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Introduction générale 
 

Depuis 30 ans, les alliages à mémoire de forme (AMF) suscitent un intérêt important 

dans de nombreux secteurs industriels. Depuis seulement quelques années, le domaine des 

microsystèmes s’intéresse à ces matériaux actifs pour des microdispositifs intégrant une 

électronique de commande et un micromécanisme capable d’actionner, capter et transmettre 

des informations.  

Les alliages à mémoire de forme (AMF) sont des alliages possédant plusieurs 

propriétés inédites parmi les matériaux métalliques : la capacité de « garder en mémoire » une 

forme initiale et d’y retourner même après une déformation, la possibilité d’alterner entre 

deux formes préalablement mémorisées lorsque la température varie autour d’une température 

critique, et un comportement superélastique permettant des allongements sans déformations 

permanentes supérieurs à ceux des autres métaux. Compte tenu de leurs propriétés 

particulières à l’état massif qui sont une déformation importante et réversible (de quelques %) 

sous contrainte (hyper-élasticité) sous l’effet d’une variation de température et/ou sous l’effet 

d’un champ magnétique, la mémoire de forme et l’amortissement des vibrations mécaniques, 

ils présentent un grand potentiel pour des applications microcapteurs, microactionneurs et 

microamortisseurs. Ces applications nécessitent en revanche que ces AMF soient disponibles 

sous la forme de films minces.  

 

Trois principales familles d’alliages à mémoire de forme sont utilisées à l’échelle 

industrielle : la famille des alliages à base de cuivre, à base de fer et à base de Ti-Ni. Dans le 

cadre de ce travail, nous nous sommes focalisés sur l’alliage Ti-Ni. Le choix de cet alliage est 

lié à la bonne combinaison de leurs excellentes propriétés thermomécaniques. Ses principaux 

atouts sont les suivants :   

 

- une bonne tenue mécanique  

- un bon comportement thermomécanique (jusqu’à 8% de déformation réversible) 

- une bonne résistance à l'oxydation jusqu'à 600°C et à la corrosion  

 

 Actuellement, les alliages à base de NiTi font l’objet de nombreux travaux et 

développements dans les domaines de l’aérospatiale, de la robotique et du biomédical.  
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Plusieurs techniques ont été utilisées pour produire l’intermétallique NiTi, telles que, 

la métallurgie des poudres, la combustion autoentretenue (SHS), la compression explosive par 

onde de choc et la mécanosynthèse (MA). 

  La mécanosynthèse est l’une des nombreuses méthodes d’élaboration des 

nanomatériaux. C’est l’une des multiples techniques permettant d’obtenir des matériaux sous 

forme de poudres de taille nanométrique sous l’effet d’une succession de chocs mécaniques 

sur les particules à l’intérieur d’un conteneur. 

 

Notre travail de thèse porte sur l’élaboration d’alliages à mémoire de forme (AMF)  

NiTi sous forme de couches minces nanostructurées. L’objectif  est d’améliorer les  propriétés 

AMF de leurs homologues de structure microcristalline, appelés conventionnels.  

 

Ce manuscrit est organisé de la manière suivante : 

 

Le chapitre 1 : présente une étude bibliographique composée de deux parties. La 

première partie de ce chapitre est consacrée à un rappel des notions de base sur les 

transformations allotropiques des éléments purs nickel et titane, du diagramme d’équilibre du 

système Ni-Ti, des alliages à mémoire de forme ainsi qu’à leurs propriétés 

thermomécaniques, à leur élaboration et à leurs applications. 

 La seconde partie présente une synthèse bibliographique des travaux réalisés 

concernant l’intermétallique Ni-Ti obtenu par différentes techniques d’élaboration. 
 

Le chapitre 2 : dans ce chapitre, nous décrivons les conditions d’élaboration de nos 

échantillons ainsi que le principe des diverses techniques de caractérisation utilisées pour 

l’étude des propriétés morphologiques, structurales et microstructurales. 

 

Le chapitre 3 : ce chapitre présente les résultats expérimentaux obtenus par 

mécanosynthèse du mélange NiTi. Pour suivre l’évolution morphologique et la distribution en 

taille des particules des poudres obtenues, nous avons utilisé, respectivement, la microscopie 

électronique à balayage (MEB) et le granulomètre laser. Afin d’étudier l’évolution structurale 

et microstructurale, le phénomène d’interdiffusion entre les différents éléments ainsi que la 

formation de l’alliage au cours du broyage, nous avons utilisé la diffraction des rayons X 

(DRX) et la microscopie électronique en transmission (MET). Nous avons suivi aussi 

l’évolution de la dureté du mélange en fonction du temps de broyage.  
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                 Le chapitre 4 : on présente dans un premier temps, les résultats expérimentaux 

obtenus par projection à froid (cold spray) de l’intermétallique NiTi et en  particulier les 

paramètres microstructuraux. Cette technique permet de conserver la structure de la poudre 

broyée après projection. Dans un second temps, nous nous sommes intéressés à l’étude 

structurale du film mince obtenu par pulvérisation cathodique à magnétron (PVD).  

