereic dinterface: @
Son rdle est schématisé figure 1.6,

Au refroidissement de Fausténite, cette €nergie s'oppose  Ia transformation lors de 1a germination.
En effet, il faut un minimum d'énergie motrice pour permettre Vapparition de tous les premiers
domaines de martensite.

Le sur-refroidissement nécessaire A la formation de la premitre plaquette de martensite 4 la

température M, s'éerit:
' AGM, M)V +0S5=0

I est nécessaire de chauffer la martensite au-deld de la température Ty, jusqu'a la température A,

pour que la transformation inverse puisse commencer. L'égquation d'équilibre du début de la



Introduction-page 11

s
Z
[=
3
=
= \
£ ) .
Martensite gl g Austenite
0 -
' T
' i
t 1
! I
G | !
! I
' |
| 1
! ]
' I
! I
G . I
martensite |
I
|
o
t [
! 1
! [
! I
' i
! !
‘ |
| I
0 Ms To As T

Figure 1.6: Rdle de I'énergie d'interface sur I'hysténésis de 1a ransformation martensitique,



Introduction-page 12

wansformation inverse s'éerit
AGAM (A V+08=0

Ce tecme d'énergie d'interfece introduit une hysiérésis. 1l n'introduit pas d'étalement de 1z
transformation : M= M, et Ar= A, .

Energic dissipée: By

Ce temme cormespond 2 I'énergie quiil faut fournir pour déplacer l'interface phase mére-marntensite.
En effet, lors de ta croissance des domaines martensitiques, linterface se trouve freinée par les
interactions existantes entre le réseau et les défauts présents dans le cristal: défauts d’empilement,
dislocations, défauts d'ordre etc.

Ce tarme s'oppose ¥ toute transformation, aussi bien 2 la transformation direcie qu'3 la
transformation inverse. Le stade de germination se traduit par I'apparition d'une fine plaquetie de
martensite. Cette plaquette s¢ met & cmite qu'aprés un refrvidissement suppl€émentaire. Le terme
E4 intervient en augmentant Ihysténésis.

Le cycle présenté dans la figure L7 ne correspond expérimentalement qu'au cas trés spécifique
d'une transformation d'un monocristal de phase mre en une seule variante de martensite.

Energie élastique: E,,

Le cisaillernent engendré par le transformation martensitique crée des interactions élastiques entre
Ia plaquette de martensite en croissance et le reste du matériru. Si linfluence de cette déformation
est & peine perceptible pour 1a transformatioo d'un monocristal de phase mére en une seule variante
de martensite, il en va tout antrement dans les autres cas [17,18).

Généralement les transformations martensitiques concement des transitions de polycristaux de
phase mere en plusicurs variantcs de martensite. Des contraintes internes d'interection entre les
variantes incompatibles (ne feisant pas partie du méme groupe autoaccommedant) apparaissent
alors. Ces contraintes d'interaction bloguent la cmissance des variantes, II est alors nécessaire
d'abaisser un peu plus la température pour former d'autres varianies, compatible avec les
contraintes internes locales. Le développement de ces contraintes est modélisé par le terme
d'éncrgic &lastique E, figure L8.

Au cours de la transformation directe, comme le nombre et l'intensité des interactions croissent,
I'énergic élastique sugmente. Le terme E joue alors contre la transformation. 11 faut par
conséquent trouver un supplément d'énergie pour continuer 1a ransformation: abaisser de nouveau
la température afin d'augmenter AGM 4. L'énergie élastique améne donc un étalement
supplémentaire de la transformation.
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Le bilan énergétique de la transformation inverse est:
AGM,.V=E, +08 +Ey4

L'énergie &lastiqne emmagasinée lors de la transformation est nulle i la température M, et
maximale 3 la températire My, Cette énergic est stockée dans l¢ matérian, A la transformation
inverse elle se libdre an disparition de la martensite, Le terme d'énergie élastique devient alors
motenr de la wansformation inverse. On comprend ainst aisément que si I'énerglo Elastique
cmmagasinée est suffisamment imporiante, en absence de sollicitation exiéricure, la transformation
inverse débate & une température A, inféricure & M; (et Ty,

Les plaqueties de martensite, formées durant le anr-refroidissemect, disparaissent lors du
rechauffement. Les dernidres plaquettes apparucs 4 la transformation directe sont les premiéres &
disparaltre & la transformation inverse,

Dans le bilan énergétique de la transformation inverse, I'énergie élastique jove un rle moleur:

AGMA‘V + Ed =03+ Ed

L'énergie lastique Ey est maximale en dessoos de A;, Elle décroft au cours de la trar_xsfbnnarion
[averse poor devenir nulle 2 Ap A cette température, ne subaistent que les termes ﬂ'éﬁé;gic
Linterface de dissipation et d'énergio chimique, On a elors le mame bilan énergétique qud la

AGM, (AV + 08 +Ey=0 : 13

Xifférentes approches ont €1 proposées pour estimer les paramitres AGe, g et AGY, yylorsdela
ormation d'ane aiguille de martensite isolée 3 M; par Olsan et Cohen (19,20] et Tong et Wayman
16,17). Retenons celle de Tong et Wayaman qui considrent gne pour la premidre aiguille de
nartensite formée, l¢ terme d'énergie €lastique est négligeable.

2.3 Influence d'une contrainte sur la transformation martensitique

A4 transformation martensitique se produit par abaissement de 1a température & partir de M,, mais
n pept aussi la réaliser par application d’une contrainte 2 une température supéricure A M, [18,21].
Ine sollicitation mécanique extérienre sur nn matérian A 'état austenitique modifie le bilan
nergétique décrit ci-dessus par I'apport de I'énergie mécanique extérisure AGHo)=mPt+ m;Pg,
12] {t. 0, - composante de la contrainte appliquée rcsiaecu'vemcm parzlléle et perpendicolaire au
ian d'habitat; m(P, m{™ changemecnts de volume ). La martensite peut ainsi &tre iaduite A nne
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température supérieure & M, et on dit que la transformation est assistée par la contrainte. Que le
matériau soit sollicité en uwaction ou en compression, 1'énergie mécanlque apporiée assisic la
transformation de la méme fagon. Dans la figure 1.9 [22), I'influence de 12 contrainte extérieure sur
la force motrice de la transformation est iUpiué: yndroitc présentant la variation de G, €n
fonction de la wempérature est déplacée en entier 8¢ AG*(a) lors de I'application d'une contraints
extrienre. $i nous admettans que I'énergie Tibre e Ia germination de la martensite ne dépend ni de
la wermpérature ni de la contrainte, glors la tcinpérnmw de transformation M; augmenic de M (0) 3
M;(0). Contrairement & la formalion lors du refroidissement de variantes antoaccommodantes,
1'spplication d‘une contrainte extéricure donne licu & la farmation de variantes de martensite dont le
facteur de Schmid a une valeor maximale (23] .«

Le calcul 3 *¢quilibre des forces thermodynamiques, pour 1apparition de la premitre variante de
martznsite, conduic 4 [24):

ainnu = égng_
avee g : amplitude de la déformation de la transformation
Ry tensewr ¢'orientation de. Ia variante considénée
n : indice de varianie potentielle

La variante “n” peut &ur active lorsque 1a contrainte résolue ojR™; atteint une valeur critique en
fonction de la température. Un exerople typique de la relation eatre la contrainte critique nécessaire
& induire la roanensite et 1a termpérature est montné dans la figure L10 [25).

La dépendence de la température de transformation en fonction de la contrainte peut Etre
mathématiquement décrite par une &quation de Clausius-Clapeyron modifiée:

do A'H'A-M
FEE g 1.4)
dT 'I‘o(o)e"'M
avec AH'AM : Iz chaleur latente de la transformation sous contrainte
gAM : déformation comespondant 4 la transformation

o : contrainte appliqués
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Figure 1.9: Effet thermodynamique de la contrainte sur 1a transformation martensitique.
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1.2.4 Propriftés thermomécaniques des alliages & mémoire de forme
1.2.4.1 Déformation & Pétat martensitique et effet caontchoutique

L'apparition d'une variante de marntensite s'accompagne d’un changement de forme macroscopique
dt auv cisaillement. En 1'absence de contrainte appliquée, un monocristal d'ausiénite donne
plusicurs variantes appelées antoaccommodantes dont les déformations se compensent. Lors de
I'application d'une contrainte & une température Tj<My, le mouvement des interfaces entre
varizntes de manensilc ou réorientation des variantes, favorise une on plusicurs variantes dont les
directions de cisaillement indnisent un changement de forme allant dans le sens de la contrainte
appliquée, Les changements de forme associés anx variantes de martensite ne se compensent plus
et il y a déformation macroscopique ey, (figure 111 d"aprés [26]),

Une présentation schématique de ce comportement est fait sur la figure 1.12a, A 1'aide d’une courbe
contrginte - déformation (0,6);

- La premitre partie de ]a courbe correspond & ) apparition de la déformalion ey, due & la création
de variantes préférentielles sous ' application de la contrainte extéricurs,

- Si on reliche la contrainte, une partie de 1a déformation peut &tre réversible par retour partil {en
arriére) des interfaces entre variantes. La déformation qui subsiste £(T,) ¢st permanente 3 cetie
température.

- 81 de nouveau I'échantillon est soumis & nn ¢ycle de contrainte, la déformation gy, €5t retrouvée.
Or la pente de la courbe est nettement plus faible que celle qui correspond 3 un retour élastique pur.
Ce comportement pseudoélastique est appelé effet caoutchoutique [27).

1.2.4.2 Eifet pseudoélastique

La contrainte nécessaire pour la formation de 1a martensite varie linéairement en fonction de la
lempérature, jusqu'd une valeur limite correspondant 4 Ia limite élastique de 1'austénite. La
température correspondante est notée My, On définit ainsi deux domaines:

19- Le domaine pour lequel 0<oh,; et M;<T<M; od on dit qu'il y a formation de la martensite
induite par la contrainte,

2°- Le domaine pour lequel T>My ol 1a limite élastique de I’austénite est dépassée. On dit qu'il y a
formadon de la manensite assistée par la déformation.

La martensite induite par contrainte posséde les mémes caractéristiques de réversibilité el
d’hystérésis que la manensite induite thermiquement sans contrainte: 1a transformation inverse se
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Eigure L1L Déformation d'un alliage 2 1'état martensitique: (a) martensits thermique
autpaccommodante non-déformé, (b) déformation macroscopique ey, obtenus par
croissance de certaines variantes au détriment des autres,

o(viPa)
il
g

G(MPa)

0 &%)

Figure 1.12: Relation entre la contrainte, la déformation et la température lors d'un essais
mécanique avec un alliage A effet mémoire de forme: (8) déformation de l'alliage A
I'état martensitique (b) variation de [a déformation restante A température T<M; lors
de l'augmentation de la température jusqu'a T>Ay, (c) effet pseudoélastique observé
lors de la déformation de l'alliage A 1'état austenitique (T>Ag).
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produil avec hystérésis lorsque 1'on reliche la contrainte, avec pour conséquence le retour de

'échantillon A sa forme initiale. Ce phénomine est appelé “pseudoélasticité” (ou

“superélasticité”) [28).

1l est présenté graphiquement dans {a figure 112, Dans cette figure on distingue trois stades:

- le premier stade correspond 4 la déformation élastique de la phase mére,

- le deuxitme stade comespond 2 la déformation due A la formation de la martensite induite par
conuainte,

- le troisidme stade correspond 2 la réversion de la martensite.

Dans certain cas, le phénomene de pscudoéiasticité est plus complexe. La martensite induite par
contreinte peut par exemple subir une nouvelle transformation [29]. Elle donne alors lieu & une
martensite de structure différente induite par 1z contrainte. La déformation réversible peut alors
auzindre des valeurs élevées de 17% (30, 31).

125 Effet mémoire de forme
L2.5.1 Effet mémoire de forme simple

Nous avons vu dans la sectioo L4.2,1, qu'aprés avoir déformé un échantillon & une température
Ty inférieure & My, ii subsiste une déformation permanente £(Ty) due 2 la réorientation des
variantes de martensite. Si la décharge de "échantillao est suivi par un réchauffernent au-dessus de
Ay, la ransformation inverse, par retour des interfaces de martensite vers le monocristal initial de
I'austénite, a lisu, La déformation £(T), & la température A;<T<Ay, va évoluer jusqu'd ce que
I"échantillon retrouve sa forme initiale (figure 112 b). Ce phénomeane est connu sous le nom de
I'cffet mémoire de forme simple.

Ce phénomene semble devoir exister pour tous les matdraux qui subissent une transformation
martensitique thermoélastique {32], ainsi que pour certains doot la transformation se fait par burst
{33).

L'effet de mémoire de forme est & Porigine de nombreuses applications des allinges &
wransformations martensitiques: manchons qui se rétractent pour solidariser deux tubes [34),
ressorts & effet mémoire susceptibles de commander des portes anti feu, ¢tc. Une autre application
envisageable est la cooversion da I’énergie thermigue en énergie mécanique par le moteur  effet de
mémoire de forme [35).
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I.2.5.2 Remarques sur 1'effet mémoire de forme simple et |'cffet
psendoélastique '

On observe lc simple effet de mémaire de forme lorsque 1'on déforme 1"échantllon & T<Myp, et
1'effet pseudolasiiques lorsque 1°on déforme un échantillon & T> A, On peut rencontrer différems
cas, combinant les deux effets, pour des températures d'essai comprises enwe Ag et My. La forme
initiale est retrouvée avee plus ou moins de précision suivant la température d'essai, I'amplitude de
la déformation €y, ainsi que Palliage utilisé. Nous avons présenté 'efTet de mémoire de forme
pour un monocristal; pour un polycristal, les phéromanes sont identiques pour chacun des
monocristaux constituant 1" échanillon. 11 vient simplement s' ejouter 1e probitme de la compatibilité
enure les déformations des différents grains. Pour un polycristal de CuZnAl, I'effet de mémoire de
forme e1 I'effet pseudodlastique peuvent £tre observés avec unc bonne réversibilité pour des
déformations allant de 4 3 3% [36] suivant le mode de sollicitation. Un polyeristal de CuAlNi, est
tellement fragile qu'il ne peut présenter ni d'eflet de roémoire ni d'effet pseudoélastique [37, 72].

1.2.5.3 Effet mémolre double sens

Nous avons présenté le simple effet mémoire de forme; en général, si I'on refroidit de nouveau
I’échantillon, il se transformera de nouveau en martensite sans changement de forme
macroscopique notable, Cependant, aprés certains traitements thermorgécaniques appelés
traitements d'éducation {38], on peut observer un changement de forme au refroidissement,
L'echaniillon a mémortsé une forme “basse iempérature™ (tat martensitique) différente de sa forme
“hautz température”{état austenitique); le passage d'unc forme 4 1 autre 5'cifectue par simple
changement de température, C’est 1'effet de forme réversible ou double sens,

Conséoutil au traitement d’éducation, 1'effet mémoire double sens est dfi 4 la formation
préférentielle de certaines variantes de martensite au refroidissement, qui induisent un changement
de forme macroscopique. -

1.3 ASPECTS CINETIQUES DE LA TRANSFORMATION MARTENSITIQUE
La formation de la martensite peut s¢ décomposer en deux processus différents: la germination et fa
croissance. Nous allons rapidement présenter les principales théories de germination et de
croissance. : -

L3.1 Principales théories de germination

La théorie classique de germination (13) conduit 4 calculer la variation de I'énergie libre AG
accompagnant la formation d'une particule de macensite en forme d'ellipsoide aplati de rayon ret
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d'€paisseur 2¢. Le calcul montre qu'il existe une énergie libre de germination AG” que doit
surmonter I'embryon pour atieindre une taille critique conduisant 4 une croissance spontanée. On
obtient:

A ‘=%r:r2cAGM_A+-g-nrc2B+21:rzd (L.5)
avec:
AGpA variation d'énergie libre chimique (ou force motrice) par unité de volume
d'austénite transformé en martensite,
B% : énergie de déformation par unité de volume associé A la wransformation de la
particule,
o : énergic d'interface.

Cette théoric conduit malheurensement A une énergle libre de germination AG® beaucoup trop
grande pour €tre réaliste. Cohen [39] a alors imaginé que les embryons pouvaient étre préexistants
dans la matrice. Dans ce cas, la formation de la martensile n'est qu'un probléme de croissance.
L'embryon préexistant pris comme modéle consiste en unc série de boucles de dislocation
paralltles [40). La croissance d'un tel embryon se ferait par glissement 3 linterface des
dislocations dans 1a phase haute température et par apparition de nouvelles boucles. Cetie théore
suppose des embryons de taille relativement importante (600 A® de rayon dans le cas du Fer
Nickel}, qui n'ont jamais pu &tre observés,

La théorie d'Olson et de Cohen [41] suppose elle que Ia manensite se forme A partir de dislocations
dissociées. En effet, si on considere par exemple les transformations ¢.f.c.—h.c., une fayte
d'empilement dans le c.f.c. peut &ire considérée comme un embryon de martensite h.c.. Plusieurs
fautes espacées tous les deux plans peuvent conduire & un embryon ayant la taille critique. Cette
théorie suppose l'existence de dislocations trés rapprochées et de méme vecieur de Burgers, qui se
dissocient pour former I'embryon,

L'spproche d'Easterling et Tholen [42) considére l'interaction élastigue cntre un germe de
martensite et une dislocation. Ici, la dislocation ne participe pas direciement A la transformation,
son rfle est de relaxer I'énergic de déformation Elastique associée & la formation d'un germe,

Une autre aproche de la germination est faite par Guenin [43] en considérant 1a stabilit€ méeanique
du réseau. Il propose un modtle de germination de la martensite 4 liniérieur de zones
mécaniquement instables situées & proximités des défauts de cisaillement du réseau. Le type de
défaut envisagé élant les dislocations. L'augmentation des vibrations thermiques, engendrées dans
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€es zones, provoqueraient la germination lorsque Ja force motrice devient suffisante pour rendre la
taille de zones instables équivalente A 1a taille critique de germination,

1.3.2 Croissance de la martenslte,

Nous avons vu que la transformation martensitiques correspond grossi2rement A un cisaillement
du réseau de la phase haute température, La croissance d'ane seule plaguette de martensite, en
envahissant entidrement un monocristal d'austénite (transformation d'un monocristal en un
monocristal de martensite) entraine donc une déformation racroscopique de I'échantillon. Ce type
de situation, trds rare, peut artificiellement &tre obtenu en induisant la martensite par une contrainte
{44, 45], en refroidissent un échantillon avee un gradient de température [46), ou bien en
“éduquant” 1'échantillon [47]. Mais en géuéral, lorsque I'on refroidie un monocristal de phase
haute température, il se forme pendant la transformation plusieurs aiguilles de martensite, ou
variantes, dont les cisaillements respectifs se récompensent, de fagon A ce que I'échantillon ne
change pas macroscopiquement de forme. Le cisaillement de ces différentes variantes est
cependant visible 4 la surface de I'échantillon, si celleci a éié polie au-dessus de Ap.

Dans de nombreux alliages, la croissance de la martensite se fait aprds gemination en deux étapes
successives. L'existence de deux stades de croissance implique qu'il doit exister au ravins deux
mécanismes de croissance différents. Ces deux stades ont &4 observés ¢n microscopie
électronique sur les alliages CuZn [48] et sur les alliages CuZnAl (49]. Dans ce demnier cas, les
deux stades existent aussi lors de 1a formation de la martensits par application d'une contrainte.

On abserve d'abord la formation d'une lamelle tr2s mince, A bord parallgles. Durant la formation
de la lamelle mince, 1'énergie de Finterface doit &tre trés faible, car Finterface d'une telle lamelle
représente une surface imporiante par rapport au volume de martensite formé. Le plan le plus
favarable pour une telle interface doit donc &tre un plan invariant.

Ensuite on observe I'épaississement de la lamelle de martensite. 11 faut donc que V'interface soit
glissile, ceci n'était pas nécessaire durant le premier stade. Du degré de mobilité de I'intecface va
dépendre le caractdre thermoélastique ou par burst de 1a transformation. Lorsque la lamelle épaissie
elle tend 3 prendre la forme d'ellipsoide, avec création d'an champ de déformation nécessitant un
apport d'énergie additionnel. L'énergie de linterface devient de moins en moins importante
lorsque le volume de la mariensite créée augmente. L'interface peut alors prendre des formes
irrégulitres [50).
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1.4 GENERALITES SUR LES ALLIAGES A EFFET DE MEMOIRE DE
FORME DE TYPE CuAlNj

1 existe un grand nombre d'allizges susceptibles de subir une transformation martensitique, qui
doiveot en principe présenter l'effet mémoire de forme. Parmi eux les alliages A composés
intermétalliques de structure austenitique f§ cubique centrée présentent le meilleur effet mémoire de
forme. Tels sont les alliages AuCd, CuZn, CuAl, NiTi, CuMnAl, CuAlNi, CuZnAl, CuZnAlNi
(51,52,53,85].

Acuellement les deux types d’allispes couramment utilisés pour des applications industriclles sont
les alliages NiTi de composition proche de la composition £quistomigue ot les allisges CuZnAl.
Les alliagss A effet mémoire de type CuAINi sont parmi les allizges A base de cuivre qui ont fait
'objet d'études et de traveux de recherche. Hs connaitront certainement un développement
important dans les années A venir pour les applications haute tempérarure (150°C 4 200°C).

L4} Etude du disgramme d'équilibre et compositions d'alllages

Les alliages CuAINi pouvant &tre utilisés comme alliages & mémoire de forme sont czux dont 1z
compasition chimique &5t telle qu'a haute température ils possddent une structure monophasée [
cubique centrée. Une telle condition est satisfaite par les alliages de composition approximative
Cu-14Al-4Ni (pourcentage en poids). Dans 1a figure 113 est présentée une coupe transversale du
diagramme de phase des alliages temaires CuAINi d’aprés Dunne [54], pour 3%MNi. Nous voyons
qu'a proximité de 12-14% Al nous avons une région A haute température correspondant 3 une
structure monophasée .

La transformation marsensitique et le diagramme de phase de ces alliages sont sensiblement les
mémes que ceux des alliages binaires CuAl (55] {figure I. 14.2). La structure désordonnée f (CC)
des alliages contenant plus de 11% d"Al, & la température T (M;<Te<Tgyetique) ¢ transforme en
une structure ordonnée [y de type B2 (figure I.17.2), puis DO; (figure L19.a), L'ordonnance de
cette structure est & I'origine de I'ordonnance de la structure martensitique aussi. Dans les alliages
conienant du Mn 12 structure ordonnée de 12 phase mére est du type L2, 1a ransformation d' ordre
DO04-L2; alicu A 1a température critique T, présentée dans Iz figurel14.b (5], Les différents
changements structuraux ayant lieu tors du refroidissement des alliages depuis 1a ismpérature de
bétatisation, ¢’est & dire la température 2 laquelle 'homogénéisation de I'allizge dans la phase f
s'cffectue, sont présentés schématiquement dans la figure 115, La phase mre ordonnée subit une
transformation martensitique lors de refroidissement & wmpérature inférieure 3 M. La structwre de
la phase martensitique et les températures de transformation dépendent de la composition
chiriques de |"alliage.
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Figure L13; Coupe verticale du diagramme de phase d'équilibre des alliages CuAINi 2 3% Ni.
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Figure 1, 14: Diagramme d'équilibre CuAl.
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A V'équilibre thermique, i y a un entectique 3 la température d’environ 565°C. Lors du
refroidissement la phase B donne deux phases: o (CFC) et v (cubique complexe) [$7). La
décomposition de 1a phase B; en B+ ou B+y est étroitement lide 2 1a concentraiion de 1" Al dans
I"alliage [58]. Un refroidissement rapide peut aider 3 éviter I' eutectique et permettre d'obtenir ainsi
A une tempémature inféricure & M, une structure martensitique. La précipitation de ces deux phases
d’équilibre modific par la svite les propriétés mécaniques [59] et celles de la transformation des
alliages binaires. Cela am&ne 4 modifier ]a composition de ces alliages par 1'adjonction d’un
wroisitme élément afin de stabiliser la phase fi.

La r2gle de Hume-Rothery donne une stabilité maximale de la phase B pour e/a = 1.48. Pour
efa < 1.48, la formation de la phase o est favorisée, alors que pour ¢/fa > 1.4 ¢'est la phase ¥ qui
I"est. Par ailleurs, plus I'écart entre efa et 1.48 est grand, plus 1a force motrice pour la germination
d’une de ces deux phases est grande, Par conséquent la trempe doit étre plus rapide afin de retenir
la phase B et 1a stabilité de Ja strocture obtenoe aprés trempe est moindre.

En effet, méme aprés trempe rapide des alliages binaires avec ane coocentration en aluminium
élevée (12-14%), 1a précipitation de 1a phase ¥ ne peut pas étre évitde. L'adjonction du Ni dans ces
alliages pourrait supprimer la diffusion du Cu et de 1'Al et stabiliser ainsi la phase B. D'aprs
Nakamura [60], lorsque la concentration du Ni augmente de 0 4 4% {en poids), la frontidre entre le
domaine monophasé [} et le domaine biphasé B4y se déplace vers le ¢Oté riche en Al 11 2 montré
que pour les alliages contenant moins de 2% de Ni, la phase ¥ précipitait lors de la trempe et
également lors d"un recuit consécutif dans Ja phase mere. Cela conduit A une détérioration de la
transformation thermoélastique lors du cyclage thermique. Cependant ces alliages s’ordonnent
compltement lors de la trempe, tandis que pour les alliages plus riches en rickel 1a mise en ordre
est mtardée lors de la trempe mais elle est poursuivie Jors d’on recuit conséentif 3 1a rempe. Donc
la composition des alliages ternaires CoAlNi sosceptibles d’avoir les meilleurs propriéiés
mécaniques ct de transformations est approximativement: Cu-(12-14%)Al-(3-4%)NL

1.4.2 Structures de la phase martensitique

Suivant la composition, 1a phase B du CuAINi peut présenter une transformation manensitique
pour des températures inféricures & 150-200°C. La composition de I'alliage ainsi que I'ordre
influent sur le type de martensite formée.

La structure martensitique, étant obtenue par une déformation de cisaillement et mouvement
coopématif d’atomes, scra déterminée par la structure de la phase mére. La structure austenitique
des alliages CuAlNi est une structure ordonnée dont le type dépend de la composition de 1"alliage.
De cela va dépendre la structuee de 1a phase martensitique qui est elle aussi, ordonnée.
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La martensite se forme par déformation en hexagane des plans (110) de la phase anstenitique et

d’nn cisaillement dans les direction ['l 10]. Dans 1a figure 1.17 est présentée 1a maille de 1a structure
ordonnée du type B2(a); I'arrangement atamlque dans les plans denses du type (110) et
Parrangement atomique dans les plans dn type (110) adjacents au premier sont présentés en (b).
Dans la figure 1.17.c sont présantés les trois plans de type (110) aprds cisailiement. L'ordonnance
de la structure est & I'origine de Ia différence entre ces trois types de plans; les atomes de Cu et
d’ Al occupent des sites atomiques déterminés ce gui n'est pas le cas lorsque 1a structure €5t
désordonné. Ces trois plans, noté A, B, C deviennent les plans basales de la structure
mantensitique. Suivant la séquence d'empilement de ces plans basales, différentes structures
martensitiques peuvent €tre obtenue. Ellés sont présentés dans 1a figure L18 et notdes 2H, IR, 9R.

La structure DQ5 est un arrangement dordre de second voisins, 2 partir de la structure ordonnée
du type B2. Les plans de type (110), différents par 1a position des atomes de Cu ct d"Al, ainsi que
la maille de 12 structure DO; sont présentés respectivement dans la fignre L19.b et 2 Aprés
cisaillement de ces plans denses dans la direction [110), on obtient les six plans basales de la
structure que "on note A, B, C, A*, B”, C’ (figure L18.c). L'empilement de ces six plans basales,
suivant 1'empilement, va donner plusicurs structures martensitiques notées 2H, 6R, 18R (figure
L.18).

La théorie phénoménologique aboutt A 1a relation suivante entre les indices de plans de la structure
DO4 et 18R: .

u 0 10 u
v - - v
12 0
hd n o ¥
Do 18R

Les plans (110) sont les plans d'babitat. Ce sont six types de ces plans dans la phase mére,
contenant deux directions de cisaillement. Donc nous avons en tont douze correspondances de
réscan équivalentes de point de vue cristallographique, 8i1'on calcule mathématiquement [61,62]
la déformation de transformation de ces douze correspoadances, nons obtenons deux solutions
pour les indices du plan d'habitat. Donc & partir d"un cristal de la phase mére, nous pouvens
obtlenir jusqu'a 24 varianies de manensite antoaccommodantes,
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Eigure L17; Structure cristalline du type B2 (2). Configurations atomique (b) des plansde la
famille (110), empilés de fagon alternée. Trois types de plans denses de la structure
martensitique, oblenue par ciszillement des plans présentés en (b).
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Figure 1.18: Différentes structures ordonnées (a) 2H, (b) 3R, (c) IR, (d) 6R, (¢) 18R obtenues &
partir d'une phase mere de structure ordonnée B2 ou (et) DO,
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Figure L19: Structure cristalline du type DO4 (a). Configurations atomique (b} des plans de la
famille (110), empilés de fagon alternée. Six types de plans denses de la structure
martensitique, obtenue par cisaillement des plans présentés en (b).
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1.4.3 Evalnation de 1’état d'ordre de la structure de la martensite

Pour que la transfcrmation martznsitique soit thermoglastique il faut que 1'énergie d'interface et
celle de I'accommodation plastique lors de la ransformation solent négligeables. Cela est possible
si lors de ia transformation les changements structuraux et les changements de volume soot petits
et s'il y g une bonne cohérence entre la phase mére et Ja phase martensitique. Bn général ces
conditions sont satisfaites si la phasc mre 2 une structure ordonnée. Pendant une transformation
manensitique thermotlastique inverse il n'y & pas de germination de la phase austenitique; les
lamelles de martensite décroissent ¢t laissent place 4 I'austénite. La transformation est
cristaliographiquement réversible.

On peut donc dire qu'il existe une équivalence entre structure ordonnée, transformation
martensitique thermodlastique et transformation cristallographiquement révecsible. Obtenir une
strugture martensitique ordonnée avec un degré d'ordre €levé est trds important pour la
transformatioo martensitique thermoélastique. C’est la raison pour laquelle I'évaluation de I'état
d’ordre de 13 structure martensitique est importante,

Les positions relatives des atomes dans les plans du type (110) de la phase mére, ne varien( pas
lots de la transformation. Cels rend possible I'observation en microscopie électronique des
domaines ordonnés de la structure de la phase mere, Mais ces observations ne donnent pas
d'informaton sur le degré d'ordre de cette structure. Ces observations permertent seulement de
savoir dequcllcstmcmmo:donnéccsthéméelastucmmdc la martensite.

Les alliages CuALNi €tant A I'état martensitique A température ambiante, il est poss1ble d"éudier
I'état d'ordre de la structure de la pbase mre si l'on 2 la possibilitd d'effectuer des analyses de
diffraction par rayons-x 2 températures supéricures & Ag. Sinoa une évaluation de 1'état d’ordre de
ia structure martensitique est possible, moyennant des anzlyses de diffraction des rayons-x [63,
64, 65) effectuses A température T<M, \

La détermination de paramdtres du résean de la structure martensitique pevt d4ji donner une
indication si la structure est ordonnée. Une atructure orthorhomblque désordonnée est caraciérisée
par un rapport d¢ paramétres de réseau des plans (110): a/b = ¥3/2. Rappelons que dans le cas
d’une structure orthothombique nous avons la relation:

¥ 2

LIS SR W
VI I

z (1.6)
avec 8, b, ¢ paramétres de la maille cristalline et d distance entre les plans d’indices h, k, 1.

Une valeur plus faible du mpport a/b pourrait indiquer [63] qu'une mise en ordre de la structurc a
cu licu et par conséquent, une distorsion de ia maille cristalline, les atomes des €léments
constituants étent de tailles différentes. Cette distorsion de la maille eristalline provoque un
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dédoublement de certains pics du spectre de diffraction de rayons-x (figure 1.20). Dans le cas
d'une structure ordonnée orthorhombique, les indices de plans dédoublés satisfont la relation:

h?2 -0 t-kd
3 - 4 a7

Ce sont des plans {128) - (203) od § prend les valeurs 2, 8, 18, D'aprds Roh et al. [64], la
distorsion de la structure cristalline des alliages & effet mémoire & base cuivre est en relation avec le
type d’ordonnance de la structure, IIs concluent que la manensite obtenue par une phasc
austenitique d'ordennarnce DO a une structure qui n'a pas subi de distorsion. Ceci est 40 aux
forces symétriques exercées sur les sites atomiques lors de la mise en ordre de la structure
martensitique. Par contre, 1a structure martensitique obtenve A partir d'austénite ordonnée By ou
L2, subit une distorsion. Les forces exercées sur les sites atomiques dans ces cas ne sont plus
symétriques. 1ls trouvent que la distorsion devient plus importante quand le degré d’ardre B2 ou
L2; devient respectivement plus €levé ou plus bas.

1.4.4 Influence de 1a composition chimigue sur les températures de
transformation

Les différentes études menédes sur I'influence de la composition d'uo alliage CuAlNi sur les
températures de transformation marnensitique ont montré qu'elles soot trés sensibles & la
composition chimique des alliages et particulitrement 4 la coocentration de I'Al. Dans la
figure 1.2} est présentée la variation des températures de transformation d'alliages contenant 4%
Ni et un taux variables de concentration d'Al [66). Les résultats sont obtenus 3 partir d‘alliages
monoerisialling et polycristallins. Les wempératures de transformation des alliages monocristalling
sont d’environ 20 A 30°C supéricurs 2 celles des alliages polycristallins. On pense que les forces
de contraintes nécessaire 2 la cohésion des grains, font diminuer les températores de
transformation dans les alliages polycristallins,

Les températures de transformation varient beaucoup méme si la variation de la concentration en Al
est faible. Toutes les températures de transformation diminueot lorsque la concentration d'Al
augmente, par contre 1"hystérésis de la transformation semble étre insensible & cette variation de la
composition. L'adjonction de Ni a aussi un effet sur les températures de transformation. Elles
diminuent lorsque le taux de Ni augmente. On comprend alors 1'importance d*une bonne maftrise
de la composition des ces alliages.
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Figure 1.20; Dédoublement de pics de diffraction des rayons-x, provoqué par la mise en ordre de
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Figure 1.21; Influence de 1a concentration en Al sur les températures de transformation d'un
alliage 2 effet mémoire de forme CuAINL
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1.4.5 Propriétés mécaniques des alliages CuAlNI

Les alliages CuAINi monocristallins ont une ductilitd d'environ 4 § 5% [67-69], aussi bien 2 'état
martensitique qu'a 1'état austenitique, Lors de Ia défonmation de ces alliages 4 empérature
supérieure & Ay, ils manifestent Peffet pscudoélastique. Au contraire les alliages polyeristallins sont
tes fragiles [70, 71). Os présentent une ductilitd d'environ 1% 2 I'état martensitique et une ducilité
inféricure 2 3% A Uétat austenitique (72]. Cela rend impossible observation de Ueffet
pseudoélastique et leur utilisation en pratique. Ils présentent une rupture intergranulaire 3 1'origine
de laquelle sont plusicurs facteurs:

- une grande anisotropic €lastique [73]

- une grande taille de grains {741

- un¢ déformation de la transformation dépendant fortement de I'ortentation {75-78]

- une ségrégation de Ja phase yaux joints de graing dans les alliages pauvres en Ni [79, 80).

A part la ségrégation de 1a phase ¥ pux joints de grains qui par conséquent les fragilise, les antres
facteurs résultent d'une augmentation de la concentration de contraintes aux joints de grains. Tous
celz est A Porigine du comportement fragile de ces alliages.

La rupture fragile des alliages pauvres en Ni est atiribuée 2 1a présence de 1a phase ¥y aux joints de
grains, Lorsque la concentration en Ni aug:ﬁentz au-deld de 4%, 1'aspect de la rupture des alliages
dépend de la vitesse de refroidissement, d’aprés Hussein et Clapp {80). Leur travail sur les
propriétés mécaniques des alliages CuAINi montre qu'elles sont meilleurs pour une concentration
en Ni de 4%. Ils onl monuré que la ségrézation d'impuretés ou d’une seconde phase fragile aux
joints de grains ne sont pas les causes principales de la rupture fragile des alliages Cu-14%Al-
4%Ni, ;

Par conséquent il faut également dimimeer l'influence des autres facteurs fragilisant, pour améliorer
les propriétés mécaniques, en diminuant notzamment la taille de grains. Trois techniques sont
utilisées & ce propos :

10 affinage de la taille de grains par adjonction de nouveaux &léments cornrne B, V, Ti {81-83]
20¢laboration des auiégcs par solidification rapide [84]

30 £laboration des alliages par mélallurgie de poudres [85).

D'aprés Sure (83] qui & &tudié l'influence de la taille de grains variant entre 15 et 950 um sur le
comportement mécanique, ¢'est la surface des joints qui joue le réle important dans le contrdle des
propriétés mécaniques plutdt que la wille de grains. L'effet de 'anisotropic élastique et de 1a
différence de déformation de la transformation, produisent des concentration de contraintes plus
élevées lorsque les grains sont de wille plus grande. Par conséquent les fissures s'initient aux
joints de grains et se propagent plus facilement,
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I.4.6 Alliages 3 effet mémoire de forme de type CuAINiMnB

Les alliages CuAINi modifiés par adjonctions de B et Mn, améliorent fes proprictés mécaniques
des alliages polycristallins en gardant des températures de transformation élevées. Mormis MLA,
(82, 84, £6, 87] a éwdié I'influcnce de I'addition de B et ZrBy sur les propriéi€s mécaniques et de
wansformation de ces alliages. Les alliages étudiés ont [a composition Cu-12%Al-4%Ni-3%Mn ct
concentration de B variant de 0.04%, 0.1% et 0.4% ou %de ZrB,. L'éude de ces alliages
concerne les propriétés mécaniques en relation avec la microstructure, Ies propridtés de
transformation et d'effet mémoire de forme A double sens [88].

Dans ces aliages 1a mise en ordre lors de 1a trempe n'est pas terminée. Elle est poursuivie iors du
recuit qui suit la trempe. Les alliages présentent une transformation martensitique thermoélastique
de type II, contrairement aux alliapes CuAlNi dont la transformation thermoélastique est du type L
Les températures de transformation diminuent lorsque la concentration de B augmente. Cela est
atribué A lz dimingtion de 12 concenuration d'Al dans la matrice suite 2 la formation de borures
d'Al. L'alliage conienant des particules de ZrB, a des températures de trensformation Ies plus
basses, les particules de ZrB; €lant plos stable que les borures de Mn ou d'Al

Les propriétés mécaniques de ces allisges sont sensiblement améliorées; la ductilité 2 température
ambiante st d'environ 4 4 6% et de 8 3 15% & température 250°C, Ces allieges présentent Veffet
pseudoélastique qui varie suivant Ja compositivo des alliages. L'aspect des surfaces de rupture
aprés déformation & I'état marntensitique est mixie, Inter ef transgranulaire. L'observation des
surfaces des joints de grains, aprés déformation & température supéricure 3 Ay, témoignent d'une
meilleure capaciié de ces alliages 3 accommoder la déformation. La taille de grains de ces alliages
est bien inférieure & celle des alliages conventionnel; elle varie entre 96 et 140 um. Les propriéiés
mécaniques de ces alliages ont éi£ comparées avec celles des alliages £laborés par "melt-spinning”
dont Ia taille de grains est d'environ 5-10 um [84]. Ces wravaux ont montré que la taille de grains
des alliages n'est pos le seule facieur impertant qui contrdle les propriétés mécaniques de ces
alliages. )

Ce sont les alliages CuAINiB modifiés par adjoncﬁdn de Mn, dont l2 concentration varic de 2 2
4%, qui font I'objet de ce vravail. Nous envisageons & étudier I'effet du Mn sur les propriétés
mécaniques des alliapes et sur les propriéiés de Ia transformation martensitique thermoélastique.
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IL1 ELABORATION DES ALLIAGES

Ceue £tude de V'influence de I'addition de Mn sur les propriétés mécaniques ainsi que sur les
propriétés de la transformation martensitique des alliages 2 mémoire de forme CuAINiB, aurait ddt
s'effectuer sur les alliages 3 mémoire de forme produits industriellement par les entreprises du
groupe Swissmetal SA, Effectivement, nous avons regu deax séries d'alliages produits par les
entreprises de Domacht et AMT (Belgique) de Swissmetal SA.

Dans les alliages de 1z premitre série nous avons constaté qu'une forte séprégation de bore étail 3
l'origine de leur fragilité. Une production soignée avec nne bonne homogénéisation des différents
consfituants de I'alliage est donc nécessaire. Dans les alliages de la deuxitme série, la
concentration de tous les €léments de la composition variait d'un alliage 3 'autre. I nous éiait done
impessible d'étudier l'influence de la ieneur en Mn sur les propnélés mécaniques et la
transformation martensitique de ces alliages.

Cela nous a conduit 4 élaborer nous memes, dans notre laboratoire, une troisieme série d'ﬁlliages
dans laguelle seule 1z concentration du Mn varie. Les alliages ont &té élaborés 2 partir de Cu, Ma,
Ni 3 99.9%, de B & 99.5% et Al 4 99.99%. Le cuivre et Paluminium ont €€ fournis par Balzers;
Ni, Mn et B ont €t fourni par Cerac, 1ls ont €t fendus dans un four & induction "Radyne”, sons
atmosphére contrdlée d'hélium, en lingots de 27 mm dc diamétre. Nous avens ainsi produit trois
allizges dont la composition est la suivante: -

c o - | . " ;
Cu-12A1-4Ni-2Mn-0.04B Cu-11.86A13.92Ni-0.033B-1.62Mn
Cu-12A1-4Ni-3Mn-0.04B : Cu-11.83A13.97Ni-0.033B-2.66Mn
Cu-12A1-4Ni-4Mn-0.04B Cu-11,83A1.3.95N;-0.033B-3.63Mn

Nous allons nommer M14, M15 et M 16 les alliages dont 1a concentration nominale en Mn est 2%,
3% et 4% respectivement.

Les lingots obtenus ont & préchaufiés 3 820°C pendant 30 mimmes pois extrudés & cetie mBme
température, dans une machine d'extrusion Meyer, en barreaux de 6.5 mm de diamdue et
d'environ 150-200 mm de lengueur.

11.2 TRAITEMENTS THERMIQUES

Comme nous Favons déji expliqué dans l'intreduction, la structure martensitique hérite de
Y'ordonnance de 1a phase haute iempérature. I est important que Valliage ait une structore
monophasée B & haote température, qui lors du refroidissement va subir les mises en ordre de type
B2 e1 {ou) DO4 avant de subir Ia transformation d'ordre D05 — 18R durant 1a transfermation


Cu-ll.86Al-3.92Ni-0.033B-l.62Mn
Cu-ll.83Al-3.97Ni-0.033B-2.66Mn
Cu-ll.83Al-3.95Ni-0.033B-3.63Mn
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martensiique directe. Le traitement thermique, qui consiste en un recuit 3 la température od la
structure de I'alliage est monophasée P, est appelé traitement de bétatisation.

Ils sont accomplis dans un four vertical "Carbolite” sous atmosphére contrflée d'argon suivi d'une
trempe immédiate & I'cau. Les alliages ont été bétatisés & quatre températures : 820°C, 850°C,
870°C ¢1 900°C. L'influence du temps de bétatisation sur 'homogénéisation de l'alliage a 6t8
€udie A partir des trois alliages bétatisés A 820°C, pendant 30 minutes, 60 minutes et jusqu'a 28
heures. '

Des traitements de recuit, dans un four horizontale "Solo”, ont été menés aprs le traitement de
bétatisation & 820°C snivi de la trempe & I'ean, Nous avons varié deux paramétres : Ia température
et le temps, Les températures de recuit expérimentées varient de 200°C & 400°C. Afin d'étudier
I'influence du temps de recuit sur 'é1at d'ordre de la structure ¢t 'influence du Mn sur la cinétique
de la mise en ordre, des recuits pendant 30 minutes, 60 minutes et 120 minutes ont & effectués
sur les trois alliages. La figure IL1 présents les raisons pour lesquelles les différents traitements
thermiques ont €t accomplis sur les alliages.

‘Traitement thesmique | But

Traitement thermique de bétatisation: Homogénéisation en phase béta
Température: 820°C 4 900°C
Teraps: 30 minutes & 28 heures 1

l Eviter Ia formation de la phase «y
Trempe A l'eau et obtenir une structure martensitique
Traitement de recuit : Qbtenir une strocture équilibrée et
Température: 200°C & 400°C achever 1a mise en ordre de la structure
Temps: 30 2 120 minutes 1

Structure équilibrée avee le meilleur
Refroidissement lent & Pair ' €état d'ordre de la structure

Figure IL1: Différents traitements thermiques effectués sur les alliages et les raisons pour
lesquelles ils ont €14 accomplis.
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11.3. ANALYSES PAR DIFFRACTION DES RAYONS-X

L'influcnce des différents waitements thermiques sur la structure de 'alliage et I'état d'ordre de
celle-ci a &1€ analysée par diffraction des rayons-x. Les analyses ont éif effectué sur des
échantillons d'au moins 1 em? de surface, enrobés & froid dans une résine conductrice (Technovit
5000). Aprés pré polissage mécanique sur des toiles de SiC et polissage mécanique A suspension
d'alumine (3000A et puis de 200A), les &chantillons ont €8 &lectropolis afin d'enlever une
¢ventuelle couche de manensite induite par contrainte lors du polissage mécanique. 1o polissage .
final, électrochimique, est effeciué avee une solution ("BS™) dont la composition est 1a suivanie:
500ml Ho0, 250m] méthanol, 50ml propanol, 250m! H3POy, 2.63g urée. L'électropolissage a éw
effectuée A une tension variant de 10 A 20 V, pendant un intervalle temps de 3 2 10 secondes
suivant l'alliage et le traitement thermique utlisé.

L'appareil de diffraction de rayons-x est un Philips PW 1830, équipé d'une fente de divergence
variable et milisant un rayannement monochromatique Ky d'une anticathode de cuivre. Ces
analyses sont exploité pour déterminer la (ou les) phases présentes, les paramétres de maille de la
structure cristaltine et également pour évaluer I'état d'ordre de la structure,

11.4. ANALYSES THERMIQUES EFFECTUEES PAR CALORIMETRIE
DIFFERENTIELLE A BALAYAGE

Si pendant le chauffage (ou le refroidissement) I'échantillon subi une transformation de phase,
alors une énergie sous forme de chaleur est absorbée {ou relichée), I s'agit respectivement d'une
transformation endothermique (transfoﬁuation mariensitique inverse) et d'une transformation
exothermique (transformadon mariensitique directe). La surface, délimitée par le pic
endothermigne on exothermique et la ligne de base, est proportionnelle & 'enthalpie de la
transformation correspondante. '

Le calorimétre que nous avons utilisé mesure le flux de chaleur & travers 1'échandllon dans un
environnement thermiquement contr6lé. Le principe de fonctionnement est itlustré dans 1a figars
I1.2. L'absorption (ou le dégagement de la chaleur) modifie la différence de l2 température entre
I'échantillon et son environnement, Ainsi le flux provenant du four varie également. La différence
de 12 température entre I'échantillon éradié et la référence traduit 1a différence dans le flux de
chalenr 2 travers I'échantillon et le référence, provenant de la transformation de phase. Gréce A un
circuit de puissance le gradient de températures est annulé; c'est précisément cetle puissance qui est
la variable mesurée. Les analyses thermiques effectuées 2 l'aide d'un calorimétre différentielle 2
balayage DSC) Meuler TA 4000 ont servi 3 :

19 Dérerminer les empératures de transformation des alliages et les enthalpies de transformation

20 Déierminer I'énergie d'activation nécessaire pour que la transformation se produise.
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I'échantillon, 5-Echantillon, 6-Référence, 7-Conteneur de 1a référence, 8-Support de la référence

Figure I12: Présentation schématique d'un calorimatre différentielle A ‘Eéléyage et de son principe
de fonctionnement.

Dans les deux cas des échantillons de masse 60 rug environ ont &€ utilisés, Les analyses
thermiques, dont le bot est de déterminer les températures et les enthalpies de transformation, sont
cffectuées avec une vitesse de chauffage-refroidissement de 10°C/min. L'énergie d'activation est
déterminde moyennant les résultats obtenues aprds analyses thermiques du meme &chamilton A
différentes vitesses de chauffage-refroidissement, variant de § 3 25°C/minutes. L'échantillon subi
le traitement thermique avant chaque analyse thermique au calorimétre,

L'utilisation de 1z calorimétsie dans ce travail va nous permetire égalernent de {aire le choix du
traitement thermique comprenant le traiternent de bétatisation et czlui du recuit.

II.5 EXPLOITATION DES ANALYSES THERMIQUES EFFECTUEES PAR
CALORIMETRIE DIFFERENTIELLE A BALAYAGE

L'exemple typique d'ane conrbe DSC obtenue lors d'on cycle thermique est montré dans ta figure
1.2. La courbe DSC dévie de la ligne de base lorsqn'il y a absorption en dégagement de chaleur
par I'échantillon respectivement pendant la transformation inverse et directe, La fraction
transformée est calculée b partir de ces courbes expérimeniales, comme étant le rapport entre
Venthalpie partielie de 1a fraction transformée et lenthalpie totale de la transforro ation compléte. Ce
rapport d'enthalpies est &quivalent aux rapport d'aires correspondantes et limitées par la courbe de
données expérimentales, la ligne de base et I'axe venticale passant A 1a température & laguelle Ja
ransformation partielie de la fraction donnée est terminée.
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De cette fagon nous obtenons la variation de la fraction transformée en fonction de la température
ou du temps, connaissant la vitesse de chauffage-refroidissement wiilisé pour effectver
l'expérience. Une telle courbe 1ypique est présentée dans la figure 1.3; elle donne la variation de 1a
fraction transformée pendant la transformation directe et inverse,

Les empératires de transformation, dans le cas d'une wransformation martensitique idéalement
thermoélastique, ne dépendent pas de la vitesse de chauffage-refroidissement utilisée pour obtenir
la wansformation. Dans ¢e, cas les courbes donnant 1a fraction transformée en fonction du temps
lorsque la vitesse de chauffage-refroidissement vare, se snperposeot. Or en pravigue, la
transformation martensitique des alliages qui présentent des propriétés de mémoire de forme est
rarement idéalement thermoélastique. Dans ces cas les températures de transformatioo peuvent
dépendre de la vitesse de chauffage-refroidissement ntilisée et par conségoent la transformation a
leu 3 différents intervalles de températures. Cela témoigne gue des mécanisme thermiquement
attivés pourrajent intervenir lors de 1a transformation.

11.5.1 Détermination de I'én¢rgie d'activation par 1a méthode de la fraction
transformée fixe.

Pour expliquer le comportement thermique des alliages lors de 1a transformation, nous acceptons
que la vitesse de la transformation sait donnée par la forme la plus générale de I'dqualion
d'évolution d'une transformation [89):

dx _
g k(T (x} 1.8
Aveg x: la fraction transformée durant le temps t 4 la température absolue T

k: la constante de vitesse qui obéit A une relation de type d*Armrhenius
k(T} = k, exp-(Q/RT) et qui dépend de la vitesse de la germination et de la
croissance

f(x): une fonction empirique qui décrit le mécanisme de la transformation.

Nous allons opérer sans choisir a priori la fonction f(x), nous allons seulement supposer que cetie
fonction ne varie pas lors de la transformation d'une fraction donnée. Cela nous permet d'obtenir
une valeur significative de I'énergie d'activation en la déterminant indépendamment de 1a fonction
empirigue f(x). Puisque x e1 t sont reliés par une relation, il est possible de choisir t comme
variable dépendante. La relation (1.8) peut s'écrire sous 1a forme dt = k(T £(x)*1 dx. Donc le
lemps hécessaire pour ransformer une fraction donnée x est: )
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X
t = k(T)! If(x)"dx 1.9
o]

ob Vimégrale a une valeur numérique consiante tant que la fonetion f(x) me change pas dans
l'intervalle de temapératures considéré. Donc ty = ko1 exp(Q/RT) Cy et en prenant le logarithme
nous obtenons :

oty = +C; .10)

1t faut done mesurer powr une méme fraction transformée x, 1z temps nécessaire et ta température &
laguoelle la transformation de la fraction donnée est achevée, L'ensemble de mesures obtennes par
les expériences faites & différentes vitesses de chauffage-refroidissement, permet d'avoir la
variation de Int, en fonction de I/T. Si k,, faisant partie de la constante Cs, et V'énergie
d'activation Q sont constantes lors de 1a transformation de 1a fraction fixée x, 1 variation de Inty en
fonction de U/T est linaire, Par conséquent, nous pouvons déduire Iz valeur de l'éncrgie
d'activation pour trensformer la fraction fixée x, en déterminant la pente de la drodte Int, = f(1/T).