La caractérisation structurale de ce film mince obtenu à partir d’une cible B2-NiTi 

nanostructurée a été effectuée par diffraction des rayons X et par spectroscopie des 

photoélectrons X (XPS). 

Enfin, des conclusions synthétisent les résultats obtenus et donnent un aperçu des perspectives 

qui peuvent être développées dans la continuité de ce travail. 

 

 

 

 

 

 



 
 
 
 
 
 

 
Chapitre 1 

 
 
 

Généralités sur les alliages à mémoire 
de forme 
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La première partie de ce chapitre est consacrée à un rappel des notions de base sur les 

transformations allotropiques des éléments purs nickel et titane, du diagramme d’équilibre du 

système Ni-Ti, des alliages à mémoire de forme ainsi qu’à leurs propriétés 

thermomécaniques, à leur élaboration et à leurs applications. 

 La seconde partie présente une synthèse bibliographique des travaux réalisés 

concernant l’intermétallique Ni-Ti obtenu par différentes techniques d’élaboration. 

 

1.1 Transformations allotropiques des éléments purs  

1.1.1 Nickel 

Le nickel est un métal de transition. Il cristallise sous deux structures 

cristallographiques : 

- une structure cubique à faces centrées stable jusqu’à la température de fusion  

TF =1450°C. Cette phase, de paramètre de maille aNi = 0.352 nm et de groupe d’espace  

Fm-3m, est ferromagnétique à température ambiante et devient paramagnétique au-dessus de 

la température de Curie Tc = 368 °C. 

- une phase de structure hexagonale compacte (hcp) de groupe d’espace P63/mmc. 

Cette phase qui n’existe pas dans la nature apparaît à une température qui varie entre 220 et 

440°C selon la vitesse de chauffage. Les paramètres de maille de cette phase sont :  

a = 0.2622 nm et  c = 0.4321 nm. Le rapport c/a du Ni hcp est égal à 1.729. Il est 6 % plus 

élevé que la valeur idéale de 1.633 d’une structure hexagonale compacte. 

 

1.1.2 Titane 

Le titane est un métal de transition. Il possède deux variétés allotropiques : 

- une structure hexagonale compacte (hcp) ou Tiα de groupe d’espace P63/mmc. Cette 

phase est stable à température ambiante et possède des paramètres de maille égaux à  

a = 0.290 nm, c = 0.466 nm.  

- une structure cubique centrée (cc) ou Tiβ de paramètre de maille a = 0.331 nm et de 

groupe d’espace Im-3m. Cette phase est stable à haute température. La transition structurale 

hcp         cc se fait à la température Thcp-cc = 882°C. 
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1.2 Diagramme d’équilibre du système Ni-Ti 

Le diagramme d’équilibre du système Ti-Ni proposé par Bellen et al. [1] est montré 

sur la figure 1.1.  

 

 

Figure 1.1 : Diagramme de phases du système Ti-Ni [1]. 

 

 

Ce digramme possède trois solutions solides dans les régions extrêmes du diagramme  

qui sont les phases Tiα, Tiβ et Niγ. Dans le domaine de concentration intermédiaire, trois 

différents intermétalliques peuvent être formés : le TiNi3 de structure hexagonale compacte et 

le Ti2Ni de structure cubique à faces centrées et de groupe d’espace Fd-3m [2, 3]. Le 

troisième intermétallique TiNi possède deux phases de structures cristallines différentes : une 

phase austénitique et une phase martensitique. La phase austénite, qui est stable à haute 

température, possède une structure ordonnée B2 de type CsCl de paramètre de maille  

a = 0.301 nm et de groupe d’espace Pm-3m (Fig. 1.2.a). Cette phase n’est stable que pour une 

gamme de compositions très proches de la composition équiatomique. Cependant, la 

martensite, de structure monoclinique de type β′19, de groupe d’espace P21/m [4] et de 
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paramètres de maille a = 0.2889 nm, b = 0.412 nm, c = 0.4622 nm est stable à basse 

température (Fig. 1.2.b). 

 

 

Figure 1.2 : Structure cristalline de l’alliage NiTi (a) à l’état austénitique (b) à l’état martensitique. 
 

 

A haute température, l’écart à la stœchiométrie de la phase NiTi du côté riche en titane 

est très faible (≤ 0.5 % atomique à 985 °C). Du côté riche en nickel, le domaine d’existence 

s’élargit de 7 % atomique à 1120°C. Cet écart diminue rapidement avec la température. Le 

composé NiTi riche en Ti (Ti > 50% atomique) passe directement de la phase mère austénite à 

la phase martensite lors du refroidissement. En revanche, dans les composés 

surstoechiométriques en Ni, la transformation martensitique est précédée d’une 

transformation intermédiaire appelée phase R. Cette phase métastable de structure 

rhomboédrique et de paramètre de maille a = 0.602 nm résulte d’une déformation du réseau 

cubique de la phase austénitique (Fig. 1.3) [5]. D’autres facteurs favorisent l’apparition de 

cette phase [6], parmi ces facteurs on cite entre autres :  

- addition d’un troisième élément tel que le Fe, Al ou le Co. 