11.5.2 Détermination de 1'énergle d'activation par la méthode de Kissinger.

Kissinger a montré [90] que la variation de la température du pic peut &tre utilisée afin de
déterminer 1'énergic d'activation de la transformation. Cette méthode repose sur le fait que la
déflexion de la courbe obtenue par DSC & la température du pic sc fait quand la vitesse de
wransformation est maximale. Elle & été appliquée pour les transformation du premier ordre et
vitesse de chauffage-refroidissement constante. Henderson [91] a analysé et généralisé cette
méthade. I & montef quiclle est valable pour d'esutres types de ransformation, non seulement pour
la température du pic, mais aussi pour les lempératures correspondantzs aux mémes fractions
wansformées. La température du pic est une température particulidre:

- c'est la température qui correspond, pour les transformations qui obéissent 2 I'équation de
Johnson-Mehl-Avrami, & on taux de transformation d'environ 60%

- elle permet une mesure pius précise car elle est plus facilement déicrminable,

Cette méthode exploite une relation &iablie eatre la température du pic de l1a courbe DSC et la
vitesse de chauffage-refroidissement utilisée pour effectuer Uexpérience.

La relation sur laquelle repase cetie méthode est la suivante:

& _ 9 11
lnTpl_RTp"'cm 1.1
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avec o vitesse de chauffage-refroidissement
T, Tempérawre absolue au pic

Q énergie d'activation

R: constante des paz parfaits

LAke est valahle pour des expériences non-isothenmes dont 1a vitesse de chauffage-refroidissement
¢st constante. Des conditions partculidres doivent étre satisfaites pour que 12 relation de Kissinger
soit applicable, Henderson a moniré que ceute relation est valable particulitrement quand la vitesse
de la wransformation dépend seulement des variables d'état : la termpérature et la fraclion
ransformée. C'est le cas des transformations isocinétiques.

11.5.3 Analyse de la cinétique de la transformation par l'équation de
Johnson-Mehl-Avrami

La cinéiique de la transformation peut &tre décrite par I'équation de Johnson-Mehl-Avrami:

Cx()=l-exp(-K1®) (1.12)
avee x: fraction transformée pendant le temps t
K: fonclion de la température dépendant de la vitesse de la germination et de
la eroissance ’
n: exposant décrivant la vitesse de la germination et la morphologie de la
creissance

Ceraines conditions doivent étre satisfaites pour appliquer la relation {L.12), comme.:

1- transformation isctherme

2. germination spatiale au hasard

3. cinétique tinéaire de croissance

Ceute dquation ne peul ére utilisée qu'approximativement pour le début de la transformation de
croissance contrlée par la diffusion, pour lesquelles I'hypothése 3- n'cst pas satisfaite [92).

L'équation que T'on & uiilisée, pour effectuer cette étude de la cinétique non isotherme de la
iransformation dans nos alliages, cst déduit de Véquation générale de V'évolution de fa

ransformaton (1,8) et de celui de Johnson-Mehl- Avrami (1.12). Elle a Ia forme :

%!im, K0 (1-x) [ tn(1-x)1 J(o-10n (113
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En identifiant les équations (I.8) et (1.13) nous pouvons déduire la fonction de Johnson-Mehl-
Avrami,

£(x) = (1-x)[In{1-x)-1}-tV0 (1.14)

Henderson [91] & montré que, sons certaines conditions, 'analyse de Johnson-Mehi-Avrami peut
&ire appliqué, méme dans le cas d'expériences non-isothermes, particuliérement si 'on montre que
la vitesse de la wransformation ne dépend que des variables d'état : 1a fraction transformée et la
température T et non de 'histoire thermique, Un exemple d'un syst2me parmettant Fapplication de
éguation (1.12), dans le cas de transformation non-isothermes, est celui dqnt la germination se
fait tout au débnt de la transformation et par la suite 15 vitesse de la germination devient nulle [93).

A partir des courbes expérimentales x=£(1), on détermine la vitesse de la transformation dx/dt. En
utilisant la valewr d'énergie d'activation déterminée par Ia méthode de Kissinger, les valears de
ko f(x) paur différentes valeurs de 1a fraction transformée peuvent &tre déduites. Ainsi les courbes
expérimentales Ink,f(x} et celle de la fonction de Johnson-Mehl-Avrami pour différentes valeurs de
n, peuvent éue tracées en fonction de -In()-x) et comparées. Par conséquent la valeur de
l'exposant "n", pour lequel 'éguation (1.12) décrirait micux la transformation, peut étre déterminé.

II.6 ESSAIS MECANIQUES

Des essais mécaniques ont é1£ effectués avec les trois atliages ayant subi auparavant le traitement
thermique suivant ;: 820°C + trempe A l'ean + 300°C 30 minutes + refroidissement lent a l'air, Les
éprouvetics de traction ont € préparées A partir des barres extrudées. La forme de ces éprouvettes
et les dimensions sont données dans la figore I3,

Les éprouvettes de traction ont €t¢ polies mécaniquement puis électropolis dans une solution de
40% acide orthophosphoriqoe dans l'esn. Les essais mécaniques ont éié effectués en traction,
jusqud la rupture, en vitesse de déformation impasée de £=510 -% ms-L,

Des essais de charge-décharge en contrainte pour différentes températures (T<My, A <T<M,,
T>Ap) ont également été effectuds, en utilisant 1a méme vitesse de déformation aussi bien lors de la
charge que lors de la décharge de 1'4pronvette, Ce sont des expéricnces gui mettent ainsi en
évidence l'aspect pseudoélastique du componement mécanique de ces allinges i I'état austénitique
et l'effer pariclle pssudoélasique lorsque les deux phases (martensite et susiénite) coexistent.
Les essais mécaniques on €1 réalisés A I'aide d'une machine universelle Schenck RSA 100, Par
ailleurs unc acquisition dirccte des données sur une table tragante (X,Y) nous permet d'obienir fa
variadon de la force en fonction de l'allongement,
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Figure JL3: Eprouvette utilisée pour les essais de tractioa A différente températures et pour les
essais de charge-décharge en contrainte sur la machine de tractioa "Schenck”.

Les essals mécaniques et ceux de charge-décharge en contrainte A hante wmpérature ont éié
cffectués sous atmosphare contrdlée d'argon. Une enccinte thermique, adaptée sur la machine de
waction, permet une variation homogéne de la température de 1'échantilloa sur un domaine de
température compris enwre la température ambiante et 700°C, La température est coatrdlée par
Fintermédiaire de deux thermocouples: un placé dans le four et I'avtre dans le mordache de
Véprouvene. '

11.7 PREPARATION DES ECHANTILLON ET OBSERVATIONS
METALLOGRAPHIQUES

11.7.1. Microscopie optique.

Les échantillons observés en microscopic oplique ont €16 préparés de ia rm&me fagon que ceux
préparés pour l'analyse en diffraciion des rayons-x, en prenant la précaution d'effectuer I'enrobage
dans un bac A glace pour gu'one transformation martensitique n'ait pas licu lors du dégagement de
chaleur produit durant le durcissement de la résine. Des échantillons préparés avec les trois alliages
extrudés, ayant subi différents traitements thermiques (bétatisation + trempe avec ou sans recuit 3
300°C) ont &1 observé au microscope optique du type "Polyvar” en lumitre polarisée. Cettz
demidre permet d'obtenir un contraste provenant de la différence d'orientation cristallographique
entre grains on lamelles de la martensite. La différence entre la martensits thermique et celle induite
par contrainte a éié observée sur des échantillons préparés & partir des t2tes, non-déformées et des
jauges, parties déformées des éprouvettes de traction.
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Une machine de wraction, élaborée dans notre laboratoire, montée sur le microscope optique, nous
a permis d'abscrver les changement structuraux in-situ 4 tempéralure constante, lors de la

Eigure J1.4: Disposuif d'essais de charge-décharge en contrainte in-situ au microscope aptique
(1) Capteur de force, (2) Corps chauffant, (3) Eprouvette, (4) Mordaches.
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Figure 1L3. Eprouvette utilisée pour les expériences in-situ an microscope optique. L'épaisseur de
I'dprouvette utilisée est de 1 mum, les autres dimensions y sont indiguées.

déformation de nos alliages A 1'état martensitique et austénitique, ainsi que les changemem
structuraux lors de la transformation induite thermiquement, sans charge. Dans la figure 11.4 cs1
présenié ce dispositif de traction. L'éprouvette plate, dont la forme et les dimensions sont données
dans la figure 115, est placé sur le corps chauffant et fixée par les mordaches A l'aide de deux vis.
La température est contrblée 4 Vaide d'on thermocouple placé A Vintérieur du corps chauffant, dans
la partic interne de la surface d'appui de I'éprouvette. La force exercée est contrdlée par le capteur
de farce avec une précision de £+ 5 N.
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11.7.2 Microscopie £lectronlque en transmisslon.

La microscopie €lectronique en transmission permet d'observer finement 1a microstructure des
matéraux, Le microscope utilisé est du type “Philips CM12" muni do porte objets simple et double
tilt, Nous avons cherché & comparer, d'une part, la nature et la quantité des défauts et d'antre part,
la taille et Je type des domaines ordonnés (B2 et DOy), des alliages ayant snbi les deux traitements
thermiques snivant;

10 820°C + wempe & l'ean

20820°C + trempe 4 I'can + 300°C 172 henre + refroidissement & L'air

Nous avons procédé & 1a préparation des lames minces de 1a fagoo suivante:
- usinage de barreaux extrudés d'alliages afin d'obtenir des cylindres de 3 mm de diamétre
- traitement thermique de la pidce
- coupe de I'échantillon d'épaisseur d'environ 300 pm
- préamincissemens mécanique de disques
- polissape électrolytiqne par jet de solntion acide sous lcs conditions suivantes:
- dlectrolyte: 75% méthancl, 20% HNOy, 5% glycol butylique
- tension: 9-12V
- empérature: <20 3 -30°C

Le plan invariant étant un plen commun des structures martensitiques ct austénitiques il sous est
possible d'observer les domaines ordonnés de 1a structure austénitique (méme gue V'alliage est en
état martensitigne) et en dédanire le type d'ordonnance de la atructure martensitique, Ainsi
I'chservation de domaines ordonnés se fait en ¢hoisissant un axs de zone [001]5' correspondant 3
I perpendiculaire & un plan {001)g de I'austénite, et également plan basal de 1a martensite.

11.7.3 Microscople électronique 3 balayage.

Mous avons utilis€ un microscope €lectronique 2 balayage du type Cambridge Stereoscan 360
équipé d'un EDS, afin d'observer les surfaces de ruptures des &chantillons ayant subj des essais
de traction. Les observation ont &€ effectudes en mode d'électrons secondaires qui produit an
contraste provenant de la topographic de la surface de rupture de I'échantillon,
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IILI. ASPECTS MICROSTRUCTURAUX DES ALLIAGES ET DE LA
TRANSFORMATION MARTENSITIQUE

Les observations par microscopie optique, microscopie €lectronique en transmission et les
analyses par diffractométric de rayons-x des trois alliages ont montré I'effet des trailsments
thermiques sur la soructure martensitique des alliages.

IIL.1.1. InNuence des traitements thermiques sur la microstructure

Nous avons done wrois alliages dont la concentration en Mn et Cu varie de 1% en poids d'un
alliage 3 l'autre, les sutres éléments ayant une concentration constants,

Dans la figure [IL.1, un exemple de la structure des alliages extrudés, observée par microscopic
optique, est présenté. Ces observations révélent la présence de lamelles de martensite; la structure
des trois alliages, extrudés A 820°C, paraft monophasée, La taille de grains des alliages extrudés ne
varie pas lorsque la concentration en Mn varie; elfe est de I'ordre de 100pm.

Les wrois alliages sont constitués de grains €quiaxes dont la taille est stable, indépendamment des

raitements thermiques que les allizges aient pu subir;

- recuit de béatisation suivi d'une trempe & l'san

- recuit de bétatisation suivi d'une trempe 2 T'eau + recuit @ une température variant entre 200 et
400°C suivi d'un refroidissement leat 3 Tair

Des exemples d'observation par microscopie optique des wois alliages sont montrés dans la figure

L2, Elles confirment que la taille de grains est sensiblement la m&me malgré 1z variation de la

concentration do Mn ou le waitement thermique subl. L'addition du Mn et du B a réduit

sensiblement a taille de graing par-rapport & celle des alliages conventionnels. Elie est d'environ

10020 pr, bien inférieure 3 ia taille de grains des alliages CuAlINi qui est de l'ordre de plusieurs

millimétres [73].

Les observalions microsuruciurales par microscopie optigue ne révélent pas de différence notable
entre les alliages trempés et ceux recuits, Dans tous les cas Ia structure des allizges 3 température
ambianie est martensitique; la manensite est.caractérisée par la présence de plusieurs varianies
aupaccommeodantes d'otientations différentes, L'aspest métallographique de ln structure
manensitique, des trois allizges trempés ou recuits, est itlusteé dans la figure 1.2, La varlation de
la contentrayon de Mn dans nos alliages ne semble pas avoir une influence sur 1a morphologie des
tamelles de manensiie. Dans ceue figure nous présentons €galement un cas typique de la struciure
d'un alliage trempé; c'est I'alliage Mi4. La seule différence, difficilement observable en
microscopie optique, pourrait étre 1'épaissenr des lamelles de la martensite et leor dansité,
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Eigure IT1.2: Observation par microscopie optique de !a structure des trois alliages. La taille de
prains est sensiblement la m&me malgeé la concentration différente du Mn oule
raitement thermique subi: )

(a) Alliage M 14 rempé depuis 820°C, (b) Alliage M15 recuit 2 300°C pendant 30
minutes, (c) Alliage M16 recuit 2 300°C pendant 30 minutes, (d) Détails de la
structure martensitique induite thermiguement. :
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Des précipités distribués uniformément sont présents dans Lous les alliages. Les observations en
microscopie opuque ne révelent de différence ni dans leur taille ni dans leur densilé. Un exemple
typique dc la distribution de ces précipités dans la matrice martensitique est présenté dans la figure
I11.3. La 1ille moyenne de ces particules est d'environ 1-2 wm. Parmi les différents traitemenls
thermiques utilisés sur les alliages, aucun d'entre sux n'a eu d'influence paniculitre sur ces
précipités,

Les difractogrammes de rayons-x indexds, des trois alliages rempés depuis 820°C ¢t 900°C, som
présentés dans la figure I11.4, lls mettent en évidence que la struciure des alliages est monophasée
1BR. Gréce A la comparaison avec des spectres obtenus dans des études précédentes [63, 65], la
structure orthorhombique 18R a pu étre identifiée dans tous les alliages. La structure des alliages
élant monophasée, onhorhombique et ordonnée montre (voir14.1 ct1.4.2) que la bétatisation des
alliages est réalisée lors du recuit cffectué durant 30 minutes aussi bien 2 820°C qu'a 900°C.

Les spectres de rayons-x obtenus avec les alliapes rempés depuis 820°C puis recuits 4 300°C
pendant 30 minutes sont présentés dans les figures T11.5. De nouveau leur indexation a montré
que la struciure est orthorhombique 1BR pour les trois allinges. Ceci a &€ confirmé par
migroscopie £lectronique ¢n haute résoludon (B8, 94]. Les franpes obtenues dans ces images
présentent la périodicité de l'empilements de groupes de trois plans atomiques compacis. La
distance entre deux franges est d'environ 0.64nm. Ce résultat est cohdérent avec la structure 18R
dont la maille cristalline est constitué de six empilements dans la direction .

Les paramatres de la maille eristalling des alliages recuits 30 minutes & 300°C aprés la trempe &
I'eau, sont déierminés A partir de ces spectres ot présentés dans le tableau HI1.2. Nous remarquons
que le rapport /b est inférieur 2 ¥3/2, provenani d'une distorsion de la maille, particulitrement
dans la direction b. Cela est dii & la présence d'atomes de Mn et du fait que 1a structure esi
ordonnde.

Paramétres de maille Ml4 MI15 M16
a(nm )0.001 0.443 0.444 0.443
b(nm)£0.003 0.525 0.526 0.529
c(nm)£0.002 3.807 3.312 3.811

Tableau [0,2: Paramétres de la maille eristalline des allizges ‘ui:mpé.s depuis 820°C puis recuits 2
300°C pendant 30 minutes. '
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Figure IL3: Exemple typique de la distribution des précipités dans la matrice martensitique de
I'alliage.
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Fgure IT].4: Diffractogrammes de rayons-x indexés suivant la structure 18R des trois alliages,
trempés depuis 820°C et 900°C.
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Eigure JL5: Diffractogrammes de rayons-x des alliages trempés depuis 820°C suivi d'un recuit

4 300°C pendant 30 minutes.
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Un aspect général ¢l typique de la structure maclée des alliages A 'éuae marteasitique, ohservse par
microscopic élecironique en transmission, cst présenté dans la figure 1.6, Des variantes
autoaccommodanics de manensite, conlenant des micromacles et une siracture tacheide {tweed), ¥
sout montrées. Généralement les allizges, qu'ils soient trempés ou recuits, ont unc siructure
ardonnde. Cela est mis cn évidence grice A l'obscrvation de domaines ordanaces B2 et DO; qui
sont préseniés dans la higuee 11,7, L'ohservation des domaines ardonndes est effectude en champ
noir wtilisant la wche de supereéscau (002} et (111) respectivement pour les domaines B2 ct DOy
[95]. N s'agil de Tordonnance de 1 structure de la phase mére, doal esi héride Fordonnance de la
phase marensitique. Ces observations nous ont également permis de canfirmer la structure de nos
alliages A F'état muriensitique: Uordannance du type 18R de la structure mariensitique st héritde de
l'ordonnance du type DO de 1a structure ausiénilique,

111.1.2, Etat d'ordre de la structure des alliages

ni.1.2.1 Influence de la température de la bétatisation sur i'état d'ordre de la

structure des alliages

Les spectres obtenus par diffraciomctric de rayons-x des trois alliages, présentent la caractéristique
de dédouhlement de certains pics, duc A l'ordonnance de fa strucwire. Ce phénomane provient de la
distorsion des plans denses de la structure lors de la mise en ardre (voir 1.4.3). Les familles de
plans du type (128), (208) préscnient des pics de diffraction identiques lorsque ta structure cst
désordonnée. Or un dédoublement de ces pics a lieu lorsque la structure devient ordonnée. C'est
par la mesure de 1a distance cntre ecs pics dédoublés (voir spectres de la figure IT1.4), présentant la
différence de la distance interplanaire de plans qui ont diffracté les rayons-x, gue 'an peut évaluer,
de fagon qualitative, 'état d'ordre de I'alliage. La vanation du dédoublement des pics en fonction
de la température de bétatsation, danne unc indication de la variation de I'état d'ordre des alliage
lorsqu'ils sont trempés depuis différentes lempératures de bétadsation.

Ainsi, apris unc indexation des spectres abtenues par diffraction des rayons-x, nous avans mesuré
la distance Ad entre les pics dédoublés des familles des plans 122-202, 128-208, 1210-2010,
Nous avons comparé la distance Ad mesurée entre les pics dédoublés pour les alliages trempés
aprds avoir &t bétalisé 3 820°C ct A 900°C, Les valeurs obtcnues sont mantrées dans le tableau
1.3, '

Différenics vaicurs de dédoublemenl des pics, abtenues avee les alliages bétatisés A différentes
tempdraturcs, impliqueraicnt des différences de 'ét d'ordre des altiages. Nous remarquons que
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Figurc II1.6: Aspect général, typigue de la structure maclée des alliages 3 I'éiat mariensitigue,
observé par microscopie élecironique en transmission,
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Figure IT1.7: Domaines ordonnds de type B2 {a} et DO5 (b) présents dans lcs trois alliages recuits
aprds Ia tempe depuis 820°C. Images obtcnaus en champs noir; axe de zone (110),
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ces valeurs restent constantes, Donc 1'éat d'ordre obtenu aprts sempe ne varie pas lorsque la
bétatisation est effectuée dans lintervalle de la température 820°C-900°C.

AJ(10-3nm) §20°C+ Trempe 900°C+ Trempe

M4 MI1s MI6 Mld MI5 Mil6

Ad|2§,202 4.8 5.4 8.5 4.4 53 6.4

Ad123.208 2.2 2.3 3.3 2.1 2.5 3.4

- 6 6.9 7.9 5.7 6.9 1.9
Ad1210.2010

Tablgay 111.3: Valeurs de Ia distance Ad de dédoublement des pics aprés trempe depuis
différentes températures de bétatisation,

Des expéricnces de cyclage thermique effectuées par calorimélric jusqu'd 750°C, nous ont fourni
des informalions supplémentaires concernant la transformation d'ordre B2 - DO5. Une de ces
courbes typiques est préscntée dans la figure 1118, Tous les alliages présentent des pics
correspondant A la transformation DO4 ot B2; lors du chauffage ils présentent la perie respective de
leur ordre DOy et B2, Par contre, tors du refroidissement, ils 1€moignent de la mise en ordre
respective B2 et DO, Nous pouvons constater que 1a mise en ordre de 1a structure suivant le type
DQ; s'effectue A partir de 450°C et s¢ termine avant d'atieindre la température 300°C. Par conie, la
perte d'ordre DOy commence A des températures plus basses, légérement supéricures 3 300°C.
L'ordonnance B2 lors de refroidissement ainsi que la perte de cette ordonnance lors du chauffage
s'effectuent dans l'intervalie de températures 450°C-500°C.

111.1.2.2 Influence du temps de recanit et du cyclage thermique sur I'état
d'ordre de la structure des alliages.

Nous allons déerire dans 1a section suivante les résultats des analyses thermiques qui ensemble
avee les résuoltats déerites ci-dessus montrent que le recuit 3 820°C assure la bétaisation de nos
alliages. Pour cette misnn nous avons ¢tudié Linflucnce du temps de recuit 3 300°C aprés 1a wempe
depuis 820°C ct également linfuence du cyclage thermique entre 30 ¢t 300°C sur 'éal d'ordre de
ia struclure des alliages,

L'Svaluation de 1'état d'ordre de la struciore martensitique, des alliages recoits 3 300°C pendant un
intervalle de temps évoluant de 15 minotes 3 60 minutes, a 1€ nhienue cn mesorant la distance Ad
entre les pics dédoublés des spectres de rayons-x, La vartation de la distance de dédoublement des
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I
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300 ‘ 4001 500l 600, T(°C)
Eigure IIL8: Expériences de cyclage thermique effectuées par calorimétre jusqu'a 750°C qui

metient en évidence la mise en ordre (durant le refroidissement) et 1a perte de l'ordre
(durant le chauffage) de type B2 et DO;3,
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paircs de pics 122-202, 128-208, 1210-2010 co fonction du temps de recuit est tlustrée dans la
figure 111.9.a,b,e. Ces courbes montrent que les valeurs de Ad sont plus faihles lorsque le recuit 3
300°C dépasse 1h. L'état d'ordre de I'alliage M14, dont l1a coneentration de Mn cst la plus laible,
suit unc évolution différente lors du recuit, en comparaison des alliages M15 ¢t M 16, qui sont enx
plus riches en Mn. Comple tena des imprécisions expérimentales les valeurs de dédoublement des
pics Ad des alliages M15, M16 angmentent aprds e recnit 3 300°C durant jusqu'a 60 minates,
landis que celles de l'alliages M14 diminuent continuellement lorsque la trempe de l'alliage depuis
820°C est suivi ¢'un recnit 3 300°C.

La diminution du degré d’ordre de 1'alliage M14 cst mesurable méme pendant le cyclage
thcrmique. La variation du dédoublement des pics lors du cyclage thermique est présentée dans la
figure 1101.9.d. Les valeurs de la distance entre les pics dédoublés des alliages M15 et M16, recuits
4 300°C pendani 30 minutes aprés la trempe depuis §20°C, restent constanics lors du eyclage
thermigue effectué entre 30°C et 300°C, mais celles de Talliage M14, ayant subi le mEme wraitement
thermique, diminuent d'un cyele thermique 3 V'autre. L'état d'ordre de la structure des alliages
MI35 et M16, apres le recuit 3 300°C pendant 30 minutes, semble donc Etre le meilleur que 'on
puissc obtenir et sa stabilité est trés bonne lors du cyclage thermigue.

Nous pouvons également constater que les mesures d'écarterment des pics varient en fonetion de la
tencur de Mn dans 'alliage. Elles sont plus @levées dans les alliages les plus riches en Mn. Ceci
indigue que la concentration croissantc de Mn aide A obtenir un mceillenre état d'ordre de la
structure.

111.2, INFLUENCE DE LA TEMPERATURE DE BETATISATION ET DE
LA TREMPE SUR LA TRANSFORMATION MARTENSITIQUE

Le but de ces expéricnees est d'éludicr influenee de I wempérature de recuit et du temps de
maintien 3 cettc wmpérawee, sur la transformation marensitque des allinges, Ces expériences sont
nécessaires car le diagramme de phase des alliages temaires CuAINI est certainement modifiés par
l'adjonclion du Mn e1 du B, Dans la seciion précédente nous avons déjd déerit Ueflet de ta
température de bétatisation sur 'état d’ordre des alliages. Nous allons voir plus cn détail cet effict
sur [a transformation martensitique en étudiant la variation des températures de transformation ct do
{'cnthalpic de 1a transformation.
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Figure T1.9: Variation dc la distance Ad caractérisant le dédoublement de paircs de pics  123-202,
128-208, 1210-2010:
(a), (b}, (c) en fonction du tcmps de recuit 3 300°C.
(d) en fonction du nombre de cycles thermiques entre 30 et 300°C.
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111.2.1, Caraciérisation de la transformation martensitique aprés bétatisation
des nlliages & différentes températnres

Les 1rois alliages oni été bétatisés 3 quatre températures différentes: 820°C, 850°C, 870°C, 900°C
pendant 30 minutes puis trempés A J'eau. Nous avons ensuile cffectué des analyses thermiques, au
moycn d'un calorimétre difi€renticl 3 balayage. Les courbes DSC obienues avee les alliages M 14
c1 M 15 sont présentées dans la figure 1I1.10. Nous constatons, en tenant compte de l'imprécision
cxpérimenizle, que cos courbes oblenues aprés bétatisation 4 différentes températures sont
semblables. Notons que les échelles du flux de chaleur des courbes présentées ne sont pas les
mémes. Nous avons mesuré 1'enthalpie de transformation du premicr cycle thermigue, aprés
bélatisation de chaque alliage depuis les températures mentionnées ci-dessus. La variation de
I'enthalpie de la transformation est illnstrée graphiquement dans la figure I11.11. En tenam compte
de I'imprécision que 'on a lors de la mesore de l'enthalpie de transformation (+0.21/g) due A la
détermination de la ligne de base, nous ponvons constater que ces valeurs restent constantes, Elles
somt d'environ 6J/g pour les alliages M15, M16 et de 31/g pour 'alliage M14. Si l'on juge parle
taux de la transformation achevée, les différentes températures de béiatisation, n'apportent pas de
différence dans la transformation martensitique des alliages.

L'cnthalpie de transformation n'étant pas la scule grandeur caractérisant la transformation, aussi
avons nous éiudié la variation des températures de transformation en fonction des températures de
bératisation des alliages. Elles ne présentent pas de vanation sensible lorsque 1a bélatisation est
cffectuée aux différentes températures précitées. La figure I11.11. peésente également 1a variation
des deux températures de transformation, As et Ms. Toutes les mesures om été cffectuées pour le
premier cycle thermique aprds la trempe 4 'cau depuis la lempérature de bétatisation. Comme nous
pouvons lc constater par les courbes DSC I'alliage M 14 présente une transformation s étalée et
ccla rend plus difficile 1a détcrmination avee précision des lempératures ge transformation. La
empémture Ag est de Pordre de 120°C, 90°C et 55°C respectivement pour les alliages M14, M15,
MI6 aprés trempe effectuée depuis les quatre différenies twempératures de béiatisation, La
tlempérature Mg resic également constante malgré les différentes tcmpératures de bétatisation. Elle
est de I'ordre de 170°C, 150°C et 80°C respectivement pour ces mémes aliages M14, M15, M16.
La comparaison de toutes les températures de transformation nous permet aussi de constater que
I'étalcment et 'hystérésis de la transformation sont les mémes aprés bfiatisation des alliages A
dillérentes rempéralurcs variant de 820 2 900°C. Ainsi, les résolints des analyses thermiques
confirment ies résultats obtenues par la difiraction des rayons-x. La structure des alliages étant déjh
manophasé € 3 820°C, l'aupmemation de la tempémture de bétatisation apparshi sans importance
pour lo transformation.
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Figure I13,10: Courbes DSC obienues avec les alliages bétatisés A quatre températures 820°C,
850°C, 870°C, 900°C pendant 30 minutes, suivis d'une trempe 3 l'eau.
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111.2.2, InfMuence du temps de recuit & 820°C sur la transformation

martensitique

Des expéricnees de recuit b 820°C pendant difiérents temps, variant de 30 minutes A 28 hevres, ont
£t€ menées avee I'allioge M15. La stabilité et Fach&vement de la transformation martensitique des
allinges M15 et M 16 nous a conduit 4 choisir un de ccs allinges. Les courbes DSC sont présentées
dans Ia figure 111,12, En comparant ccs courbes nous pouvons constater qu'clles sont presgue
ideniiques. La varimion des empératures de transformation a 1€ &tudite en fonctian du (emps de
bétatisation. Comme leur comportement est identique lors de 1a bétatisation pendam différents
intervalles de temps, nous avons présenté dans la figure 11113 uniquement la variation des
empératures de transformation Ag et M, ainsi que celle de Penthalpic de 1a transformation, en
fonetion do emps de maintien A la wempérature de bétatisation. Les mesures ant &té cffectué pour le
premier eycle thermique aprés la trempe. Naws constatons que les températures de transformation
sont sensiblerment les mémes lorsque le temps de maintien A 820°C varie de 30 minutes A 28
heures: la température de transformation Ag est de V'ordee de 90°C ct la tempérawre de
transformation Mg est de l'ordre de 170°C. L'enthalpic de transformation st aussi constante, de
I'ordre de 6.5)/g. Ainsi, nous constatons quc la prolongation du temps de bétatisation au-deli de
3 minutes n'a pas d'influcnee sur la tmnsformation.

111.2.3. Influence de la trempe sur Ia stabilité de la transformation

martensitique pendant ke cyclage thermigque.

L'influence de la irempe sur 1a transformation martensitique des alliages, se remarque aussi dans
I'évolution que fa transformation (lempérature et entbalpie de la (ransformadan) suit Jors du
cyclage thermigue des alliages trempés. Le cyclage thermique est effectué dans lintervalle 30°C-
IN0°C, imervalle dans Jequel les températures de transformation sont incluses. Les eourbes DSC
du premier €1 du huitidme cycle thermique, obtenues avec les trois alliages trempés, sonl
présentées dans la figure 11114, Les courbes DSC de la premidre et heitiéme transformation directe
(inverse), apris la trempe depuis la températore de bétatisation, sont notées H! et H8 (C1 ct C8)
respectivement. Elles mettem en évidence une différence entre ta transformatian des atliages M15,
M16 et celle de Falliage M 14,

La variation des températures de transformation, des trois alliages wempés, en fonetion du nombre
de cycles thermiques cst illustrée dans Ia figure 111.15. Nous constatons que les iempératures de
ransformation sont plus basses quand fa conceniration de Mn est plus élevée cf $galement que leur
évolution difftre pour les trois alliages. Pour les alliages M15 et M16 clles augmentent égérement,
surtout pendant les premicrs cycles thermiques, puis sc stahilisent. L'%cart des températures de
transformation entre le premier et le hoitidme cycle est présentée duns le tahlcaw 1114, Pour ces
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Figure 111, 12: Courbes DSC obienue avec Yallinge M15 aprds recuit 3 8§20°C pendant différents
intervalles de temps, variant de 30 minutes & 28 heures.
r 10

2
se M1S, 820°C (t) + Trempe

200

)

g 150 =

s =

(=1 | =
100
50

G " 1 A I A
0 140 20 30

t (h)

Figure IIL 13: Variation des températres de transformation Ag et Mg et de l'enthalpic de
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de bétatisation.
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Eigure IL14: Courbes DSC obtenues, avec les wois alliages rempés depuis 820°C, pendant ie
premier (H1, C1) &t le huititme cycle thermique (H8, C8) entre 30 et 300°C,
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deux alliages toules les températures de transformation augmentent approximativement de fa méme
fagon sauf la température My dont I'augmentation est plus faible. Contrairement pour Ialliage M 14

Variation dc MId4 MI15 MIé6
températures(®°C)
AAg 15 25 24
AAf 86 10 29
AM, 43 16 22
AMy 5 6 14

Tableau {11.4: Ecart des températures de ransformation des alliages trempés, entre le premicr et le
huiti¢me cycle thermique.

on observe unc diminution de ces valeurs. La température de transformation Ay diminue plus
fortement: T'écart de ceite température entre le premier et le huitidme cycle atteint la valeur de 86°C.
Toules les températures de transformation tendent également 3 se stabiliser aprds huit cycles
thermiques.

Les cnthalpies dc transformation swivent la méme évolution que les tempérawures de
transformation. Les valeurs de I'enthalpie de transformation des différents alliages pendant huit
cycles thermiques sont présentées dans le tableau ITI.5. Nous remarquons que I'enthalpie de la
transformation des alliages M15 et M16, croit aprés le premier cycle thermique de 5.5-5.7)/g &
9-9.5]/g et se stabilise par la svite, Au contraire, I'enthalpie de ransformation de 1' alliage M14
présente unc faible valeur de I'ordre de 3J/g qui décrolt aprés huit cycles thermiques & 2.3)/g.

IIL3. INFLUENCE DE LA TEMPERATURE DE RECUIT APRES
TREMPE, SUR LA TRANSFORMATION MARTENSITIQUE

La variation des propriétés de 1a transformation marteasitique des ailiages wrempés lors du cyclage
thermique enwe 30°C et 300°C, témoignent d'un réarrangement atomique qui se fait lors du cyclage
thermique. Unc conséquence de cet arrangement atomique st la variation des températures de
transformation ct de I'enthalpie dc la transformation jusqu'a ce qu'une stabilisation soit atteinte.
Un rccuit aprés trempe peut aider obtenir un meifleur état d'ordre de la structure ct par
conséquent unc teansformation plus compléte ot plus stable. Deux paramires peuvent influcncer
cet effet : Ja wempérature ct ke temps de recuit.
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Nombre de M14 MI15 Mi6
cycles AH(/p) AB(J/g) AH()/g)
] 3.3 5.5 5.7
2 3.1 " 9.1 7.8
3 3.0 9.2 7.9
4 2.9 9.3 8.0
5 2.7 9.4 8.5
6 2.5 9.5 8.8
7 2.4 9.5 9.0
8 2.3 9.5 9.2

Tableau Jil.5: Valeurs des enthalpics de transformation des alliages trempés, mesurées lors du
cyclage thermique entre 30 et 300°C.

Nous avons effectué des recuits 3 200°C, 300°C ¢t 400°C. Iis ont £t¢ effectuds pendant 15, 30 @1
60 minutes. Ces recuits ayant licw A des lempératures supéricurcs 4 Ay, permettent l'arrangement
atomique de la structre de la phase mére. Le premier alliage choisi pour subir ces expériences cst
le M14 gui présente unc transformation trés partielle aprés la trempe. Le recuit de cet alliage &
200°C n'est pas bénéfique A la transformation dont I'enthalpie de transformation diminue jusqu'a
des valeurs de 1-1.31/g: elle n'est ni plus stable, ni plus compldte. L'effer stabilisant du reeuit 4
200°C n'est pas suffisani pour l'alliage M15 non plus. La variation des températures de
transformation au cours de huit cycles thermiques effectuds entre 30°C et 300°C, cst illusirée sur la
ligure 11116, Les wempératures et l'enthalpie de transformation varieat de fagon semblables, Celle
Gvolulion st similaire 4 celle observée sur des Schantillons trempés depuis B20°CT le recuit 3 200°C
n'a pas stabilisé sulfisamment [a transformation manensitique.

Les recuits 3 300°C pendant 15, 30 et 60 minules n'influcneent pas de la méme manidre la
transformation. Si la transformation des alliapes recvits 2 300°C pendant 15 minutes demeure
scmblable & celle des alliapes trempés, aprés le recuit de 30 et 60 minutes la wransformation des
alliages M15 €1 M6 est trks stable tandis que cellc de I'alliage M 14 présenle ta méme instabilitd,
méme si I'enthalpic de Ia transformation est plus élevée.

Les valcurs de l'enthalpic de la transformation des alliages M14, M15 ¢t M16 pour huil cycles
thermiques conséeutifs. aprds le recuit 3 300°C duranmt 30 minutes et 60 minules, sonl données
dans le tablean 1.6, Nous constatons que l'enthalpie de transformation, aprds les recuits pendant
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Figurg 11, 16: Variation de températures de transformation en fonction du nombre de cycles
thermiques entre 30°C et 300°C, de Ialliage M5 recuit 2 200°C pendant 30

minutes.
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Nombre de Mld M15 MI6
eycles AH(IiR) AH(I/p) AH()/g)
1 9.1 9.0 8.9
2 5.6 9.2 9.0
3 5.4 9.4 9.1
4 5.3 9.4 9.1
5 5.0 9.5 9.2
6 4.8 9.5 9.1
7 4.8 _9.5 9.1
8 4.8 9.6 9.2

a) Alliages recuits 3 300°C pendant 30 min.

Nombre de Mid MI15 M16
cyclcs AH(J/g) AH(Y/g) AH{/g)
1 9.3 9.3 9.1
2 8 9.6 9.2
3 6.9' 9.4 9.1
4 6.1 9.6 9.3
5 5.5 9.5 9.2
6 3.3 9.6 9.2
7 5 9.2 9.1
8 4.8 9.1 9.2

b) Alliages recuits A 300°C pendant 60 min.

Tableaw IlLG: Valeurs de I'enthalpie de transformation des alliages M14, M5 et M16, recuil &
300°C durant 30 minutes el 60 minutes, pendant huil cycles thermiques
conséeutifs.
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30 minutes ou 60 minutes 3 300°C, ateini ses valeurs maximales de 'ordre de 9.61/g [96], que ces
valeurs sont stables au cours du cyclage thermique pour les alliages M135 et MI16; par conlre
I'enihalpic de transformation de l'alliage M 14 diminue lors du cyclage thermique de 9.1-9.3 Jg au
premier cyele & 4.8 /g dés le quatritme cycle thermigue. Nous n'avons pas observé de différence
dans les lempératures de transformation des alliages M15 et M16 aprés le recuit 2 300°C durant 30
minutes ou 60 minytes contrairement 3 celles de l'alliage M14. Bien que la wransformation, de
T'alliage M14 recuil pendant 60 minutes, ne soil pas étalée derant le premier cycle thermique,
comme c'est le cas aprds le recuit de 30 minutes, nous remarquons gu'il n'existe plus de différence
dans les températures de transformation de cel alliage A partir du 28M¢ gu 38M¢ gycle thermigue
(figure IIL.17).

Dans la scetion précédente, nous avons montré que la transformation martensitique n'est pas
influencée par la température de bétatisation lorsque celle-ci varie entre 820 et 900°C. Or la
iransformation martensitique de Yalliage M14 étant incompizie aprés avoir subi le recuit  300°C
aprds rempe depuis 820°C, nons avons fail subir A nos alliages le traitement thermique suivant :
900°C + rempe + 300°C 1/2h refroidissement lent 3 I'air
pour vérifier si méme dans ce cas la transformation est identique. Les résultats obtenues sont 1eds
semblables 3 ceux qui ont suivi le traitement: 820°C+trempe+300°C 1h, décrit ci-dessus. La
variation des températures de transformation Ag et M, pour U'alliage ML4, est présentée dans la
figure II1.18. Nous remarquons que les températures de transformation méme si elles sont
I&gtrement différentes pendant les deux premiers cycles thermniques, elles sont identiques dans les
cycles suivants. La varfation de I'enthalpie de transformation est identique dans les deux cas. La
ransformation des alliages M15 et M16 ayant subi ce traitement thermique n'est nullement
différente de celle obtenue aprds le recuits & 300°C pendant 30 minutes.

Dans la figure I11.19 nous présentons deux courbes DSC obtenue lors du cyclage thermique de
Tl'alliage M135 apris recuit pendant 30 minutes & 300°C et & 400°C. Nous remarquons que les
recuits 3 lempératures supérieures 2 300°C, rendent la transformation trds instables au cours du
cyclage thermique. L'enthalpie et Ies températures de transformation diminuent fortement. Les
valeurs de l'enthalpie de transformation et de la température de transformation Ag, mesurées pour
le premier cycle thermique apres le recuit & 400°C sont présentées dans le tableau I11.7. Nous
constatons que l'alliage M14 ne se transforme plus; 1'enthalpie de la transformation de I'alliage
M15 a fortement diminuée atteignant une vileur de 3.6)/g, La lempérature A de cet alliage a subi
également unc forte chute de 30°C par rapport 2 la température Ag aprés le recuit & 300°C.

L'étude de la transformation martensitiqgue de nos alliages ayant subis différents traitements
thermiques nous permet de chaisic celut gui donne une transformation stable et compléle des
alliages M135 et M16. Ce traitcment thermique est le suivant ;
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Figure U0,17: Vardation de températures de transformation As et Ms en fonction du nombre de
cycles thermique entre 30 et 300°C, de l'alliage M 14, recuit 3 300°C pendant 30 et

60 minutes,
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Figure ITL18: Variation des tempdratures de transformation Ag et Mg de l'alliage M 14 recuit 3
300°C pendant 30 minutes, aprés trempe depuis 820°C et 900°C.
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M15,820°C+|H,0
+T(°C) 1/2h
+refroidissement a I'air
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Figure I1.19; Courbes DSC obtenues lors du cyclage thermique de Falliage M15 aprs recuit
pendant 30 minutes & 300°C et 4 400°C.
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820°C + trempe + 300°C 1/2h refroidissement lent 3 {'air.

La transformation de I'alliage M 14 n'est jamais compléte et stablc malgeé les différents traitements
thermiques subis. I1 semble que oc comportement est intrinséque 2 12 transformation de cet alliage.

Adliage Recuit 3 300°C Ruenit 3 400°C
AH()/g) As(°C) AaH(J/g) As(°C)
Ml4 5.4 106 pas de transformation
MI15 9.4 120 3.6 50
M16 9.2 66 8.6 50

Tableaw 11L.7: Comparaison des enthalpics de transformation et des tempértures de
transformation A,, mesurées aw 38me cycle thermique des alliages recuits 4 300°C et
400°C pendant 30 minutes.

La vardation des températures de transformation au cours du cyclage thermique enire 30°C et 300°C
est présentée dans la figure 1120, La comparaison des températures de transformation des alliages
recuits avee celles des alliages trempés nous améne A distinguer deux groupes d'alliages. D'un cBté
les alliages M15 ct M16 dont les températures de transformation aprds recuit deviennent plus
Clevées: les températures Ag ot Mg de l'alliage M15 som respectivement de l'ordre de 120°C et
150°C tandis que cclles de I'alliage M16 sont respectivement de Fordre de 66°C et 60°C dans les
premicrs cycles thermiques. De l'aatre c6é I'alliage M14 dont généralement les températures de
rransformation ne sont pas plus €levées que celles obtenues aprds trempe. Les températures de
transformation des alliages M 15 et M16 sont plus stables lors du cyclage thermique. L'écart des
lempéralures de ransformation entre le premier et le huitigme cycle thermigue est présentée dans le
tablcau IT1.8, Nous remarquons gue la transformation martensitique des alliages M15 ct M16
s'effectue pendant huit cyeles themmiques approximalivement pour une méme gamme de
températures. Nous obscrvons une trés lgére augmentation des températures de transformation de
'alliage M 16, mais clle est inféricure A celle obtenue apeds trempe des alliages. La transformation
martcnsitique de l'alliage M14 est aussi instable aprés recuit quiaprs la tempe. Généralement, les
wmpératures de (ransformation diminueat lors du cyclage thermique ct se stabiliscnt dans les
mémes valeurs que celles obtenucs aprés huit cycles thermiques des alliages trempés, Nous
constatons gque les températures de transformations de nos alliages satisfont la relation:
MpeAg<M <Ap Cest unc relation qui caractérise lcs transformations martensitigues
thermoélastiques dites de type 11,
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Figure TI1,20: Variation de températures de transformation, des trois alliages recuits 3 300°C
pendant 30 minutes, en fonction du nombre de cycles thermigues.
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Variation de Mil4 MI5 Mle
températures (°C)
AAg 18 10 1
AAf 61 3 10
AM; . 50 3 12
AMp 8 1 &

Tableau N1 8: Ecan des températures de transformation, des alliages recuits 2 300°C pendant
30 minutes apras trempe depuis 820°C, enwre te premier ct le huitiéme cyele
thermigue.

Nous remarguons que }a transformation a lien 3 des températures plus basses lorsque I"alliage cst
plus riche en Mn. A titre d'exemple, la température Mg est 170°C, 156°C et 60°C au premier eycle
thermique pour respectivement les alliages contenant 2%, 3%% et 4% de Mn, L'hystérésis de la
transformation {Ag-M,) a également tendance 3 diminuer lorsque la concentration de Mn augmente.
Av premier ¢yele thermigue elleest 72°C, 30°C, 6°C respectivement pour les alliages M 14, M35,
M16. Elle diminne au counrs du cyclage thermique et ateint les valeurs respectives de 40°C, 17°C,
5°C pour les mémes alliages.

L'¢talement de ta transformation martensitigue (Mg-Mj) ne vanic pas lors du cyclage thermique des
alliages M15 et M16. 11 est respectivement de I'ordre de 50°C et 20°C. Au contraire ceini de
I'alliage M14 diminue fortement lors du cyclage; les valcurs sont de 87°C an premier cycle
thermigue et de 45°C an hoitiéme cycle. Nous remarguons que I'étalement de 1a transformation
martensitigue diminue lorsque 12 concentration de Ma eroiL

L'enthalpic de transformation des alliapes M15 et M16 ayant subi le recuit & 300°C apris la trempe,
atteint 1a valeur maximale de 9.5-9.6 J/g, qui reste constante lors du cyclage (hermigue. Au
contraire, 'enthalpic de transformation dc 1altiage M14 est 9.5 I/g pendant le premicr eyele
thermigue, mais cette valeur diminue de manitre continae 4 4.8 J/g au 8¢me cycle thermique. Ceite
diminution prouvc guc la transformatinn devient particlle lors du cyclage thermigque. La
transformation des alliages M15 ct M16 appaniit done séversihle en lerme Snergélique; ee n'est pas
le cas pour Ialliage M 14,
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1.4, EFFET DE LA VITESSE DE CHAUFFAGE-REFROIDISSEMENT
SUR LA TRANSFORMATION MARTENSITIQUE.

Ce sont sculement les alliages M1S ¢t M16 gui font I'objet de ce travail expérimental. 1ls sont
effectivement les seuls alliages A subir une transformation maricnsitique stzble. Nous avons
effectué des expériences par DSC en utilisant différentes vitesses de chauffage-refroidissement
variant de 5 3 25°C/min. Le eyclage thermique sc fait entre la température ambiante et 300°C. Les
courbes préscntant la chalcur ahsorbée ou dégagte lors respectivement de la transformation inverse
ou directe ne se superposent pas lorsque Ja vitesse de chauffage-refroidissement varie. Nous
présentons dans la figure 111.21 un exemple typique de ces courbes obienues 3 partir de I'alliage
M15. Lors de ta transformation inverse, les courbes DSC sont translatées vers des températurcs
plus élevées, quand la vitesse de chauffage augmente. Contrairement, lors de 1a transformation
directe, 1a transformation se fait 3 des températures plus basses lorsque la vitesse de
refroidissement augmenie.

A partir des mesures, effecludes lors des essais de calorimétrie (figure 11.22), donnant la vitesse
de changement de l'enthalpie en fonetion du temps, nous pouvons déduire la fraction transformée
en fonction de 12 température ou du 1emps. Pour ce faire, il {aut définir ba ligne de base qui dans
notre cas est rectiligne, la capacité calorifique des phases ausiénitique et martensitique étant (s
voisine. La détermination de ia ligne de base et du début de la transformation peut introduire ung
incertitude de mesure. En cifet en pratique il peut étre difficile de déterminer de fagon unique la
ligne de base. Llincertitude de mesure de la fraction transformée est moins importante que celle
obtenue pour Iz détermination du temps écoulé pour transformer une fraction donnée. Une elle
courbe typique est préscniée dans la figure I11.23; clle donnc la variation de la [raction transformée
pendant la transformation directe et inverse.

Les expériences effectudes 3 diflérentes vitesses de chauffage-refroidissement nous permetient
d'ohtenir la variation de la fraction transformée en fonction de 1a température ou du tcmps, pour
chaque cas. A partir des expéricnces effectudes avee les alliages recuits et trempés, nous avons pu
déduire I'énergie d'activation néeessaire pour que 1a transformation s¢ produise. Nous avons
utilisé deux méthodes pour déicrminer ces valeurs.

I11.4.1. Energic d'activation déterminée par la méthode de la fraction
transformée fixe

Cetle méthode est basée sur une relation du type It =[(1/T) (vair 11.5.1}, od 1, est Ic 1émps
nécessaire pour transformer {a fraction fixde x et T est la température A laguelle la wransformation de
cette fraction cst werminde.
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M13,520°C+trempe+300°C+refroidissement a Tair

S

100 150 ,200 (°C}

Figure T.2): Exemple typique des courbes obtenues lors du chauffage-refroidissement &
différentes vitesses-cas de Falliage M13, Les courbes présentant la chaleur
absorbée ou dégagée respectivernent lors de ld transformation inverse ou
direcle ne se superposent pas.
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M15, 320°C + trempe 3 [eau .
+ 300°C 1/72h + relroldissement & 'air

Transformation directe
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Figure JT1.22: Exemple typique d'une courbe obtenue en DSC, par mesure du flux de chaleur
absorbé lors de la transformation de Valliage M15.

N5, 820°C + trempe & 'eau
+ 300°C 172k + refroldissement & I"air

/. e

100(%)

Transformation directe

Transformation Enverse
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!
Figyre JI.23: Variation de la fraction transformée en fonction du temps durant fa
transformation directe et-inverse.
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Les mesures ont éuf effectodes pour différentes vitesses de chaoffage-refroidissement et pour les
fractions transformées de 10%, 20%, 40%, 60% ¢t 80%. Pour chaque fraction transformée, nous
avons mesurd t, ¢t T et nous avons rapporté graphiquement le Int, en fonction de 1/T. Pour chaque
alliage ¢t laux de fraction transformée nous obienons des droites. La penie de ces droites est QR ¢t
Yordonnée A l'originc est Ink, A unc constante prds,

Le calorimétre vtilisé fonctionne cn refroidissement par ventilation de I'air 3 empéramre ambiante
et 12 précision de mesure est faible pour des températores inféricures 3 100°C et des vitesses de
refroidissement supéricures 3 10°C/min. Les alliages trempés ont des tempérawres de
transformation plus basses que les alliages recoits, pour cette raison, Tes expériences de 1a
transformation directe 3 différentes vitesses de refroidissement n'ont pu &tre exploitées. Les
résultats concernant donc la transformation inverse des alliages rempés sont présentés dans Ja
figure T1.24. Nous pouvons remarquer, en tenant compte des limites de T'errenr expérimentale,
que 1a variation de Int, en fonction de 1/T est linéaire pour chaque fraction transformée. Les pentes
de ces droites sont sensiblement les mémes lorsque la fraction transformée varie. La valeur de la
pente pour la transformation inverse de l'alliage M15 est d'environ 13, présentant une éncrgic
d’activation de U'ordre de 110kJmol-!, La pente des droites obtenue par la transformation inverse
de l'allinge M16 est Jégtrement plus élevée. Elle est de l'ordre de 16 et I'énergie d'activation
correspondanie est 135kImot-1. Les valeurs de I'énergie d'aciivation pour les transformation
inverse des alliages M15 et M16 trempés sont donc proches, entre 110 et 135 kImol-!, et ne
varicnt pas lorsque 1a fraction transformée varie, L'imprécision expérimentale commis est estimée
denviron 15% de la valeur de Vénergie d'activation.

Parmi lcs alliages recuits, ¢'est e M15 qui permet diexplaiter les expéricnces faites 2 différentes
vitesses de refroidissement ou de chaoffage, car il possdéde des iempdératures de transformatian
plus élevées. Pour la méme raison de manque de précision de mesure lars de refroidissement A
différcntes vitesses de I'alliage M6, scule la transformation inverse a pu étre exploitée, La
préscntation graphique de ces résultats est donnée dans Ia figure 11125, Nous remarquons de
nauveau unc variation linéaire de Int, cn fonction de 1/T. Les draites abtenues pour différentes
fractions ransformées sont paralltles. Lors de la wansfarmation inverse la pente des droites est 8
pour les deux alliages présentant une énergic d'activation de l'ordre de 70kJmal-1.

L'éncrgic d'activation nécessaire A [2 transformatian inverse, est plus faihle dans le cas des allinges
recuits & 300°C pendant 30 minutes, que pour Ies alliages simplement trempés depuis 820°C.
L'cart ¢st d’enviran 402 65kJmol-},

La variation de Int, en fonction de 1/T cst avssi linéaire, pour s transformation dirccie de Falliage
M15. La penie des droites pour différentes fractions transfarmées st la méme, 16, Elles sont aussi
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Figure [11.24: Variation de Inty en fonction de I/T pour plusicurs valeurs de fa fraction
ransformée. Cas de la transformation inverse des alliages trempds.
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Figure TIL25: Variation de Int; en fonction de 1/T pour plusieurs valeurs de 1a fraction
teznsformée, Cas de la transformation inverse, (a) et (b), <t dc la transformation
direcie {¢). des alliages recuits,
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présentées dans la figure 111,25, L'énergic d'activation dc la transformatinn directe est donc deux
fois plus €levée que celle de la transformation inverse; elle est de Pordre de 140kJmol- 1.

111.4.2. Energie d'activation déterminées par la méthode de Kissinger

La relation sur laguelle repose ceute méthode est ]n(ufl‘%) = QfR‘I‘pd-c'J-ﬁ (voir 11.5.2). Pour toutes
les expériences faites en DSC A différentes vitcsses de chauffage - refroidissement @, nous avons
mesuré 13 wempérature du pic Tp de la courhe. A partir de ccs mesures, les graphiques de In Wp
en fonction de |/T, sont construits et sont présentés dans la figure 111.26 ¢t les figures 11127,
respectivement paur les alliages trempés et recuits. En liant ces points nous pouvons tracer une
droite avec une bonne corrélation pour chaque alliage. De la pente nous déduisons I'énergie
d'activation Q lide A 1a transfocmation.

Pour lcs mémes raisons expliquées dans les résultats obtenus par Ja méihode de la fraction
transformée fixe, la méthode de Kissinger est appliquée pour les transfarmations inverses des
deux alliages malgré le waitement thermique subi, et uniquement pour la transformation directe de
l'alliage M15 recuit. A partir des pentes des droites obtenues nous pouvons déduire I'énergie
dactivation liée A la transformation. Nous remarquons gue de nouveau Pénergie d'activation des
alliages rempés a tendance A Btre légrement supérieure (de § 2 25 KJmol-1) A celle des alliages
recuits. La pente des droites est respectivement 9 et 12, figure 1IL26, pour la transformation
inverse des afliages M15 et M16 comespondant respectivement & I'énergie d'activation de 75kJmol-
! e1 100kTmal-1. Nous pouvons constater que ces valenars sont plas basses que celles obtenues par
la méthode de la fraction wransfoamée fixe, Cette différence est lide A 1'imprécision de mesure qui
cst plus grand lorsque l'on utilise la méthode de la fraction transformée fixe ; la transformation est
plus étalée en températures ¢t 1a courbe DSC est moins lisse que dans le ¢as de la transformation
des alliages recuits.

L'éneegic d'activation pour la transfarmation inverse des alliages recuits M15 et M16, est de
l'ordre de 70-75kImol-1 respectivement (figure 111.27.a.b). Ces valcurs sont identiques 2 celles
obtenues par la méthade de 1a fraction transformée fixe. L'énergic d'activation de la transformation
directe de 'alliage M15, figure 11[.27.c. est de I'ordre de 150kJmol-1. Dong la transformation
directe de I'alliage M5 a besoin d'une énergic d'activation de deux fois supérieure A celle de la
transformation inverse, pour avoir liew, La valcur obtenue pour la transformation directe par les
deux méthodes est la méme.

Dans la seclion suivanie nous allons analyser ces résuitats. Nous allons pour cela utiliser les
valeurs d'énergie d'aclivation déierminées par la méthode de Kissinger qui nous semblent plus
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Eigurg I11,26: Varation de In Wp en fonction de 1/T dans le cas des alliages trempés
depuis §20°C.
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Figures [H.27: Vanation d¢ln afI'zp en fonction de 1/T}, dans lc cas des alliages recuits 2
300°C pendant 30 minutes apres la trempe depuis 820°C: (a,b) cas de la
uwansformation inverse et {¢) ¢as de la transformation direcie,
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précises, bicn que les deux méthodes, et compte tenue des erreurs expérimentavx, nous donnent
sensiblement les mémes valeurs.

I11.5. PROPRIETES MECANIQUES EN FONCTION DE LA
TEMPERATURE

Las propriétés de transformation des trois alliages sont amélierées apres avoir subi le traitcment
thermigue: 820°C + trempe 2 I'cau + 300°C 1/2h refroidissement lent & I'air, C'est 1a raison pour
laquelie nogs avons étudié les proprifiés mécaniques des alliages aprés qu'ils ont subi ce railemen
thermique.

Les courbes obtenues des essais de traction effectués A différentes températures sont présentées A
la figure 111,28, Nows remarquens quelques caraciéristiques communes pour tous les alliages. A
température ambiante (Tg<Mg), il existe vn durcissement important qui se produit lors de Ia
déformatien des allinges en état martensitique. Pour des iempératures plus élevées, telles que
Tg2Ar, lo doreissement n'apparaft qu'd partir d'unc certaine quantité de déformation. Nous
remarquons aussi que la pente de la courbe présentant la déformation élastique des alliages est
différentc suivant la tempdérature de déformation ¢t la concentration du Mn dans I'alliage.

Les essais de traction nous ont permis de déterminer ta contrainte d'éconlement (op 2 - contrainie
d'écovlement mesurée 3 0.2% de déformation), la résistance maximale (G, ), 1a ductilité (e} et le
module d"Young (E) 4 chaque température d'essai. Ces valeurs sont présentées dans le 1ableaw
111.9. et leur variation cn fonetion de [a température de déformation et de la concentration en Mn
des alliages est présentée ) la figure 111.29. Nous poavons constater que:

- Les valeurs de la contrainte d'écovlement, de 1a résistance maximale et de la ductilité des trois
alliages, & température ambiante (Ty<M,), sont rés proches, nous ne pouvons donc pas déceler
Finflucnce de la concentration de Mn 3 ces tzmpératures.

- Les valeurs de la contrainte d'éconlement et de la résistance maximale diminuent de fagon
continue lorsque la température augmente dans lintervalle MsT <M. Elles augmentent de
nouveau 3 partir d'une ceraing température qui correspond pluit A la température Ag. La valcur
minimale de Ia contrainte d'écoulement est donc obienue A unc température proche de Ag.

- La ductilité dépend de la wmpérature 3 laquelle l'essai de traction a lieu et de la concentration du
Mn dans la composition de I'altiage. Nous pouvons remarquer que la ductilité, c'est 2 dire
'allongement maximale oblenue jusqu'd la rupture de I'éprouvette, cst de 4.4%, 3.6%, 3.6% A
température ambiante respectivement pour les alliages M14, M15, M16. A 1a température 250°C
lorsque 100s les alliages sant 3 I'état avsténitique, clle devient neltement supéricure et dépendante
de la composition : cllc cst de 7.0%, 10.6%, 12.0% respectivement pour les allinges M14, M15,
M6, L'am€lioration de la duclilit€ de ces alliages, par rappart avx alliages conventionnels
CuAINi, cst évidente, Pour ces deroicrs clle ne dépasse pas 1-2% {70-72].
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Figure IT1.28: Courbes contrainte-déformation obtenues lors d'essais de traction effectués A
différentes températures.
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Figure I1J,29; Variation de la contrainte d'écoulement, de la résistance maximale, de la ductilité et

du module d"Young en fonction de la température de déformation et de la
concentration des allizges en Mn.
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Nous constatons donc que 1a ductilité des alliages croit lorsque la température 2 laquclic a licu la
déformation augmente et particuliérement quand I'alliage se trouve & 1'état ausiénitique. Elle
sugmente également suivant la concentration en Mn plus élevée,

- Le¢ module de Young est gnviron deux fois plus élevé pour les alliages austénitiques, que pour
ceux 3 I'état manensitique. La valeuc parait aussi dépendre de la composition des alliages puisqu'il
cst plus élevé pour les alliages riche en Mn et en état austénitique, et plus faible pour ces mémes
alliages en état martensitique. 1 atteint ses valeurs les plus basses 3 températures intermédiaires,
lorsque les deux phases coexistent.

Les surfaces de mpturc de loutes les éprouvettes, ayant subi des essais de traction jusqu'a la
rupture ¢t ce A différentes températures, ont €1€ observées par microscopie électronique A balayage
et sont présentées A la figurc 111.30. On constate que la fracture des alliages CuAINi modifiés par
adjonction de B et Mn différe des alliages conventionnels. Si la fracture des alliages
conventionnels est intergranutaire et fragile, celle de nos alliages modifiés témaigne de la capacité A
accommoder la déformation. En effet les cupules présentes montrent que la fracture n'est plus
uniguement intergranulaire. Elle apparait mixte, trans et intergranulaire. La comparaison de
TI'aspect des surfaces de rupture de différents alliages moct en évidence que le plus riche en Mn et
déformé aux températures élevées posséde la plos grande capacité d'accommodation de la
-déformation. Cela est en accord avec les valeurs de la ductilité déterminécs auparavant.

II1.5.1 Influence de la concentration de Mn sur l'effet pseudoélastique

Des expériences de charge-décharge ont €1 effectuées avee tous les alliages, & températures
supéricures 3 A {Tq = Ap + 50°C), afin d'évaluer si 1a déformation est récupérable aprés décharge
et & quel degré. Les courbes obtenues lors de charges - décharges successives tous les 1% de
déformation, sont présentées 3 la figure IT1.31. Les résultats obtenus nous permetient de faire la
distinetion entre Falliage M14 el les alliages M15 et M16.

Nous remarguons qu'aprés la décharge de I'ailiage M14 il n'existe avcune récupération de la
déformation; la transformation austénite - martensite induite pac contrainte n'est done pas
réversible dans cet alliage, méme pour de faibles taux de déformation. En comparant la figure
11312 avec la figure 111.31.b, nous voyons qQue le comportement est semblable pour des essais &
des températures supéricures 3 Ap ou inférieures 3 M. Un exemple typique des courbes obtenues
lors du cyclage en contraintes de nos alliages A F'état martensitique est donné 2 la figure I11.31.a.
Les eourbes de cyclage en contrainte des alliages M15 et M16 (figure IIE.31.c et figure 111.31.d)
monirent qu'aprds 1a décharge de ces alliages, Ja déformation permanente peut &tre quasi nulle,
L'effet psendoélastique est donc présent dans ces alliages; 1a récupéraiion de la déformation
dépend de la température A laquelle le déformation a licu et de la contrainte maximale utilisée avant
la décharge.
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Figure 111.30: Observations par microscopie électronigue 3 balayage des surfaces de rupturce
des éprouvetics, ayant subi des cssais de traction 3 différentes iempératures,
Jusqu'd la rupture :
(1, b) essai de traction jusqu'd ta rupture de I'alliage M 14 respectivement 3 20 ¢t
250°C

(e, d) cssai de traction jusqud Ja ruplure de Valliage M6 respectivement 3 20 o1
250°C



so0r

og(MPa)

Résulats-pagye 98

M16 ' 598M Pa
Td=20"C<Mf a¥IMPa /_
392M Py~ fd /

313MPa / / / /
242MPa / ) '/ / '/.

137MP / / / / /

/O /A

1 . s 1‘ .
1 2 3 4 S
e (%)
500t M14 47iMPa
Td=250"C=Af+50°C 412MPa ‘
E 345MPa / /
— 261MPa d . /
\):‘, 250F ' /,/ ‘/ /
5 / § y y
/ /' _/ Vi
4 o /. e
1 2 4
(%)



Résultats-page 99

S0 M15 485MPa
= 0" =
E Td=200°C=Af +50°C A1OMPa /
= 350MPa / Va
= S e
272MP / . -
® 2501 : Al ~
= - -~
A /' /'/ '/
-/'r/// ,/'/
—
P | 1 I 1
i 2 3 4
e(%)
Mi6
Td=150°C=Af+50°C 555MPa
soolk 499MPa g
- 450MPa ~ )
ay 393MPa - -~
250 _//-___, —" /-/./
L7 - -—-"'/-
/ /"
1 2 3 4 3
€ (%)

Fipurg 1.3 1; Courbes abtenucs lors de charges - décharges successives cn contrainle, tous I3
pourcentage de déformation :

(a} M16 ¥ I'état martensitique
(b, ¢, d) respectivement M14, M15, M6 3 T =Ap+50°C.
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La déformation récupérée griice A I'efet pscudoélastique est plus £levée pour l'alliage le plus riche
cn Mn. Elle est de l'ordre de 3.5 el 4.5% de déformation pour les alliages Mi5 et M16
respectivement. Ces déformations récupénées sont constantes, mémes si les éprouveties sont
déformées jusqu'a des taux de déformation plus €levés que ceux carrespondant A I'effut
pscudoélastique,

111,5.2 Influence de la déformation sur la microstructurc

La microstructure des parties déformées, jauge de Féprouveiie, ct non-défoandes, téic de
I'éprouvette est comparée. Nous avons mesuré la lail!q de grains et nous avons constaté qu'il n'y a
awcune variation de taille entre ces deux parties des éprouvettes, préparées avec les trois alliages.
Les valeurs mesurdes sont présentées dans le tableay 1110,

Td=20°C | Td=100°C | Td=125°C | Td=150°C | Td=200°C | Td=250"C

M14 | non déformé|  99+12 89418 98423 105+21 102417 98+12

déformé 87112 114131 103£22 | 1058321 | 107£i8 107421

MI5 |[nondéformé] 9719 9517 93423 95114 95420 101%17

déformé 103417 104123 921420 95£12 99119 105418

M16 | non déformé] 103121 98124 99420 97413 95%19 99112

déformé | 106+13 | 9312 | 90413 92+¢11 | 94+16 | o9mti14

Tableav OI.10: Taille de grains {en pm) de 1étes non-déformées et des parties déformées des
éprouvettes préparées avec les trois alliages, recuits 3 300°C pendant 30 minutes
aprés la trempe depuis 820°C.

.o

Sur ¢es microstructures, rous identifions aprds refroidissement depuis la température d'essai, la

présence, A température ambiante dans les parties déformées des éprouvettes, de la martensite

induiie par contrainte. La martensite induite thermigucment est formée lors du refroidissements des
éprouveties dans les tétes non-déformées. Des exemples des microstructures observées sont

préseniés dans la figurc II1.32. La martensite induitc par contrainte apparail: aux joints de grains, [2

ol les contraintés internes sont plus élevées, et suivent des diréctions cristallographiques

privitégiées. Elle est préscnie, 3 température ambiante, dans tous les échantillons. Elle devieat de

plus en plus prédominante, lorsque la température A laquelle la déformation a eu lieu augmente.

Nous pouvons constaler 4 la figure [11.33.b, qu'aprés déformation 3 250°C, la mariensitc

thermique auloaccommodante est substituée par Ja martensite induite par contraintc dont le nombre
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Figure .32 Comparaisan de la microstructure des partics déformées ot non-déformées des
éprouvellcs de traction préparées avee l'alliage:
(2) Mi5 téic noo-déformée. (b) M15.javge déformée (Fd=150°C), (c} M} tée
noo-déformde, (d) M14 jauge déformée (Td=200°C)
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de variantes est trois et méme maoins.

Ces résultats ont &€ confirmés pendant les cxpériences de charge-décharge cffectues in-situ au
microscope oplique. Les observations effectudes sont présentées dans fa figure 111.34, ¢t illusirent
la formation de variantes de mariensite induites par eontrainte lors de la charge des éprouveties 3
températures supérieurc 3 Ay. Pendant la déformation 2 des températures telles que Ap< Ty la
mariensite est induite par contrainie. Aprés décharge ct lors du refroidissement, ta martensite est
induite thermiquement. Cette demilre se forme en partic suivant les orientations de la martensic
induite par contrainte. D'autres variantes autoaccommodanies se forment aux interfaces des
premires et dans cerlains cas la mantensite parait uniquement &tre induite thermiquement, Mais elle
différe de celle obtenuc avant la premidre charge (comparer figure 111.35.a et figure IIL36).
L'orientation de ses variantes cst beaucoup influencée par la martensite induite par contrainte lors
de la charge de I'éprouvette A température supérieure 2 Ay.

La stabilisation de la martensite induite par contrainte a lieu également aprds quelques cycles
suceessifs en contrainte. Dans 1a figure [1].34.¢, d, des observations faites pendant trois cycles
suecessifs de charge-décharge sont présentées et l'cffct de la stabilisation de la mariensite induite
lors du cyclage cst illustrée.

L'observation &n microscopie optique lors de la déformation in-situ de Ualliage M16 2 I'état
martensitique A température ambiante est présentée dans la figure I11.35. Nous constatons que la
déformation permanente & I'état martensitique est liée & la croissance de certaines variantes de
martcosite au détriment des autres. En se stabilisant, aprés décharge elles produisent la
déformation permanente de la phase martensitique.

L'observation de la transformation martensitique, sans charge, in-situ au microscope optique a
montré que dans le cas de 1'alliage M14 la transformation n'a plus lieu-aprés quelques cycles
thermique. Dans la figure IT1.37, ta microstructure de l'alliage 3 iempérature ambiante est comparée
avee celle 3 300°C aprés wois cycles thermiques, Nous pouvons remarguer que Ja microstructure
des phases basse et haute température paraft 12 méme.
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Uigure 101,33; (2} Martensite induite par contrainte observée d température ambiante aprds ¢ssai de
traction jusqu'd la rupture & 250°C avee Falliage M 16 (b) Faihle nombre de

varianies de 1a martensite indnite par contrainte,
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Figore I11.34; Martensite induite par contrainte, observée durant les expériences in-situ de charge-
décharge en contrainte, 3 tzmpérature supérieure 3 A;: (a) formation des premidres
variantes de la martensite induite pare contraintc, (b) augmentation de la fraction de
la mantensite induite par contrainte lorsque la contrainte croft jusqu'a 200MPa, (c)
et {d) décharge respectivement aprés Ie premier et Ie troisigme cycle en contrainic.
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Figure 101,35; Délormation permanente 3 'état martensitique (cxpéricnce in-situ au microscopc
optique): (a) grain initial 3 1"état martensitique non-déformé, (b) déuails du méme
grain, (c) croissance de certaincs variantes au déidiment des autres, (d) méme grain
apris décharge ¢t chaufTage de 'échantllon X iempérature supéricure 3 A
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Figure [I1.36; Martensite induite thermiquement lors du refroidissement, aprés une charge-
décharge A température Tg>Ay. Notons que les variantes de 1a martensite ne sont pas
identiques avee celles du départ (figure [11.35.a), La direction des variantes
cormespond en partie avec celles de la martensite induite par contrainte lors de la
charge 3 Tg2Aq (figure TIL34.b).
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Figure 11L37; Microstructures des phases basse (a) et haute température (b) de I'alliage M 14 apnts
trois cycles thermiques. Observations faites lors d'expéricnces de cyclage thermiyue
in silu au microscope optique.
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IV.1. STABILITE DE LA STRUCTURE ORDONNEE

Le traitement de recuit, choisi ponr I'étude des propriéiés méeaniques ot de transformation
thermodlastigue des alliages, est 300°C pendant 30 min. aprs la trempe 4 I'cau depuis 820°C,
C'est la stabilild maximale de la structure ordonnée qui a conduit A faire ce choix. L'influence des
différents traitements thermigues sur [a microstructure et sur les propriéiés de la wransformation
thermoétastique de I'alliage, ont mis en évidence lcur dépendance de la concentration cn Mn.
L'alliage M14, présentant des propriéiés de wransformation différenics que celles des alliages M 15
et M16, prouve qu'il existe une fimite de la concentration de Mn, an-dessous de laguelle fa
trensformation thermoélastique méme est mise en cause,

Bien que la structure des alliages A P'état martensitique est la m&me (orthorhombigue 18R), il existe
des différences au niveau de I'état d'ordre. En tenant compte des différentes contributions des
structures ardonndées A ia distorsion des plans denses de la structure martensitique, nous pouvons
interpréier fes résnhiats du dédoublemcnt des pics de rayons-x diffractés dans nos alliages ayant
subis différents traitements thermiques et des recuits pendant différents intervalles de temps.

La variation de dédaublemenm de pics Ad, des alliages trempés, en fonction de 1a concentration de
Mn est principatement fide 3 la variation de 1'état d'ordre du type B2 lorsque e taux de Mn varie.
L'ordre du type DOy, introduisant des forces symétrigues aux sites atomiques, aunit tendance 3
faire diminuer la distance du dédoublement des pics. Cet effet serait d'autant plus faible que 1'état
d'ordre est moins parfait, comme c'est le cas aprés trempe. Le dédoublement des pics des rayons-
x diffractés étant plus grand quand le taux de Mn est plus élevé montre que Ia concentration
croissante de Mn rend tes alliages capables d'aboutir 3 un meillenr arrangement atomique du
type B2,

L'influence du temps de recuil & 300°C, aprés trempe depuis 820°C, est montré dans la figure
II1.9. La variation du dégrée d'ardre, exprimée par la variation de Ad au conrs du temps, montre
qu'un réarrangement aiomigue se fait.

Comme c'était le cas pour les afliages trempées le dégrée d'ordre st aussi plus élevée dans les
alliages recuits et plus riches en Mn. L'évalution du dédoublement des pics de rayons-x diffractés
Ad cn fonction du iemps de tecuit est différente par les alliages M15 et M16, comparé avee
TI'alliage M14.

La diminution du Ad au cours du recuit de I'alliage M 14 peut étre due plutdt 3 la détérioration de
I'éar d'ordre de la structure martensitique que de la formation des domaines ordonnées du type
303, Ces domaines ont été ohservé en TEM ot prouvent que pendant le recuil un réarrangement
des atomcs suivant l'ordre du type DO+ s'est clfectué. Les forces symétriques, introduites A cause
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dc cette nouvelle ordonnance, tentent A rapprocher le rapport des axes des plans denses 3 celvi de
la structurc désordonné. En faisant ainsi, la distorsion des plans denscs ¢st diminué ¢t par
conséquent la valeur de dédoublement aossi. Mais 'observation de la transformation martensitique
in-situ au microscope oplique a montré que dans le eas de l'alliage M14 Ia transformation n'a plus
licu apris quelques eycles thermiques. La raison de cela peut €lre bicn la détérioration de 1'é1at
d'ordre de la structure martensitique. Si la raison de la diminution de la distance de dédoublement
des pics serail due principalement & 1'état d'ordre DO4, cclu ne peut pas expliquer 1a non -
ransfnimation de cet alliage.

Les alliages M 15 e1 M16 sont caractérisés par une augmentation de 1a valeur de Ad au cours de la
premigre heure du recuit. Ce phénoméne est surtout attribué i I'amélioration de l'ordonnance du
type B2. Le syst2me CuAIMn est earactérisé par une décomposition spinodale des phases DO; et
L24. qui a lieu A des iempératures inféncures 4 350°C, La trempe 3 I'ean depuis 820°C, évite
I'arrangement des atomes svivani la strocture L2, Effectivement la struciure "tachetée”, qui
témoignerit de 'existence des f}clilcs domaines de type L2 [110], n'est présente qu'aprés recuit 2
300° des alliages (figure I11.6). L'effet de N'ordonnance 1.2 sur la distorsion des plans denscs, est
contraire A celui de I'ordonnance B2 [64]. Cela confirme que 'amélioration de 1'état d'erdre du
type B2 est le phénoméne prépondérant qu'a lieu au cours de 1a premitre heure du recuit A 300°C.
De nouveau, méme pendant le recuil, il apparait que la coneentration élevée de Mn aceélére le
processus de réamangement atomique.

Donc les structures ordonnées plus stables seraient obienues aprds recuit des alliages irempés A
300°C entre 30 min. et 1 heure. Cette conclusion est aussi confirmée par les résultats caraciérisant
les propriéiés de transformmion comme températures, enthaipics et stabilité de la transformation.

1V.2. PROPRIETES DE LA TRANSFORMATION THERMOELASTIQUE

Les résultats obienues en DSC en particulicr monurent qu'il y a licu de faire 1a distinction entre les
alliages M15, M16 et I'alliage M14. La distinction entre ces deux groupes d'alliage est [zite en
termes de réversibilité et de stabilité de la transformation. La transformation des alliages M15 et
MI6 présentent des caraciéristiques d'une transformation thermoélastique; avw contraire la
transformation de l'alliage M14 apparaft €uwre non-thermoélastique.

La différence entre ces alliages est déjd marquante aprés wempe depuis 820°C. La faible valeur
d'enthalpic de transformation mesurée pour I'alliage M 14 montre bien que 13 transformation dans
cette allinge n'est que trds particlle. Les empératures de transformation des alliages trempés
diminuent quand le taux de Mn augmente. L'éialement de b iransformation, défini comme
Uinicrvalle Mg-Myg {nu Ag-Agp) qui est did & l'emmagasinement de 'énergie Elastique lors de ta
transformation, diminue avssi guand la concentration de Mn dans l'alliage augmente. Danc
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I'éncrgic €lastique emmagasinée lors de la transformation des alliages est plus faible dans Ics
alliages dont I'élat d'ordre B2 est meilleure. Ainsi npus confirmons que 1'amélioration de 1'¢u
d'ordre B2 rend la transformation plus (acile ear A linterface mariensite - phase mére la
défarmation de la iransformation s'accommode plus facilement néeessitant d'emmagasiner une
éncrgic €lastique plus faihle. Une condition nécessaire pour que la transformation soit
thermoélastique est que le mouvement de l'interface martensite - phase mére soit réversible. Tout le
probléme cansiste A comprendre les canditions, avx termes de concentration de Mn, qui confirent
cetie réversibilité d certaing allinges of pas 3 d'aotnes,

Lors de la transformation dirceie, des contraintes interncs d'interaction entre les variantes
incompatibles {nc faisant pas partie do méme groupe autoaccommodant} ainsi gu'entre les deux
phases apparaissent. L'accommodation de I'énergic €lastique qui accormpagne la formation de la
mariensite est particuli®rement importanie, puisque au cours de la transformation directe elle
augmente, cornme le nombre et l'intensicé des interactions croissent. Cette énergie est stockée dans
le matériau. Pour que le mouvement de l'interfacc martensite - phase mére soit réversible, les
lamelles de martensite doivent ccsser de croitre avant que la matrice atteint la limite élastique.
Lénergic élastique stockée devicnt une énergie motrice de l1a transformation inverse, Donc un
paramétre important qui détermine le comportement thermoélastique de ces alliages est que les
contraintes ne se relaxent pas par accommodation plastique [97, 11]. Ainsi I'alliage ayant un limile
€lastique de la phase mém: élevé, comme est le cas des alliages les plus richesen Mn M15 et M6,
sera capable d'accommoder une énergie €lastique plus grande et d'achever la transformation
martensitique sans accommodation plastique. Pour cette raison, la mise en ordre des atomes de 1a
phase mére est importante car cela va fair crojtre la limite élastique de la matrice. Ainsi les
déformations ducs 3 la transformation vont &tre accommadées de manidm élastique.

L'étnde de 1'état d'ordre de la phase martensitique nous a confirmé qu'il y a une concentration
limite de Mn (3%) qui assure 2 la structure I'ordre suffisant pour que la transformation soit
thermoélastique. L'état d'ordre est meilleure et la limite élastique des alliages est plus élevé aprés
recuit 3 300°C. Clest I'amélioration de I'ordonnance au cours du recuit qui est 3 l'origine des
meilleares propriéiés de transformation thermodlastique.

L'éialement de Ia transformation de l'alliage M14 diminue lors du eyclage thermigue. L'éncrgic
¢lastique emmagasinée diminue car la fraction de la phase mére qui sc transforme en marensite
diminue lors du cyclage thermique. D'auire part, les observations TEM in-sitv [94], montrent la
formation des dislocations lors de la dissolution de la mariensile ¢t la eroissance de l'austénite.
Elles €moignent qu'unc relaxation des contrainies par accornmodation plastique a liev; la capacié
de la structure d’accommoder la défarmation de la ransformation élastiquement est faible.
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L'¢talement de la transformation des alliages M15 et M16 ne suit pas 13 méme évolution. Si dans le
cas de l'alliage M1S I'énergie élastique emmagasinée reste sensiblement la m&me, jusqu'd huit
cycles thermiques, dans 1'alliage M16 elle eroft iégtrement en provogquant un ralentissement de la
formation de la martensite. Cela se traduit par une augmentation légere de la température de
transformation Mg dans les premiers eycles thermiques de ce demier alliage.

L'hystérésis de la transformation exprime les différents eontributions énergétiques qui
interviennent contre 1a transformation. Denx sont les enntributions éncrgétiques les plus
importants:

1 - L'%nergic de l'interface intervenant particulitrement au moment de la germinadon de la
martensite

2 - L'énergie dissipée qui correspond & I'énergie qu'il faut foumir A l'interface martensite - phase
mere pour la déplacer. En effet lors de la eroissanee de la martensite linterface sc trouve freinée
par les interactions avee le réseau et les défauts présents dans le eristal.

L'hystérésis de la transformation, déterminée par 1a différence des iempératures Ag - Mg, crolt
quand la eoncentration de Mn diminue et donc quand 1'état d'ordre de type B2 est moins parfait,
Bien que les alliages M135 et M16 ont les mémes méeanismes de ransformation, comme nous
allons le discuter dans la section svivante, la eontribution de I'énergie de I'interface av moment de
1a germination de la martensite peut étre différente. Ainsi le dégrée de sur-refroidissement de ces
alliages augmente lorsque 'état d'ordre des alliages est moins parfait. Done plus la coneentration
de Mn est élevée, meillevre est I'état d'ordre et plus facilemen eommence la germination de la
marensite. La différence dans la valeur d'hysiérésis des trois alliages provient aussi des
différentes énergies dissipées lors de la transformation. L'alliage ayant un état d'ordre de type B2
moins bon et done plus de défauts d'ordre, néecssite une éncrgic plus élevée pour faire déplacer
I'interface martensite-phase mére. Les propriétés de la transformadon de cet alliage étant
différenies, les méeanismes de wransformation aussi. Cela ¢t lgs raisons ¢i-dessus sont & l'origine
de 1a plus foric hysténésis de transfornation de I'alliage M14.

Don¢ nows pouvons canclure que l'augmentation de |a stabilité des tempéiatures de
transformation, observée dans les alliages reeuits, ¢st attribuée 3 'amélioration de I'état d'ordre
due au waitement thermique. E'ordre incomplet ohtenue aprds la trempe est responsable de I faible
capacilé de la phase mére d'aecommoder 1a déformation de 1a wransfermation, produite par la
formation de la martensite, de fagon élastique. 1] est 3 l'origine de l'instabililé des températures de
transformation, observé particulidrement pendant les premiers cyeles thermiques.

Des efforts pour quantifier I'énergie dissipée et 1'énergie élastique emmagasinge lors de Ia
transformation ont &6 fait [9, 98]. La condition de base sur laquelle repose ecs méthodes, est ia
réversibilit¢ idéale de la (ransformatinn. De eette fagon, lalliage retrouve son état
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thermodynamique quand un cyclage en lempérature est achevé, Ainst ces modeles aceepient gue
l'entropic et I'énergie inlerne retrouvent leur valcwr initiale an bout du cycle thermique.

La transformation martensitique de l'alliage M14 n'est pas réversible ¢t donc ces méthodes ne
peuvent pas étre appliquées. Par contre, la transformation des alliages M15 et M 16 recuits, aprés
quelques cycles thermiques et ienant comple de 1'imprécision expérimentale, peut 8tre considérée
en premidre approche, comme dlant réversible, Ainsi au 88M€ cycle, nous pouvons considérer que
les tlempératures et 'enthatpic de transformation ne varient plus. Dans ce ¢as nous considérons un
cycle complel de transfarmation 1 admettons que 'échantillon rewrouve, A la fin du cycle, son Elat
thermodynamique initial, Ainsi aprés Je ¢ycle complet de wransfonmation, 1'nergic internc ne
change pas:
[du =0
De celte relation on peut tirer 1a conclusion suivante:

Ediss""'EdissTr'dir + Ech.ssTr.inv= Qu+Qa

olt Qpg e Q4 sont les chaleurs absorbée et dégagde respectivement lors de la wransformation directe
et de la transformation inverse. Donc I'énergic dissipée pendant un cycle de transfocmation cst
donnée par aire délimitée par la boucle de Thysténésis,
De méme, aprés un cycle complet de la uansformation nous admettons que l'entropie ne varic pas:
fjds =0
Nous allons aussi admeitre dans le cas de nos alliages, que les capacités calorifiques des deux
phases sont proches, telles que AC, = 0. Pour exprimer Ja variation de 'entropie et rclicr les
mesures calorimétriques avec I'énergie dissipée ot I'énergie élastique emmagasinée, il faut
déterminer le sysiémc thermodynamique et un chemin réversible de la transformation. Notre
systéme est définic par l'échantillon et le calorimitre. Si on admetl que EgjsMP = Ey; P-M,
justifi€c généralement par la céversibilid microstructurale de la transformation, la ligne qui partage
l'aire de P'hystéeésis cn deux pactics &gales est celle du chemin réversible de la transformation.
Ainsi Ortin ¢t Planes [98] arrivent 3 1a conclusion ;
Mf
AHPM = - Q- Egi PM + To f(lQTM ., et AH P-M = AH M-P
s
Afin de déterminer ces valeurs nous avons calenlé, & partir des données expérimentales, la
variation de Fentrapie en fonction de la iempérature. Cetle variation est présentée graphiquement
dans la figure IV, 1, :
La méthode de Orin g1 Plancs nous permelt, sur la base des hypothéses acceptses, de déterminer
I'énergie dissipée et 'énergic dlastique emmagasinée lors de Ja transformation des alliages M15 ct
M16, qui sont proportionnelles aux aires indiquées dans la figure ci-dessous. L'éncrgic dissipée et
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Figure IV, 1 Varation de l'cntropic en fonction de la températurc lors d'un cycle complet

thermigque:
(a) cas de 'alliage M L5 recuit 3 300°C pendant 30 minutes aprds trempe A Feao
depuis 820°C.

(b) cas de T'alliage M16 apres avoir subi le m&me traitement thermique que
I'alliage M15
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I'énergie élastique ecmmagasinée résultent d'@ee sensiblement les mémes pour les deux afliages,
contrairement aux prévisions donndes par ics intervalles de températures : Ag - Ap et My - A, Elles
sont respectivement 3.2%-3.3% ot 4.6%-4.7% de I'enthalpic de 1a transformation de l'alliage M15
ct M16, '

Comme nous allans I voir dans la scetinn qui suit, les mécanismes de la transformation inverse ¢t
dirccie nc sont pas identiques. Dons il scmblerait que I'hypothése suivant laquelle I'énergic
dissipée cst identique dans les deux sens de la vansformation ne soit pas vérifiée. Par conséquent,
le chemin réversible de la transformation, gui sépare Laire délimitée par 1a houcle d'hystérésis cn
deux partics Egales, n'est pas choisic de fagon correcte,

Les abservations des changemenis structurawx lors de la transformation manensiique in-situ 2u
microscope optique, ont révélées la stahilisation d'une petite fraction de la martensilc 2 la
tempéeature Ag. Cela montre que I'énergic élastique emmagasinée a I'état austenitique n'est pas
négligeable. Danc la wempérature d'équilibre Ty, déterminde d'aprds Tong ¢t Waymann [16]
comme To=1/2(Mg+Ap en negligeant les contributions de Fénergie élastique emmagasinée & M, et
Aq ne correspandrait pas A la réalit€ de nos alliages. Or le chemin réversible de la iransfermation et
la empérawre d'équilibre T, sont délerminant dans le calcul de I'énergic dissipée et de I'éncrgie

€lastique cmmagasinée lors de la transformation,

Les hypotheses, acceptées par cette méthode d'analyse, n'améneraient a obtenir qu'nne évaluation
approximative des &nergies, dans le cas de nos alliages. Les valeurs obtenues ne sont pas
suffisamment précises et ainsi ne permetient pas de déceler linfluence de la concentration de Mn
sur I'énergic dissipée et celle cmmagasinge €lastiquement dans les alliages lors de la
transformation,

IV.3. ANALYSE et DISCUSSION DE MECANISMES DE LA
TRANSFORMATION

bLes observadons effeciudes en TEM in-sitn [94] ont montré que la transformation inverse
martensite-austénite est une transformation qui évolue dans le temps 4 une lempératurc constante.
Les lamelles de martensite sc déplacent cn arridre on laissant la place a la phase avsténitique ct ce
mnuvement n'est pas instantané. Une wansformation évoluant dans le temps 2 unc température
constanle st une ransformation dont le mécanisme est thermiquemend activé. Les transformations
purement thermoélastiques sont des transformations qui ont besoin d'une énergic d'activation tris
laible, souvent négligeable. L'hystérésis de la transformation cst trés faible aussi de V'ordre de
15°C [99]. Mé&me que I'hysiérésis de la transformation de nos alliages diminuc quand la
conceniralion de Mn augmente, elle reswe glevée par rapport aux alliages présentant une
transformation martensitique idéalement thermodélastique. L'hysiérésis de ia transformation des
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alliages recuits est de Pordre de 70°C, 30°C e1 6°C pour les alliages M4, M15 ¢1 M16
respectivement.

L'hystérésis de la transformation, sxprimant les contributions éncrgétiques liées 2 1a formation de
I'interface et & son déplacement lors de la transformation, est aussi une fagon de montrer si la
transformation a besoin d'énergic d'activation pour aveir licu. Une hystérésis importante, dans le
cas des transformations de type thermoélastique de classe 11 c'est & dire des translormations dont
les talements de la transformation en températures sont grands, indique que contrairement aux
transformations idéalement thermoélastiques, I'énergic d'activation nécessaire pourmait étre non-
négligeable,

Les expériences en DSC A différentes vitesses de chauffage-refroidissement variant de 5°C/min 2
25°Cimin., effectuées dans le méme intervalle de température 30°C-300°C ont apporté la preuve
que la wransformation est assistée par un mécanisme thermiquement activé. Les valeurs d'énergie
d'activation déterminées par la méthode de 1a I'maction transformée fixe sont confirmée par celles
obtenues par la méthode de Kissinger. La wransformation dircete nécessite une énergie d'activation
d'environ deux fois plus élevée que celle qui est nécessaire pour la transformation inverse: elles
sont respectivement de I'ordre de 135kJmol-! e1 70kJmol-1. L'énergie d'activation étant
indépendante de la fraction transformée montre que la transformation est isocinétique c'est A dire
qu'd différentes températures elle ne varie gu'en fonction du temps. Pour une transformation
isocinéique, la vitesse de transformation & chaque instant dépend seulement des variables d'état; Ja
tempérmure ¢t la fraction ransformée correspondante [100).

L'analyse de Kissinger est valable quand Ja vitesse de ehauffage-refroidissernent utilisée est
canstante ¢t lorsque la vitesse de la transformation ne dépend que des variables d'éta comme la
fraction transformée et la températurc. Le premier condition est unc condition expérimentale qui est -
assurée par notre calorimétre. Les demidres conditions sont propres 4 la transformation et semblent
étre satisfaitcs puisque les résullats oblenves par la méthode de la fraction transformée fixe
montrent qu 1a transformation sapparante 3 une transformation isocinétique.

La transformation de nos alliages CuAlNi modifiés par adjonction de B et Mn apparait comme une
transformation assistée par un mécanisme thermiquement activé. L'énergie d'activation nécessaimn
pour que la transformation ait licu est la m&me pour les alliages les plus riches ¢n Mn. Dong il
semble que le mécanisme qui régit 1a transformation de ces allinges soit le méme. 11 ne devrait pas
avoir plusieurs mécanismes thermiquement activés qui conwdlent cctte wransformation, sinon
I'énergic d'activation devrail varier en fonction de 1a fmction transformée.
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Iv.3.1, Cas de Ia transformation inverse

La cinétique d'une transformation isotherme peut 8ure décrile par 1'équation de Johnson-Mehl-
Avrami (I1.53), ¢t on pourrait argumenter qu'il ne faut utiliser que des expériences isothermes
pour pouvoir obtenir des résuliats précis. Mais beaveoup de transformations de phase ont licu trés
rapidement pour pouvoir tre mesurées dans des conditions isothermes 2 cause de "l'inertie” HE
aux gppareils de mesurc. Les expéricnees non isothermes peuvent aussi Eure utilisées pour élargir
l'intervatle de températures mesuré ¢n comparaison avee celles oblenues pendant les expéricnces
isothermes. De l'autre ¢, des procédés industriels dépendent du comportement cinétique des
systémes qui subissent la iransformation de phase dans des conditions non isothermes. Clest aussi
le cas dans les applications des alliages @ mémoire de forme et pour cette raison la connaissance de
1z cinétique de 1a transformation nan isotherme peut Etre désirable. Henderson [91] a montré que
sous certaines conditions l'analyse de Johnson-Mehl-Avrami peut 8tre appliqué méme dans le cas
d'expériences dynamiqucs.

" Rappelons que I'équation de Johnson-Mehl-Avrami esl basée sur plusicurs suppositions

importantes comme:

1- la transformation doit &tre isotherme

2- la germination se fait au hasard

3- il exisie une cinétique linéaire de croissance

Cette €quation peut Ewre appliquée de fagon rigourcuse dans le cas des expéniences non-isothermes
qgue sous certaines conditions et en particulier si Fon peut monuerquc la vitesse de transformation
dépend uniquement des variables d'étai; la fraction transformée et la température ¢t non de
I'histoirc thermique. Nos résuliats discutds dans 12 section précédenie, ont montré que [a
transformation peut ue considérée comme une transformation isocinétique. Done la condition qui
rend applicable ['équation de Johnson-Mehl-Avrami dans le cas des expériences non-isothermes
parail &tre satisfaile. Malgré cela on peut avoir une réserve sor I'influence de I'histoire thermique
dans la vitesse de 1a ransformation.

L'équation de Johnson-Mehl-Avrami peut décrire aussi bien une transformation isotherme qu'une
transformation non-isolhermic si certaines conditions sont satisfaites:

(i) 1a vitesse de 1a transformation ne dépend que des variables d'élat de la fraction transformdée

(ii) la germination est homogéne ou hétérogéne mais distribuée au hasard

L'exemple d'un tel sysiéme qui permet 'application non isotherme de P'équation (1.12) est cclui
dans lequel lc processus de la germination se fait 16t au début de la transformation et 1a vitesse de fa
germination est nulle par fa suite [91]. L'équation (1.12) pent encore &tre utilisé approximativement
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quand les conditions eitées ci-dessus ne sont pas toules satisfaiics, sous la réserve d'étre examinée

de fagon critique,

L'éncrgic d'activation nécessaire pour la transformation inverse, compic tenu des erreurs
expérimentales, est indépendante de la fraction kransformée. Alors cetic transformation peut &tre
considénd comme une transformation isocinétique [§9). Or une wanslormation isacinélique est telle
que T vitesse de la wransformation ne dépend gue de ta lempérature ¢t de la fraction transformée.
Donc la transformation inverse satisfait la condition (i). En ce qui conceme la condition (i), ¢lle
scra analysée et discutée par la snite. La satisfaction de cette condition par la transformation de nos
alliages, conditionnera en partic la validité de 1'analyse de 1a cinétique de 1a transformation par
I'équation de Johnson-Mehl-Avrami,

A partir des courbes expérimentales x=f(t), on détermine 1a vitcsse de la vansformation dx/dt, En
utilisant 1a valeur d'énergie d'activation déterminée par 1a méthode de Kissinger, nous avons
déduit les valeurs de kyf{x) pour différentes valeurs de la fraction transformée. Ainsi nous
pouvons tracer les courbes expérimentales ink f(x) en fonction de -In(1-x) pour les alliages M15 et
M14. En comparant cette courbe avec 1a courbe 1a{(x), pour différentes valeurs de n, od {(x) estla
fonction (1.14) de I'équation de Jehnson-Mehl-Avrami, on peut déierminer la valeur de I'exposant
"n" pour legquel 'équation (1.12) décrirait mieux la transformation. De nouveaux nous pouvons
avoir des imprécisions importantes pour de faibles et £levés taux de wansformation ¢t cela lié 2
l'imprécision dans la dftermination de la ligne de basc. Afin dc minimiser cette erreur, la
détermination de dx/dt a &6 fait dans Vintervalle de taux de fraction transformée entre 10% et 90%.
Ccpendant si on fait la comparaison sur une plage de 1z fraction transformée plus restreinte, on
peut remarquer que l'on obtient un intervalle od lcs courbes expérimentales et ceile de Johnson-
Mehl-Avrami coincident approximativement. La comparaison de la courbe obtenue par les mesures
expérimentales de 1a ransformation de 1'alliage M15 avec celle de la fonction de Johnson-Mehl-
Avrami pour différentes valcurs de "n", est illusteée dans Ia figure 1V.2. Clest la fonction avec une
valeur de I'exposant n=2 qui coincide plus avec la courbe expérimentale. Les courbes de la
fonction de Johnson-Mchl-Avrami dont 1a valeur de I'exposant s'ecarie de 2, comme n=1.5 ¢t
n=3, st lrouve au-dessous et au-dessus de la courbe caxpérimentale.

La courbe cxpérimeniale, dans le cas de l'alliage M16, &t les courbes de la fonction de Johnson-
Muhl-Avrami d'exposant n=1.5, n=2.2 et n=3 soni présentécs dans 1a figure 1V.3. Cest Ia
fonction de Jehnson-Mchl-Avami d'exposant n=2.2 qui parail déerire micux 1a transformation de
ces alliages. Les courbes dont la valcur de I'exposant s'cearte de 2.2, sélaigne aussi de la courbe
cxpérimentale. Les valcurs de Fexposant de la fonction de Johnson-Mehi-Avrami de 2 e1 2.2 ce
sont des valeurs qui peuvent camctériser teais types différents de transformation [93)
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Figure [V,2; Comparaison de la courbe expérimentale ink,f(x) avec celle de Johnson-Mehl-
Avrami pour différcntes valeurs de n, tracées en fonction de -In(1-x): (a) a=L.5, (b)
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Figure 1V.3; Comparaison de 1a courbe expérimentale InkoR(x) avee celle de Johnson-Mehl-
Avrami pour différentes valeurs de n, tracées en fonction de -ln(1-x}: (2} n=1.5, (b)
n=2.2, (¢} n=3, Cas de 1a wransformation inverse de alliage MI16.
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1-  transformation avec germination et croissance d'aiguilles
2. transformation sans germination et croissance bidimensionnelle
3- transformation avec germination et croissance bidimensionnelle par diffusion.

En effet I'épaisseur de la lamelle de la martensite est s faible par rapport A 1a longueur. Cela veut
dire que le rayon de courbure des [aces de ia lamelle est s grand et ainsi les faces de 1a lamelle
peuvent &tre assimilécs A des plans. Alors la dissolution des lamelles de martensite peut tre
considérée comme une dissolution A deux dimensions; ainsi les valeurs obtenues de 'exposant ne
peuvent pas décrire dans ce cas la transformation avec germination et eroissance d'aiguilles ear tel
n'est pas la morphologie des lamelles de la manensite.

La méthode de la fraction transformée fixe ainsi que la méthode de Kissinger confirment que la
transformation des alliages M15 et M16 est thermiquement activée et qu'elle a besain d'une éncrgic
d'activation de ~80KImol-! afin d'avoir lien. Les valeurs d'énergie d'activation pour différentes
fractions transformées {ixes sont sensiblement les m&mes. Quand V'énergie d'activation ne dépend
pas de la fraction translormée, alors soit le mécanisme ponr ta germination et la eroissance (ou la
dissolution de la martensite pendant la transformation inverse) est le méme soit il s"agit d'une
transformation sans germination [100]. La valeur dénergic d'activation obtenuc est
approximativernent la moitié de I'énergie de 'autodiffusion dans les alliages cvivrcux et elle est
donc faible pour expliquer un processus de germination de la phase austénitique en sein de la
phase martensitique. Donc la transformation inverse de ces alliages ne peut pas &tre une
transformation qui commence par un mécanisme de germination. L'ordre de grandeur de 1'énergic
d'activation confirme la canclusion que l'on puisse tirer de la valeur n=2 de l'exposant
caractérisant la einétique d'une transformation sans germination et dont la dissolution d’une phasc
(&quivalent 4 1a croissance) se fait en deux dimensions [99]. Donc la transformation inverse scmble
gtre une transformation sans germination qui débute par le réurécissement des lamelles de
martensite laissant ainsi la place A 'austénite. C'est ce type de transfarmation qui caractérise une
transformation martensitique de nature thermoélastique.

Les mod2les existants sur [a transformation martenstiique traitent partieulitrement la genmination
en considérant la eroissince (ou la dissofution) de la mariensite comme une élape de la
transformation qui a lieu rapidernent, d'une fagon analogue au cisaillement, dont I'éncrgic
d'agtivation est trés aible. Clest un mécanisme qui régit surtout les transformations ayant lieu 2
basse température et dont la {orce motrice est trés €levée. Pour cette raison elles sont souvent
considérées comme teansformations n'ayant pas besoin d'8tre activées thermiquement. Or
Fintervalle des températures de wansformation de nos alliages est suffisamment élevé pour
permettre le mouvement d'stomes individuels. Cela permettrait la relaxation de tensions intemes, et
la continnation de la {ransformation par l'intermédiaire d'un court parcours de diffusion qu de
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réarrangement thermiquement activé, Par ¢c moyen il y aurait réduction de forces s'opposant au
cisaillement et par conséquent un hysiérésis de la transformation plus faible.

Si la force movrice est plus élevée qu'une valeur critique, la croissance contrblée par le mouvement
de Pinterface est continue e'est-3-dire que les atomes traversent linterface en méme temps dans
tous les points de l'imerface, Clest ce type de croissance qui a licu quand la transformation st
analogue au cisaillement. Or si la force motrice est inféricure 3 Lu valcur critique, la croissance
cantinue devient impossible et linterface se déplace par marche de taille atomique. La distinction
cntre la croissance continue ou par marche s¢ fait aussi sur la base de 1a diffusivité de Vinterface
c'cst-3-dime du degré de désordre et de I'extension de la région de transition d'une phase A l'autre.
La force motrice néeessaire pour déplacer linterface est dépendante de sa nature. Elle est faible
dans le cas de Vinterface diffuse au point que méme unc petite force motrice dennerait une
croissance continue. Tandis que les interfaces non diffuses néeessitent une force motrice trés
#levée qui souvenl n'est méme pas aticinte [101]. '

L'interface entre les phases martensitique et austénitique est le plan d'habitat invariant. Dans le cas
idéal d'un alliage stocchiométrique c'est une interface non diffuse ¢t 1a région de transition n'est
pas étendue. Nos alliages ne sont pas stoechiométriques mais cela n'impliquerait pas foreement
que linterface est bicn diffuse, Une région plus étenduc de transition duc & une inerface diffuse
n'assurerait pas I'héritage de l'ordonnance d'une phase & I'autre. Les observations TEM el les
analyses par difractometrie des rayons-x €moignent d'une structure mariensitique ordonnée 18R,
héritée par la structure austénitique ordonnéc_D03‘. Un exemple, de tels domaines observés en
TEM, est présenté dans la figure 1IL7. Donc il semble que dans nos alliapes I'interface entre la
phase martensitique ct la phase mere est tel que I'héritage de 'ordonnance est assuré. La nécessité
d'une énergie d'activation d'environ ~80KJmol-1 pour transformer, prouve que la force motrice
n'est pas suffisamment élevée pour que Ia transformation ait licu spontanément. L'énergie de
I'interface et {ou) V'énergie plastique associées A 1a ransformation ne scmblent pas ére négligeable.
Par conséquent 'énergic motrice, constitué par P'éncrgic d'origine chimique et 1'énergie élastique,
cmmagasinée lors de la ransformation directe, rencontre unc telle bamigre énergélique qu'il peut Ie
contrebalancer qu'avec I'aide de I'activation thermique. Dong la dissolution de la martensite est
assistée par un mécanisme thermiquement activé. La question que 'on se pose ¢st de savoir si le
mécanisme diffusionnel se fait 4 longue distance ou uniquement 3 I'intcrface. Si une diffusion 3
longue distanoe avait licu, ceci pouvant étre e Mn ou peu de soluté repoussé, la comespondance de
réscau disparaitrait et par conséquent l'ordonnance ne serait pas héritée lors de la transformation.
La réponse ¢sit dong obtenue en éudiant 1z variation que 'éat d'ordre suhi tors de plusicurs
transformations successives. Les alliages M15 et M16 sont caractérisés par la stabilité de
I'erdonnance lors du cyclage thermigue, comme cela est prouvé par 1z stabilité du dédoublement
des pics de fmilles de ptans (1258), (208) présenté graphiguement dans la figure IIL9.d. Done il
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semble qu'il n'y a pus de diffusion A longue distance lors de la iransformation et par conséquent la
vitcsse de la dissolution de la martensite cst contrélée par linierface.

La valeur d'éncrgie d'activation obtenuc par les deux méthodes comrespond bicn A 1'éncrgic
nécessaire 4 fournir pour que la transformation soit contrdlé par le saut atomique A Vinterface
[102). Donc le madtle qui décrit notre wransformation doit combiner la cinétique de Ta dissolution
de fa martensite (Equivalent 2 1a croissance de ka manensite lors de la transfarmation direcie) par un
moddle de croissance contrdlé par I'inwrface avec les caractéristiques cristallographiques de a
martensite. Ce modtle impliguerait un changement des positions relatives des alames dans une
phasc ou dans I'autre, mais le voisinage proche de chaque atome reste le méme dans les deux
phases, et ainsi la ranslormation de phasc cst sans changement de composition chimique.

De nombreux chercheurs [103, 104], qui ont étudi€ la croissance dans les transformation de phasc
par diffusion ou marensitique, ont souligné les points en commun et les points qui les séparent.
Bien que les théories phénoménalagiques soient intéressantes pour déterminer le plan d'habitat, les
relations cristallographiques ¢t la déformation obtenue aw cours de la transformation, elles nc
rendent pas compte des phénoménes physiques se produisant lors de la transformation. D'aprés
Aaronson [105], les principes de la théorie phénoménoalogiques de la martensite (voir 1.1) comme
le plan invariant, I'effet de relief sur la surface polic, et la transformation cristallographique ne
seraient pas de crildres suffisantes pour faire la distinciion eotre le mécanisme de croissance par
diffusion et celut par cisaillement La meitleure fagon de voir si 1a croissance est faite uniguement
par diffusion dans un alliage substilutionnel st de voir si elle est accompagnée d'un changement
de la composition et de 'éwat d'ordre,

Plusieurs cas de transformation par diffusion comme:

- Ia formation de lamclles de AuCull dans un alliage désordanné Cu-50% al, Au, accompagnée
par un changement d'ordre sans changement de composition chimique [103]

- la précipitation de lamelles ay dans les alliages Cu-Zn de structure 3 accompagnée par un
changement de la composition chimique sans variation d'erdonnance [104]

semblent satisfaire les criteres de la théorie phénoménologique de la manensite et pourtant des
mécanismes diffusionnel joue un rélc important dans ces transformations. Ces cas de croissance
daiguilles ou lamelles pendant des transformations par diffusion obéissent A la théoric
phénoménologique de la cristallographic dc 1a martensite. Ce sont des exemples qui montrent que
la frontitre entre les transformations par mécanismes diffusionncls ou de cisaillement peut étre

confuse.

Malgré 10us ces points en commun entre les deux 1ypes de transformation, elles sont considérées
totalement différentes du point de vue du mécanisme de la transformation au niveau atomique: la
croissance difusionaelle réalis€ par la diffusion atomique au hasard (ou presque) et la croissance
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par cisaiilement basé sur le iransport coopératil d’atomes 3 travers V'inerface par glissement de
disiocations. Or ccs mécanismes A niveau atomique décrivent respectivement les transformations a
haute température ou le besoin de 1a force motrice est faible et eclles & basse température qui ont
besoin d'unc grande foree motrice.

'
.

La transformation du type mariensitique qui a lieu dans nos afliages sembie de ne pas (aire poartie
de 1a dernire catégonce. La force motrice chimique as.éocié 3 12 trunsformation n'est pas grande, il
semhic mEme qu'clle estinsuffisante pour balancer les éncrgies d'origine non chimique et 'énergic
de déformation lidc A Ia transformation. Les wrois alliages dtudiés sont des alliages non
stocchiométrigues. lls ont une structure ordonnée DO5 3 1'€at austénitique et 18R A 1'état
martensilique, mais 3 cause de Ia non-stoechiométric Uordonnance 3 grande distance n'est pas
parfaite, Ce sont des allizges substinutionncts dont 1a mobilité des différents éléments est proche.
Pour ceue raison lo processus diffusionnel qui assisie la ransformation ne résulte pas 3 Ia
précipilation d'unc auire phase. A causc de la composition non-stoechiométrique de nos alliages,
I'éat d'ordre de leur strucere ne pew pas &re parfait. Localement on peut avoir un désardre 3
courte distance qui serail essenticl 3 un processus diffusionnel 3 petite écbelle atomique, Donc Ie
saut d'stomes 3 l'interface ne nuirait pas d'avamage 2 'ordre A fongue distance de nos alliages. De
l'auwre cdié, ce désordre locale (et changement locale de la composilion chimique) font croilre la
force motrice chimigue qui devienne ainsi suffisante pour qu'ensvite le changement de struciure de
type mariensitique devient possible. Ainsi la vitesse de transformatian est fimitée par la vitesse de
saul d'atomes A I'interface et ia transformation peut 8ire considéré comme une transformation
mariensitique dont la foree motrice cst insulfisante,

La iransformation de l'alliage Mi4, domt la concentration de Mn est minimale (2%), se situc 3 Ia
limite des deux lypes de transformation: martensitique et par diffusion, La foree motrice parail &tre
plus faible que celle des doux avtres alliages telle que la transformation nécessite plus d'activation
thermique, effectivement Iz wansformation a ficu & des (empératures plus ¢levées. Mais les
processus diffusionnel deviennent pios imponants et la coordinence de réscau devient plos difficile
3 &ue assunie. Elffccliverent aprés [a premidee transformation, 1a disselution de la martensite cst
accompagnde de la formation de dislocations émoignant d'une déformation de la transformation
imporianie, Done il y a une limite de la concentration de Mn au-dessous de laquelle la réversibilivd
de [a transformation n'est pas assurée el 'accommodation plastique de la déformation de [a
transformatinn est Inin d'8ire négligeable. Le processus diffusionnel qui assistc la ransformation
de ceite alliage, an bout de wrois-quatre cycles thermiques, fait que 1'alliage retrouve une structure
peu ordonnée (ou déserdonnd) ¢t par conséquent la transformation n'a plus tien,

Si on suppese que 1a croissance de la martensite et sa disselutinn sent des transformations dont la
harridre énergélique est identique ou tts proches, alars fa valeur d'énergic d'activation de la



Interprétation des résultats ot discussion-page 124

croissance de 1a marieasite pewt éire considéré comme identique ou proche de celle obienue pour la
dissolution de la manensite. Alors lc méeanisme de la dissolution de la mariensite serait identiquc &
celui de la eroissance de la martensite lors de la transformation directe. Dong la croissance de la
mariensite de nos alliages est unc transformation de phase 3 ['état solide qui débute par un
mécanisme diffusionnc] et qui est régie & la fin par un mécanisme de cisaillement. Nous suggérons
une transformation "mixte" dont la description en termes classiques {contrdlé par cisaillement ou
par diffusion) dépend du moment considérd par rapport A la durée tatale de la transformation.

[V.3.2- Cas de la transformation directe

La question que I'on s¢ pose concemant la transfarmation directe cst: est-ce que la germination de

la martensite a lieu et par quel mécanisme elle se fait?

On peut considérer trois mé&canismes de germination différents f2]:

i- la théonie elassique de germination par fluctwation thermique, homogéne ou distribué au
hasard dans [a phase mére.

2- les permes structuraux ou de fluctuation compositionnelle favorisant fa germination et
hérités lors de 1a rempe depuis haute température.

3- le mécanisme non thermiquement activé du réarrangement de la structure dun défaut ou
I'interaction de deux ou plusienrs défauts pour donner une configuration qui ressemble 3
celic de la mariensite.

Nous allons pouvoir répondre 2 1a question précédente moyennant:

- I'étude expérimentale de la cinéuque de la transformation et la comparaison de celle-ci avee la
cinétique de Johnson-Mchl-Avrami '

- I'nterpréiation dc I'éncrgie d'activation, déierminée expérimentalement, nécessaire pour que la
transformation ait licu.

Dc la méme fagon que pour la transformation inverse, nous avons comparé la courbe
expérimentale préscntant la vardation de Inkgf(x) en fonction de -In{1-x) avec la courbe de Inf(x) oit
f(x) est 1a fonction de Johnson-Mchl-Avrami. Cete comparaison a € fait pour différentes valcurs
de "n". La détermination dc la valeur de 'exposant "n", pour lequel la courbe cxpérimentale
coincide avee la courbe de la fonction de Johnson-Mehl-Avrami, s'avére difficile. Une bonne
coincidence des dcux courhes n'existe pas, pour aucunc valeur de “n”. Mais nous pouvons
déterminer deux valeurs extrémes de cet exposant de telle fagon que les courbes de la fonction de
Johnson-Mchl-Avrami correspondantes limites un aire en coordonnées {Inkgf(x), -In(1-x)}, &
l'intéricur duquel sc wouve 1a courbe cxpérimeniale. Comme nous pouvens le constater 3 1a figure
1V 4, la courbe expérimentale se trouve cntre deux courbes de 1a fonction de Johnson-Mehl-
Avrami dont les exposants varicnt entre 3 et 4,
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Figure 1V.4: Comparzison de la courbe expérimentale Inkqf(x) avee celle de Johnson-Mehl-
Avrami pour différentes valeurs de n, tracées en (onction de -In{l-x): (8} n=3 oL
n=4, (b} n=3.5. Cas dc la ransformation dirceie de Fallinge M 15,
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Unec telle approximation dans la valcur dc I'exposant "n" nc permet pas de déierminer de fagon
claire ¢t unique 1a cinétique de 1a transformation directe. Nous altons tout d'abord éndier les
dilférents cas de transformation guc 1a fonction de Johnson-Mchl-Avrami avec up cxposant n=3
peut déerire, Dans ce eas. quatre sont les types de transformation envisageahles [106]):

1- transformation sans germination ¢l eroissance tridimensionnclle A vitesse constaatc
(n=0+3).

2- wansfomation avee germination et ceoissance bidimensionnelle, A vitesses
canslantes {n=1+2).

3- transfurmation svee permiination X viksse croissiie el croissance hidimensionnelle par
diffusion (n=2+1).

4- rransformation avee germination 3 vilesse croissantc et croissance 3 nne dimension
(n=2+1}

Les valcurs de 'énergic d'sctivation déiermindes expérimentalement vont nous permettre de choisir
Ia wransformation I¢ plus plausible parmi ces trois types de transformation. Noas cappelons que
I'énergie d'activation est dcux fois plus Slcvée lors de 1a transformation martensitique directe par
rapport A celle néeessaire pour Ja dissolution de la manensite. Nous avons supposé que Fénergic
dactivation nécessaire pour a dissolution de [a martensite est identique 3 celle qu'il faudrait poar
la croissance de la martensite. Alors la différence dans la valear de I'énergie d'activation de la
wransformation direcic par rapport & celle obienuc pour la transformation inverse semble &tre duc &
la germipation. Une germination réalisée par la fluctuation thermique €1 décrit par la théoric
classique odcessiterait une énergie d'activation de l'ordre de I'éncrgie d'avtodiffosion dans lcs
alliages cuivrenx, Cetle éncrgic serait Ic double de 'énergie déterminée expérimentalement, Donc
malgré que. ce qui précdde montre que la martensite se formerait par wo mécanisme de
germination, cg mécanisme ne peul pas étre celui décrit par 1a théoric ¢lassique de la germination
par {lucwation thermique!

Lors de I'analyse de la transformation inverse nous avons supposé que la croissance de F'austénite
{ou la dissolution dc la mancnsite) peut &ire considéré comme unc croissance 4 deux dimensions.
La déwermination de l'exposant de la fonction de Johnson-Mchl-Avrami, lors de l'analyse dc la
cinétique de la uansformation inverse, a confirmée cette supposition. §i tel est le cas, alors lu
mémec supposition doit &tre valable pour la croissance de ia martensite, aussi. Dans ce dermier cas,
unc fonction de Johnson-Mchl-Aveami d'exposant o=3, décrirait une transformation avee
germination ¢l croissance A deux dimensinns, A vitesses constantes. Ce serait ic mécanisme d'unc
transformation sans chungement de composition chimique entre 1a phase qui germine et croit ¢t la
phase mérc. Or la transformation qu'a Jicu dans nos alliages cst une transformation sans
changement dc [a composilion chimique ¢t donc [c mécanisme prédit par l'exposant n=3

correspondrait 3 celui de la ransfommation de nos alliages. Donc au premicr abord, nous pouvens
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affirmer qu'il s'agit d'une traasformation qu'a lieu en deux élapes: germination ¢t croissance de la
martensite. Par conséquent des germes de taille sur-critiques ne sont pas stabilisées aprés la trempe
depuis 820°C. En plus:
- mi les mécanismes de transformation sans germination et avec croissance
tridimensionaclle 3 vilesse constante ou avec germination A vitesse croissante ¢t croissance
4 une dimension, suggérés par la valeur de 'exposant n=3
- ni le 38M€ méeanisme de germination considéné au débur de cete sectinn ctimpliquant un
mécanisme aon thermigucment activé
nc peuvent pas décrire |a transformation de ¢es alliages.

Une fonction de Johnson-Mchl-Avrami dont Ia valeur de Feaxpasant cst n=4, impliquerait ung
croissance tridimensionaelle qui scrait en contradiction avee ce que nous avons conclu sur la
transformation inverse. La coincidence de 1a courbe cxpérimentale avee eelle de Johnson-Mehl-
Avrami d'exposant n=4 se fait pour des valeurs de taux de la fraction transformée supérieure 2
60%. Nous pouvons considérer ¢ct intervalle comme un intervalle dont les conditions de
croissance & vitesse constante, imposé par I'étude de la transformation par I'équation de Johnson-
Mchl-Avrami, nc serait pas satisfaite, due en partie A I'empidtement des variantes de manensite.
Par conséguent nous pouvons considérer que I'application de P'équation de Johnson-Mehl-Avrami
es1 moins rigovrcux pour ces tawx de wransformation et donc il favdra Piaterpréter avee plus de
prudence.

La valeur de I'exposant n=3.5, compte tenw de Pimprécision expérimentale, semble décrire micux
ta transformation. Méme si 12 coincidence des courbes expérimentales et celle de 1a fonction de
Johnson-Mehl- Avrami n'est pas parfaite, ce sont les courbes les plus rapprochées 'un de l'autre.
La coincidence est meilleure powr les taux transformés variant de 25% 2 65%. La mauvaise
coincidence pour les faibles tavx de trensformation ct les taux dlevées n'est pas 1rés surprenante.
Elle est due en partic A l'imprécision expérimental lide 3 1a déermination de la ligne de base. Mais
aussi, pour de faibles taux de transformation dans les cas de croissance contrblée par un
mécanisme diffusionnc] (voir 13.1, 1.3.2 et 1.5.3). hypothesc de la cinftique linfaire de
croissance pewt étre mal vérifiée. Tandis que vers la fin de la transformation, c'est 'empiétement
des différentes varianies qui font que Ja méme hypothise ne soit pas respeciée. Donc 12 fonciion de
Jahnson-Mehl-Avrami qui décrirait notre transformatian serait celle qui caiacide mieux avee la
caurhe expérimentale pour lcs taux intermédiaire de la transformation. C'est ta fonction dant la
valeur de 'exposant est n=3.5 gui semble lc plus satisfaisam. Ceue valeur de l'exposant décrimit
unc transformation sans changement de la composition chimique [107] ct dont la germiaation sc
fait au début de 1a transformation et sa vitesse diminue par la suile. Dans le cas d'une
transformation régit par tel mécanisme, il est compréhensible quc hypothese de la cinélique
fincairc de croissance st particulitrement mal satisfaite au début de 1a transformation,
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Méme pendant la germination et la eroissance de la martensite, 1'énergie dactivation déterming
pour différents taux de fraction transformée est constanie, compte tenu des imprécisions
expérimentales. Or comme c'est une transformation qui comprend la germination ¢t la eroissance,
cela impliquerait que lc mécanisme de ces deux processus soit le méme [100]. 11 semble d'avoir
une contradiction en affirmant cela car nous avons vu que le mécanisme de la croissance comme
¢elvi de la dissolution de la martensite est décrit par une fonction de Johnson-Mchl-Avrami
d'exposant n=2. Donc e méme mécanisme ne devrait-il pas étre décrit par la méme fonction de
Johnson-Mehl- Avrami?

Comme nous Yavens déjx mendonné dans l'introduction, Fexposant "n” est un paraméire qui
décrit la vitesse de la germination et la morphologie de fa croissance. 11 est vrai que pendant la
uansformation directe ¢t inverse la morphologic de 1a croissance est la méme {croissance en deux
dimensions). A part ce facteur de 1a morphologie de ¥a croissance, lors de la transformation inverse
un autre facteur intervient: la vilesse de la germination. C'est un factenr qui n'est pas présent lors
de la transformation inverse et qui fait que la valeur de "n" de ces deux transformation ne soit pas
la méme, méme si le mécanisme de la formation d'un germe de taille sur-critique semble €tre le
méme de celui de la croissance de la martensite.

Le mécanisme de Iz transformation directe est donc différent de celui reconnu généralement pour
les transformations martensitiques. Dans le cas général des transformation de type martensitique
on acceptail que les germes de waille sur-critique soient stabilisés aprés 1a trempe depuis haute
température ¢t la force motrice trés élevée améne la transformation A Faboutissement {99].

Cependant on concoit facilement que la présence d'arrangement prédisposés favorablement va
faciliter la foamation de germes sur-critigues et conduire ainsi A des cinétiques beancoup plus
rapide que ne le prévoit la théorie classique de germination. Donce aueun des trois processus de
germination, gue Fon a considént au début de cette discussion, ne semble décrire la germination de
la ransformation dans notre ¢as. La valeur d'énergie d'activation obtenue nous permet de conclure
que I'énergic nécessaire A un atnme pour franchir l'interface est de méme ordee de grandeur aussi
bien pendant la germination que pendant la croissance. 11 en résulte que lc mécanisme d'addition
d’un atome sur un germe de taille sous-critiques est semblable A celui de la croissance.

D'autres transformations de Lype martensitique mais dont {a vitesse est contrdlée par la diffusion A
la proximité de I'interface sont connues et qui de ce point de vue sont semblables avee la ndtre.
Clest lc cas du rejet du carbone dans I'austénite gui contrble ta wansformation mariensitigue dans
ies aciers [107], ou de la précipilation qui précéde la transformation du type martensitique dans les
alliages constitués d'éléments de mobilité différente [92), ou de ta diffusion 3 courte distance
atdant U'interface & sc déplacer qui autrement est empéché de bouger [108].
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Les eourbes présentant la variation de la fraction transformée en fonction du temps ont une forme
sigmoidale, Cetie forme est due en partic au méeanisme thermiquement activé qui conirble la
transformation. Un exemple typique est montré dans la figure 111.23, Elle montre que 1a réaciion
débute avee une vitesse lente, puis sa vitesse eroft josqua un maximum et décroft ensuvite vers
zéro. La vitesse de transformation est faible au début de Ja transformation dircete ¢t inverse mais
pour des raisons différentes. La transformation dircete commence par la germination de Ia
mariensite ¢t la vitesse de transformation n’augmenie que quand les germes aucignent la taille
critique. La germination de la martensite est aussi 2 Porigine de 'hystérésis de 1a transformation; si
la translformation directe avait licu sans que la germination seit néeessaire 'hysiérésis de ta
transformation serait plus faible aossi.

La transformation inverse est une transformation sans germination mais ¢lle commenee lentement
néeessitant un degré de sur-chauffage plus faible que le degré de sur-refroidissement pendant 1a
transformation directe. Cette différence est due A la différente influence que, 1'énergie €lastique
cmmagasinée dans le matériau, a dans les transformation dircele et inverse. Dans le premier cas
clle eontrarie 1a transformation, dans le deuxidéme eas par contre elle aide 1a transformation. A la fin
de la transformation, la vitesse décroft A cause de I'empiciement des différentes régions qui sont en
croissance.

Ces deux phénomines:

- 1a germination de Ia marneosite lors de la transformation directe et

- la contribution dans le terme énergétique moteur, lors de la transformation inverse, de I'énergie
€lastique emmagasinée pendant 1a transformation direcie

sont principalement A l'origine de 1'asymétrie de ia boucle d'hystérésis.

1v.4. Propriélés mécaniqgues

L'addition du Mn et du B dans la composition de I'alliage est efficace ponr le ralfinement des
grains {86) et pour leur stabilité pendant les traitements thermiques, en comparaison avee les
aliiages conventionnels CuAINi. Avee un taux de Mn variable el celvi du B eonstant, nos alliages
ont ious une taille de grains de 'ordre de 100pm, bicn plus petite que eclie des alliages CuAlNI
qui st de lordre de queiques miTlimdires. La taille de grains ne varie pas lorsque les alliages
subissent différents traitements thermiques par exemple: tremipe depuis B20°C ou trempe suivie de
recuit 3 300°C pendant 30 min. 11 y o plusicurs raisons A l'erigine de la (ragilité des alliages
CuAlINi, mais la grande tille de grains semble 8tre la cause de plusicurs effets indésirables
résullant & une concentration de contraintes Elevées aux joints de grains. Ces effets aégatifs sont: Ia
large dépendance d'orientation pour la déformation qui accompagne {a transformation, la
distorsion aux joinis de grains, la difficutt€ d'assurer la continuité de fa déformation sux joints de
grains ayant une clasticilé foriement anisotrope. La diminution de la wille de gratns rend wous ces
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facteurs moins importants ¢t par conséquent la concentration des contraintes aux joints de grains
devient moins élevée,

L’amélioration des propriéiés mécanigues de nos alliages en comparaison avec les alliages
conventonncls, n'est due qu'en partie 3 ta diminution de la wille de grain. Comme M.A Morris 1'a
démoniré [86,97], le raffinement de la taille de grains o'est pas une caraciéristique

. microstructuralle suffisanie pour abenic de meilleures propriétés mécaniques. D'ailleurs 1a raison
principale de 'adjonction du Mn, ayanl un rapport % = 1, est son cffct stahilisant de la phasc [3.
Effectivement les observations des microstructures de nos alliages ne révelent pas la présence de la
phase y. C'est une phasc fragile, qui cn ségrégeant aux joints de grains, rend aussi les alliages
CuAlNi fragiles [E09].

Ainsi la ductilité des alliages modifiés par adjonction de B et de Ma, 3 empérature ambiante, €5t
cnviron quatre fois plus élevée que celle des alliages conventionnels CuAidNi [70-72]. La fracture
typiquement fragile des alliages conventionnets CuAtNi n'a plus licu dans ces alliages modifiés.
Dans 1a figure II1.30 sont montrés des excmples d'observations par MEB des surfaces de rupture
d'eprouvettes de différents alliages. A température ambiante, la fracture ne se fait quaprés une
accommodation de la déformation, L'existenee des cupules sur les surfaces des joints de grains
prouve cela. A cetie température les trois alliages sont & 1'état martensitique ct la déformation
commence par un mécanisme de démaclage. Ensuite, comme nous pouvons Ie constater dans la
figure I11.35, le déplacement des interfaces cntre varianies permet la croissance de ecrtaines
variantes au détriment des autres. Suivant la eontrainte locale appliquée, ce sont les variantes de
martensite qui donnent le maximum de déformation qui vont croitre de préférence. Done il semble
que la ductlité des alliages en &tat mariensitigue et ayant le méme mécanisme de déformation, n'est
pas sensible 4 1a variation de la concentration de Mn entre deux et quatre pour ¢ent,

La déformation totale d'un alliage 3 mémoire de forme a plusieurs origines physiques:

- déformation élastique

- déformation pscudodlasiique ou de transformation pure

- déformation pscudoplastique

- déformation plastique
Ces différentes contributions sur la déformation totale ne sont pas les mémes pour les différents
alliages et elles sont régies par des mécanismes qui leur som propres. Elles dépendent des phases
présentes 4 la wmpérature d'essai, de la fraction volumique des différentes phases et de leur
microstructure.
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A température ambiante cc sont la déformation élastique, pscudoplastique et plastique de la
martensite qui contribuent 4 1a déformation totale. Donc d'aprs nos résultats il appariit que l'effet
résultant de ces contributions ne difitre pas d'un alliage 2 I'autre.

Or si la ductilité est sensiblement 1a méme & température ambiante, elle vari¢ 3 plus hanie
température avec la concentration de Mn. C'est 1'alliage le plus riche en Mn qui est le plus ductile,
figure IM,29, D'autres grandeurs aussi, comme la contrainte d'écoulement (g.4), 12 résistance
maximale ow le module d'Young varient avee la température d'essai: clles diminuent
continuellement jusqu'd vne température proche de Ag ¢t cnsuile augmentent 3 nouveau, figure
111.29. Alin d'interpréter 1a variztion dcs grandeurs déterminées par les essais de traction, il faut
tenir compte des différentes modes de déformation qui s'activent suivant les phases présentes et la
température d'essai. Puisque nos alliages sont des alliages du type I donc des alliages dont les
iempératures de transformation satisfont Ja relation My<Ag<Mg<Ay, il résulte que 1a contrainte
d'écoulement, déterminée expérimentalement, est minimale aux températres od les deux phases
martensitique et austénitique sont présentes. La contrainte d'écoulement de ces phases est
différente pour chaeune ¢t svivant la valeur de la contrainte appliquéc, chaque phase peut subir une
"déformation”.

A températore ambiante la structure ¢s1 monophasée, martensitique, polyvariante, La contrainte
d'écoulement correspond 3 la contrainte nécessaire pour que le démaclage et le mouvement
dlinterface entre variantes existanies aient licu afin de faire croftre certaings variantes au détriment
d'autres,

A My<Ty<Ag, 1a légtre diminution de la comrainte d'écoulement est lide 3 1'énergie thermique
apportée qui aide av processus de démaclage, avant méme application de la contrainte extérieure.
Ainsi la contrainte nécessaire pour faire croitre lcs variantes donnant le maximum de déformation
sera plus faible, comme elle est montré dans la figure 111,29, Dans ceue iniervalle de températures,
on conslate aussi que la ductilité augmente. Cela confirme que le mouvement d'interfaces entre
variantes est plus facile et ainsi une concentration de contrainte plus faible scra produite, La
surface de la fmaciure, par ses plus nombreuses cupules, figure 111.30, (6moigne d'une meillcure
¢apacité d'accommodation de 12 déformation. C'est une déformation qui apparait permanenie, mais
aprts chauffage quand la transformation inverse est achevée, la déformation est récupérde. Clest
¢e phénoméne qui constitue 'effet mémoire simple. C'est une expéricnce qui met en dvidence ka
nature psendoplastique de la déformation.

A Tg2Aq, la contrainte d'éconlement diminue plus foriement 1émoignant de l'activation d'un autre
mécanisme de déformation différent de celui qui régit 1a défnrmation de la phase martensitique.
L-cffet thermodynamique d'une contrainte cxereée sur un alliage en phase austenitique (voir 1.2.3)
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est tel que la phase martensitique devient stable 3 une température plus levée. Avant que les
varizntes de la mariensite thermique cxistantes sc déforment pseudoplastiquement, la contrainte
atteint des valeurs qui rendent possible la germination et la croissance de la manensite en sein de la
phase austenitigue. Si la contrainte d'écoulernent est plus faible, cela signifie que la formation de
variantes induites par contraintc dans la phase méne est plus facile que la coalescence de certaines
variantes de la martensite thermique. Ce soot des variantes d'oricntations crystallographiques
privilégi€es, comme le montrent ies observations faites en microscopie optique in-situ {voir figurc
111.34.a, b) ou celles failes en microscopie optique sur éprouveilcs qui om subi des essais de
traction jusqu'a 1a rapture (voir figures 111.32 et [I1.33). L'orientation cristallographique de ces
variantes est telle, que le facteur de Schmid est maximum pour la contrainte Tocale. L'énergie
nécessaire pour leur croissance est done plus faible que celle qui produirait la coalescence de
certaines variantes thenmigues au détriment des autres.

L'existence de deux types de variantes de martensite:

- variantes induites par contrainte

- variantes auloaccommodantes d'origine thermique
rend linteraciion entre varianies plus complexe. Ainsi le terme A(f), présentant Finfluence des
parametres microstructuraux dans la loi d'écovlement & température constante du marériau
pseudoplastique [130] devient plus élevé. Cette loi est définie par 'expression suivante:

dET=gAM A(f)-1.R.do av.n
avec dET variation de la déformation totale moyenne
gAM . déformation locale de la transformation
Alf) fonction complexe dépendant de la microstruciure du matériau

(forme de lamelles, interaction entre clles, interaction avec les joints
de grains, ete )

R : tenseur d'orientation des variantes de la martensilc

do variation de la contrainie appliquée

C'est la raison pour laquelle 1a pente dofde, figure 11128, présentant le durcissement, est plus
élevée dans cette intervalle de températures que dans les températures Ty 2 Ap. Dans celie
intervalle de températures, TgzA¢, les variantes autoaccommodantes d'origine thermique
n'existent plus ¢1 ke ierme Ag est plus faible. Or la ductilité croit d'avantage. Elle est due
uniquement aux variantes de la martensite induites par contraintc ainst qu'd une bonne
accommodation élastique de la déformation par [a matrice austenitique. La ductilit€ des alliages
augmente beaucoup puisque les variantes de la martensite induites par contrainte, formées dans
des orfentation erystallographiques préférentictles, sont celles qui contribuent A avoir le maximum
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d'Elongation de 'échantilion. L'observation en microseopic aptique in-siiu ainsi que I'observation
des éprouvettes qui ont subi des essais de traction jusqu'd la rupture, confirment la présence d'un
petit nombre de Variantes de martensite indnite par eontrainte (figures I11.33.b ). Dans 1ous les cas
les lamelles de la martensite ont des orientations crysiallographiques qui différent d'un grain 2
autre. 11 apparait qu'elles sc forment A des cndroits ol la concentration des contrainics est
particulitrement €levéc comme clost le eas des joints de grains,

Cetic différence que les alliages manifesient dans la capacité de s¢ déformer est cerainement lide
aux différents taux de déformation de transformation pure que les différents alliages peuvent
accommoder, ainsi qu'a la capacité de fa phase austenitique d'emmagasiner Uénergie élastique. 11
sembie que l'alliage MI6, qui est plus ductile peut accommoder élastiquement un taux de
déformation de transformation plus élevé que les autres alliages.

L'augmentation importante de la contrainte d'écoulement 3 200°C < Ty € 250°C représente la
nécessité d'une contrainte plus €levée pour aider la force motrice nécessaire 3 produire la
transformation mariensitique, comme définie par I'équation de Clausius-Clapeyron [109], Plos la
température d'essai est élevde, plus faible cst le nombre de variantes de la martensite induite par
coniraini¢ ayant les mémes orientations et donc plus faibic est l¢ terme A(f) dans I'équation
(1V.1). Cela pem expliquer la légere diminution do durcissement 4 la plus haute températore
(essai. La nésistance maximale représente la capacité que les variantes de Ja martensite induite par
contrainte ont pour accommoder Ja déformation. Elle augmente pour les trois alliages lorsque la
termpérature d'essai croit jusqu'd 200°C et elle diminuc 1égerement ensuite. L'observation des
surfaces de rupture montre que les surfaces des joinis de grains ont beaucoup de cupules. Clest 12
preuve que la décohésion finale des joints n'a cu licu qu'aprés accommodation d'une déformation
imponanie. On peut en conclure que 1a ductilité et 12 haute résistance présentées par ces alliages
sont ducs A la capacité des joints de grains de supporter Ia concentration de contrainte.

Les observations par microscopie optique des éprouvelics de traction ayant subi des tests jusqu'a
la rupture témoignent d'une stabilité des novvelles variantes de 1a marensite induite par contrainie
qui continuent d'cxister méme apris la décharge ¢t le refroidissement de 1'échantillon. Cela prouve
quc la déformation tolale oblenue n'est pas uniquement unc déformation pseudoélastique mais
qu'ung déformation plastique a cu licw. Elle a rendw stable les variantes de la martensite induite par
contrainte méme A iempérature plus basse ol elics snnt thermodynamiquement insiables.
L'existence des variamies de la martensite induites par contrainte a cmpéehé la formation de la
martensiic induitc thermiquement, mais par contre, clic a po se (ormer dans les 1@1es non-
défarmées des €prouveltes. Les cssais de traction jusqu'd e rupture ne permeticnt pas unc
investigatinn précise de fa contribution pscudoélastique dans la déformation totale. C'est la raisnn



Interprétation des résultats et discussion-page 134

pour laquelle des essais de charge-décharge en contrainte ont €€ effectués avec la machine des
essais de traction ainsi qu'in-situ au microscope optique.

IV.5. Effet pseudoélastigue et réversibilité de la transformation
martensitique induite par contrainte,

La température d'essai a €16 choisie de fagon & ce que F'alliage soit en phase austenitique, donc
supénicur & Ap Tg=Ap+50°C. Ainsi Ja déformation de la transformation pure peut Bure idemific,
L'alliage M14, contcnant moins de Mn, fait exception puisgu'il ne s¢ transforme pas
complitement el & température Ty 2 Apil peut &tre A I'état biphasé: manensitique et austenitique.
Les alliages M15 et M16, sont en éuat austenitique dont Ia structure est ordonnée du type DO3.
Ainsi, dans ces demicers alliages, sous I'cffet de la contrainte, les variantes de la martensite
induites par contrainte donnant le maximum délongation sont formées. Les décharges successives
aprés chaque pourcentage de déformation, permettent de constater que l'effat pseudoélastique est
total jusqu'd un certain taux de déformation: 2.7% pour M15 et 4% pour M16. Denc ces alliages
de type CuAINi modifiés par adjonctions de B ¢t Mn présentent un effet pseudoélastique
contrairement aux ailiages polyerystallins CuAINi qui subissent la rupture avani que la conirainie
n'ail atteint Iz valeur nécessaire pour induire la martensite [72]. Cette déformation est
principalement due 3 deux conuibutions d'origine différente:

. déformation élzstique de 1'austénite déterminde par le module dY cung de cette phase
2. déformation pseudoélasiique pure définie par la contrainte d'écoulement Gg 4, contrainte &
partir de laquelle la martensite induite devient thetmodynamiquement stable, et de la
déformation maximale (otalement récupérable.

Tant que la déformation cst totalement récupérable, la charge-décharge en contrainte constitue unc
transformation austénite-martensite iotalement réversible. La réversibdité de la transformation est
€troitement lide au degré d'ordre de Iz structure. La méthode de dédoublement des pics des rayons-
x diffractés, méme si elle ne donne qu'un reﬁscignemem qualitatif de I'ordonnance, nous 2 moniré
que ¢'est 'alliage M16 qui est le plus ordonné. Cest 1a raison pour laguelile le taux de déformation
pseudodlastique est plus dlevée dans cet alliage que dans je M15.

A partir d'un centain taux de déformation, aprés décharge, toute la déformation n'est plus
récupérable. Une troisidme contribution s'ajoute 4 Ja déformation totale: la déformation plastique.
Le taux de déformation plastique comespond 3 la déformation non récupérable. Elle est d0 2 ]a
stabilisation mécanique de la marensite induite par contrainte qui est aussi observé dans les
éprouvelies de traction ayant subi fcs essais de traction jusqu'd la rupture.
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L'alliage M14, e moins riche en Mn nc présente pas d'effet pseudoélastique. La phase
martensitique étant présente méme 3 250°C, elle participera A Ja déformation totale. Ainsi lors de la
décharge la déformation n'est jamais récupérée totalement, méme si la phase austenitique elle-
méme peut s¢ déformer pseudoélastiquement. Ainsi des varanies de martensites formées
différemment, induites par contrainte et d'erigine thermique, seront simullanémcm'présemcs. Cela
va introduire des concentrations de contraintes qui ne seront pas accommodées élastiquement ct
rendra stables les variantes de martensite induite par contrainte suivant des orientaticus
privilépiées. La limite ¢élastique de cet alliage est plus €levée & haute lempérature que celle des
autres alliages (figure ITL.31) parce que sa structure ¢st particllement austenitique et Ja martensite
contribue en angmentant sa valeur. La martensite thermique présente peut aussi, suivant les
valeurs de contrainte atieinte, participer 3 la déformation totale par la déformation psendoplastique
¢t plastique de ses varianies, Ainsi la déformation devient permanente.

Comprendre 1'effet de 1a température et de la contrainte sur 1a ductilité des alliages ot sur leffet
pseudoélasiique est impartant pour plusieurs raisons:

1° L'effet pseudodlastique témoigne de la capacité des structures ausienitique ct martensitique de
réaliser une transformation réversible de point de vue crisiallographique. Une wansformation
réversible de point de vue erisiallographique est une wransfermation thermoélastique. Les résulus
expérimentaux ont montré qu'une concentration élevée de Mn (23%) rend la rransformation
thermoélastique; au contraire ]'a]liagc contenant 2% de Mn se transforme de fagon non-
thermo€lastique.

2° Connaitre les propriétés mécaniques et leffet pseudoélastique permet de prévoir les propriélés
intrinsques de mémotre de forme que I'on peut obtenir en éduguant l'effet mémoire double de ces
alliages.

3° Nous pouvons ainsi définir les condiions optimales 3 utiliser pour réaliser 1'éducation de V'effet
mémoire double des alliages.

La ductitité des alliages M15 et M16 est suffisamment élevée pour supporter fa déformation qui se
produit par la martensite indvite par contrainte pendant I'éducation cn relroidisscment sous charge.
Les résultats des cssais mécaniques ont ainsi permit d'entreprendre 1'éducation d'un alliage
similairc 3 Ualliage M15 [88)]. Des propriéids de douhle mémaire de forme, aves une amplitude de
=1% ont £ ainsi oblenue.
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V. CONCLUSIONS

Les propriétés mécaniques, thermoélastiques-2¢ la microstructuce des alfiages & effet mémoire de
forme CuNiAl, modifiés par adjonction de B ct Mn, ont & éwdié en fonction de 1a concentration
de Mn. La concentration croissante de Mn améliore les propriétés thermoélastiques, fait croftre
l'effet pseudoélastique ct la ductilité et fait diminuer les températures de transformation. La
températurc de transformation Ag varie de 111, 115, 66°C et la température Mg varie de 183, 145,
B0°C respectivement pour les alliages contenant 2, 3, 4% Mn. La ductilité, pour ces mémes
alliages, est sensiblement la méme A température ambiante (3.5-4%) et efic augmente de 73 12%
lorsqne la concentration de Mn croit de 2 & 4%, L'effet pscudoélastique est absent pour l'alliage le
plus pauvre en Ma ct clle est de 3.5 A 4.5% de déformation respectivement pour les alliages
contenant 3 et 4% de Mn. L'adjonction de 0.04%B dans ces alliages a fait diminuer la taillc de
grains, de plusieurs millimdtres dans lc cas des alliages conventionnel, 4 environ 100pum. Elle est
stable Tors de traitements thermomécaniques différents effectuds sur fes atliages. Dans cette série
d'alliage, une ségrégation d'autres phases n'a jamais &€ déteciée.

La transformation de ces alliages est une transformation martensitique assistée par un mécanisme
thermiquement activé. On peut distinguer deux groupes d'alliages: les alliages riches en Mn (3-
4%) et I'alliage pauvrc en Mn (2%) :

10 Les alliages riches cn Mn se caractérisent par la stabilité de la structure ordonnée, la stabilité
thermique des phases ¢t par une transformation martensitique thermoélastique. I apparaft ainsi
qu'il y a une limite dc la concentration de Mn au-dessus de laquelle la réversibilité de la
transformation est assuréc et I'accommodation plastique de 1a déformation de transformation est
négligeable.

20 La transformation dc l'alliagc pauvre en Ma (2%), apparait non-thermoélastique,
p:inicu[itrcmcm aprés trempe. Aprés recuit, unc transformation parielle est observde, L'enthalpic
de transformation diminuc lors du cyclape thermique ct [a transformation n'a plus lieu au bout de
quelgques cycles thermiques. Ces propriétés ont éié auribuées au mécanisme de la transformation en
relation avec 'état d’ordre de )a structure. La transformation de cet alliage est A 1a limite entre Tes
transformation par diffusion ct cclles de types martensidques. Les mécanismes thermiquement
activés sont plus important lors de la transformation de cet alliage. Par conséquent I'tat d'ordre est
détérioné ct la transformation n'a plus licu aprés quelques cycles thermiques.

Parmi les alliages riches cn Mn celui contenant 3% de Mn s'avére étre le meilleure alliage pour des
applications A haute tempémture, La concéntration &levée en Mn lui assure une bonne ductilité, une
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iransformation réversible et stable lors du cyclage whermigue avee de bonne propridiés
thermo€lastique, un effet pseudoélastique important et également des empératures élevées de
transformation.



REFERENCES BIBLIOGRAPHIQUES



Bibliographie-page 138

[1] L. Kaufman, M. Cohen, Prog. Met. Phys., 1958, v.7, p.165

[2] R.W.Cahn, Physical Mctallurgy, 1970, North Holland Publishig Company, p.471

[3] L.P. Kubin, "Les alliages 3 mémoire de forme”, Ecole d'hiver-Aussois, Les éditions de
physique, 1984, p.183

[4) A.B. Greninger, A.R. Triano, Trans. AIME, 1949, v.187, p. 590-598

{5] J.5. Bowles, J.K. Mackenzic, Acta Mcl., 1954, v.2, p.129-137

[6] M.S. Weschler, T.S. Liebermann, T A, Read, Trans. AIME, 1953, v.197, p.1503.
1515

[7] S.Kajiwara Trans. Jup. Inst. Met., 1976, v.17, p.435-456

{8] G.Airoldi, G. Riva, dans" The martensitic transformation in Science and Techology™,
E. Hombogen et N. Jost edileurs, Germany, p.305-312

[9] J. Ortin, A. Planes, Acta Mctall,, v. 36, [988, p. 1873-1889

[10].]. Perkins, G.R. Edwards, C.R. Suchs, J.M. Jobnson et R.R. Allen, Shapc
Memory Effects in Alloys, Plenum Press, 1975, p.273

[11].D.P. Donne et C.M, Wayman, Met. Trans., v.4, 1973, p.137-147

[12] Z. Nishiyama, "Martensitic Transformation”, Academic Press, New York, 1978

[13] H. Funakubo, "Shape memory Alloys™, Gordon and Breach Science Publishers, 1987,
p.14

[14] A. Planes, J.L.. Macqueron, J. Ortins, Philosophical Magazine Letters, 1988, v.57,
no 6, p.291-198 '

(15] H.C. Tong, C.M. Wayman, Scripta Meuall., v.8, 1974, p.93

[16] H.C. Tong, C.M. Wayman, Acta Metall,, 1974, v.22, p. 887-896

[17]) CM. Wayaman, H.C. Tong, Scripta Met., 1977, v.11, p.341-343

[18] R.J, Salzbrenner, M. Cohen, Acta Mewll., 1979, v.27, p.739-748

[19] G.B. Olson, M. Cohen, Scripta Met,, 1975, v.9, p.1247-1254

[20] G.B. Olson, M. Cohen, Scripta Met, 1977, v.11, p.345-347

[21] L. Delaey, T. Suznki, J. Van Humbeeck, Scripta Metall., 1984, v.18, p.899-903

[22] H. Funakubo, "Shapc memory Alloys", Gordon and Breach Science Publishers, 1987,
p.41-46

[23] K, Otsuka, C.M. Wayman, K. Nakai, H. Sakamoto, K. Shimizn, Acta Mcuall.,
v.24, 1976, p.207-226

(24] E. Patoor, A. Eberhardt, M. Berveiller, Acta Metall. v.35, 1987

[25] H. Pops, Metal. Trans., 1970, v.1, p.251

[26] L. Delsey, F.Van d¢ Voorde, R.V. Krisliman, Shape Memory Alloys, Plenum Press
1975, p.351-364

[27] R.]. Wasilewski, Mct. Trans, 64, 1975, p.1405

[28].T.A. Schrocder et C.M. Wayman, Acta met., v.27, 1979, p.405

{29] K. Otsvka, H. Sakamoio, et K. Shimiziu, Acta met., v.27, 1979, p.585



Bibliographic-page 139

[30} K. Otsuka, C. M. Wayman, K. Nakai, H. Sakamoto et K. Shimizn, Acta Met,,
v.24, 1976, p.207

[31] T.A. Schroeder et C. M, Wayman, Acta mct., v.26, 1978, p.1745

[32] T, Saburi et C.M. Waymnn, Acta mct,, v.28, 1980, 1

[33] A. Sato, K. Soma, E. Chishima et T. Mori, ICOMAT 79, Massachusetts, USA,
p.699.

(34} A. Bushell, J. Harrison, L, Hill, }COMAT 79, Massachusctts, USA, p.699.

[35} M. Ahlers, Scripta Met.,v.9, 1975, p.7?

[36] D.V. Wield, E. Gillam, Acta Metall,, v.25, 1977, p.725

[37] §. Miazaki, K. Shibata, H. Fujita, Acta Mctall,, v.27, 1978, p.885

[38] L.Contardo, G. Guenin, Acta Meiall,, v.38, 1990, p.1267-1272

[39] M. Cohen, Trans. AIME, 1958, p.171-183

{40] H. Knapp, U. Dehlinger, Acta Mcw, 1956, v.4, p.289

[41] G.B. Olson, M. Cohen, Metal. Trans., 1976, v.7A, p.1897

[42] K.E. Easterling, A.R. Thélen, Acta Met,, 1976, v.24, p.333-341

[43] G. Guenin, P.F, Gobin, Mctall. Transactions, 1982, v.13A, p.1127-1134

[44] T.A. Schroeder, C.M. Wayman, Acta Met,, 1979, v.27, p.405

[45] K. Otsuka, M.Sakamoto, K. Shimizu, Scripta Mct., 1977, v.11, p.41

[46] K. Otsuka, M.Takahashl, K. Shimizu, Mct. Trans., v.4, 1973, p.2003

{47] G. Guenin, D. Rios-Jara, Y. Murakami, L. Delaey, P.F.Gobin, Scripta Met.,
1979, v.13, p.289 .

[48} R. Rapacioli, h;l Ahlers, Scripta Mct.,, 1973, v.7, p.977

[49] M. Morin, Thése d¢ doctorat, 1985, Université Cloude-Bernard Lyan 1

[50] H.J. Neuhauser, W. Pilsch, Acta Met,, 1971, v.19, p.337

[51] Y.S Sun, G.W, Lorimer, N. Ridley, Metall. Transactions, v, 214, 1990, p.575

{52] J.L. Macgueron, M. Morin, G. Guenin, A. Planes, J. Elgucta, T. Castan,
Joumal dc Physique IV, v.1, 1991, p.C4-259

153) M.). Dugin, W.A, Rachinger, Acta Mell, v.12, 1964, p. (015

154] D.P. Dunne, N.F. Kennon, Mclals Forum, v.4, 1981, p.176

[55] P.R. Swann, H. Warlimont, Acta Met,, v,11, 1963, p.511

[56] M. Bouchard et G. Thomas, Acta Mct., v.23, 1975, p.1485

{571 E.P. Klier et §.M., Grymko, Mclals Trans.,185, 1949, p.611

158] J. JeMison et E.P. Klier, Trans. Mei. Soc. AIME, 233, 1965, p.1695

[59] P. Brezina, Int. mct. Rev. 27, 1982, p.77

[60] F. Nakamura, }. Kusui, Y. Ship‘lizu et J. Takamura, J. Jop Inst. Mct., 44, 1980,

p.1302
[61] H. Fukanube "Shapc Mcmory Alloys™,Gordon and Breach Science Puhlishers, 1991
[(62] J. Yan Humbeck, L. Delaey et D. Roeldorf, Proccedings of ICOMAT 1986, p.862



Bibliographic-page 140

(631 O. Adiguzel, L. Chandrasekaran, A.P. Miodownik, dans ™ The mariensitic
transformation in Science and Techology”, E. Hombogen ¢t N, Jost edileurs,
Allemagne, 1989, p.109-114

[64] D.W. Roh, ES. Lee, Y.G. Kim, Mctall. Transactions, v.23A, 1992, p.2753-2760

[65] Q. Xuvan, J. Bohong, T.Y. Hsu, Mat. sci. Eng., 1987, p.205-211

{66] H. Funakube, "Shape memory Alloys”, Gordon and Breach Scicnce Puhlishers, 1987,
p.123

[67] K. Otsuka, C.M. Wayman, D. Nakai, H. Sakamolo, K. Shimizu, Acla Met,
1976, v.24, p.207

[68] H. Fujita, 5. Miazaki, Acia Meuwall., v.27, 1979, p.855

[69] K. Otsuka, H. Sakamoto et K. Shimizu, Acta met., v,27, 1979, p.585

(70) S. Miazaki, K. Kawai, K. Otsuka, Scripta Met.. 1982, v.16, p.431

[71] S, Miazaki, K. Otsuka, Y. Suzuki, Scripta Met, 1981, v.15, p.287

[72] K.Oishi, L.C. Brown, Met. Trans., 1971, v.2, p.1971

{73] M. Suezawa, K. Sumino, Scripta Met., 1976, v.10, p.789

[74] K. Otsuka, K, Shimizu, Trans JIM, v.15, 1974, p.103

[75] T. Saburi, S. Nenno, Proc., International Conference on Salid-Solid Fhase

Transformations, Piutsburgh, 1981, p.1455

[76] H, Sakamoto, Y, Kijima, K. Shimizu, Trans, JIM., 1982, v.23, p.585

[77] K. Otsuka, K, Shimizu, Trans. JIM., 1974, v.15, p.103

[78] 8. Miazaki, K, Kawai, K. Otsuka, Proc., ICOMAT-82, Belgique, 1982, Scripta Met.,
1982, p.C4-813

{791 S. Husain et P. Clap, I. mat. sci., 22, 1987, p.2351

{80] §. Husain et P, Clap, I. mat. sci., 22, 1987, p.509-516

181] 1. van Humbeeck et L. Delay, * The martensitic transformation in Science and
Techology", E. Hombogen et N. Jost editeurs, Allemagne, 1989, p.15

{82] M.A. Morcis, Jounal dc Physique. 1991, C4,1, p.335

[83] G.N. Sure et L.C. Brown, Met. trans., 154, 1984, p.1613

[84] M.A. Morris, Scripta meL., 25, 1991, p.1409

[85} T.W. Duerig, J. Albrecht et G.H. Gessinger, J, met,, 1982, p.14

[86] M.A. Morris, Scripta mct., 25, 1991, p.2541

{87] M.A. Morris et 8. Giinter, Scripta met., 26, 1992, p.1663

{88] M.A. Morris et T. Lipe, int. Conf. Mart. Trans. ICOMAT 92, 1992

{89] J.Burke. La cinétique des changements de phase dans les métaux, Massan ct Cic, 1968,
p.52

[90] H.E.Kissinger. Anafatycal Chemistry 29, 11, 1957, p.1702

(91} D.W.Henderson. Joumal of non-crystalline solids 30, 1979, p.301-315



Bibliographic-page 141

[92] J.W.Christian. Decomposition of austenite by diffusional processes, V.F.Zackay and
H.Aaronson, Interscience, 1963, p.474
(93] J.W.Christan. The theory of transformation in metals and alloys, Pergamon Press, 1965,
p-489
[94} M.A. Morris, T. Lipe, Acta Melall., sous press, 1994
[95) M.J. Marcinkowski dans "Electron Microscopy and strength of crystals”, G. Thomas et
1. Washbum editeurs, Interscience, New York, 1263
[96] P. Rodriguez, G. Gnenin, dans “The martensitic transformation in Science and
Techology”, E. Hombogen, N, Jost editeurs, Allemagne, 1989, p.149
[97) M.A. Morris, Acta Met,, 40, 1991, p.1573,
[98] J. Ortin, A, Planes, dans " The martensitic transformation in Science and Techology”™,
E. Hombogen et N. Jost editeurs, Allemagne, 1989, p.75
[99] L.Kaufman, M.Cohen, Progress in metal physics 7, 1958, p.165
[100] A.L.Greer. Acta Metall. 30, 1982, p.171
[101] J.W.Christian. The theory of transformation in metals and alloys, Pergamon Press,
1965, 474
1102] Landoelt-Bérnstein, Diffusion in Solid Metzls and Altoys, Group II: Crystal and Solid
State Physics, Springer-Verlag Berlin, 1990, p.483
{103] H.Aaranson, T, Fornhara, J.M.Rigsbee, W.T. Reynclds, J.M. Howe ,
Metall. Trans. A, vol. 21A, 1990, p.2369
[104] M.H,Wu, J.Perkins, C.M.Wayman, Actz Metall. vol 37, 1989, p.1821
[105]} H.Aaronson, Mewil. Trans, A 24 A, 1993, p.241
[106]) J.W.Christian. The theory of transformation in metals and alloys, Pergamon Press,
1963, p.21
[107] G.R.Speich. Decomposition of austenite by diffusional processes, V.F.Zackay and
H.Aaronson, Interscience, 1963, p.366 - :
[108] F.J.Schoen, W.S.Owen, Metall. Trans. 2, 1971, p.2431
[109] M.W. Bukart, T.A. Read, Trans, AIME; v.197, 1953, p.1516
[110] M. Bouchard, G. ‘Thomas, Acta Mewall., v. 23, 1975, p.1485-1500



Le présent travail a ét6 réalisé A 'Tnstitut de Métallurgic Structurale de 1'Université de Neuchitel,
sous la direction de Madame le Professeur M.A. Morris. Je lui exprime ici tonte ma gratitude pour
I'intérét avec lequel elle a conduit cette éude, pour I'aide et les conseils tres précieux qu'elle m'a
apporiées.

Je voudrais anssi assurer de toute ma reconnaissance Monsieur e Professeur D.G. Morris,
Directeur de I'Institut, qui m'a accepté pour effectuer ce travail de recherche. Je suis heureux de le
remercier pour ses critiques sur le manuscrit qui ont éclairé bien des points de Vexplication duo
travail,

J'exprime toute ma pratitude au Professcur W. Form et au Professeur G. Guenin, d'avoir accepté
de faire partie de la commission de l'examen

Je remercie aussi Messieurs M, Dadras et C, Biselli pour les nombreuses discussions amicales que
nous avons eues et pour l'aide qu'ils m'ont apporté,

Je remercie également tous les membres de I'Institut pour leur assistance technique et leur
gentillesse,

Ce travail a regu le soutient matéricl de la société Swissmetal SA, dans le cadre de projet de
recherche CERS,