- introduction de dislocations créées lors d’un écrouissage suivi d’une restauration à 

une température inférieure à la température de recristallisation (400-500°C). 

          - formation de précipités par des traitements de vieillissement à des températures 

comprises entre 400-500°C dans le cas des alliages dont la teneur en Ni est supérieure à 

50.5% at. 
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Figure 1.3 : Changement de structure associé à la transition de la phase R (a) austénite (b) phase  
R [7]. 

 
 

1.3 Présentation des alliages à mémoire de forme  

En général trois mécanismes de déformations peuvent être distingués dans les 

matériaux métalliques : (i) la dilatation thermique qui correspond à une augmentation des 

dimensions du matériau quand la température augmente, (ii) l’élasticité qui correspond à une 

déformation faible et réversible, elle est fonction de la charge appliquée et (iii) la plasticité qui 

correspond à une déformation importante et irréversible. Quand un matériau est soumis à une 

sollicitation mécanique supérieure à sa limite d’élasticité, il se déforme. Cette déformation 

persiste même après l’arrêt de la contrainte. Quelques matériaux ne suivent pas ce même 

comportement. Ils peuvent, après avoir subi une déformation plastique à basse température, 

récupérer totalement leur forme initiale par un simple chauffage. Ce comportement est appelé 

effet mémoire de forme (Figs. 1.4, 1.5). Les alliages qui ont une telle transformation dite 

« transformation martensitique » sont appelés alliages à mémoire de forme. Cette propriété 

effet mémoire de forme a été découverte en 1932  par Chang et Read  sur l’alliage Au-Cd [8]. 

Cet effet fut ensuite observé en 1938 sur un alliage de cuivre-zinc. Mais les premières études 

de l’effet de mémoire de forme de l’alliage NiTi ont été réalisées en 1962 puis en 1963.  
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Figure 1.4: Schéma représentatif de l’effet mémoire de forme dans le cas d’application d’une 
contrainte σ [9]. 

 

 

 

Figure 1.5 : Mécanisme de déformation du réseau cristallin dans l’effet mémoire de forme [10]. 
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Bien que d’autres familles d’alliages à mémoire de forme aient été mises en évidence 

par la suite comme Cu-Zn, Cu-Sn, Cu-Zn-Al, Cu-Al-Ni… Cependant, seuls les alliages à base 

de cuivre et les alliages NiTi ont fait l’objet d’attentions particulières. Du coté industriel, les 

alliages NiTi sont les plus utilisés à cause de leurs propriétés remarquables. Une comparaison 

entre les caractéristiques des alliages à mémoire de forme (à base de cuivre et à base de Ti-Ni) 

est présentée dans le tableau 1.1 :  

Propriétés Ti-Ni Cu-Zn-Al Cu-Al-Ni Cu-Al-Be 

Masse volumique  (103 kg/m3) 6,5 7,5 7,5 7,5 

Résistivité électrique  (10-8Ω.m) 60 8 12 12 

Module d'élasticité en traction de 

l'austénite  (104 MPa) 

9 7 7 7 

Module d'élasticité en cisaillement 

de l'austénite (104 MPa) 

3,5 2,5 2,5 2,5 

Limite de rupture  (MPa) 800 à 

1000 

300 à 600 400 à 700 400 à 700 

Température maximale d'utilisation 

(°C) 

300 130 250 250 

Température de transformation Ms  

(°C) 

-200 à 100 -200 à 80 60 à 200 -200 à 100 

Déformation maximale en traction  

(%) 

8 4 à 6 4 à 6 4 à 6 

Conductivité thermique  (J/K.m.s) 10 120 75 75 

Tableau 1.1 : Comparaison des différentes propriétés des alliages à mémoire de forme [11]. 

 

Le tableau 1.2 rassemble les différentes caractéristiques physico-chimiques et 

thermomécaniques  de l’alliage NiTi. 
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Propriétés Austénite Martensite 

Température de fusion  (°C) 1310 - 

Densité à 20°C  (g/cm3) 6,55 6,47 

Enthalpie de transformation  (J/g) ∼ 28 ∼ 28 

Conductibilité thermique  (W/m°C) 18 8,6 

Coefficient de dilatation thermique  (10-6/°C) 11 6,6 

Résistivité électrique à 20°C  (10-6 Ωm) 1,0 0,8 

Limite élastique  (MPa) 20 - 800 150 - 300 

Allongement à rupture  (%) - 15-40 

Dureté  (Hv) ∼ 300 ∼ 200 

Tableau 1.2 : Propriétés physico-chimiques et thermomécaniques de l'alliage Ti Ni [12]. 

 

1.3.1 Transformation martensitique 

Le terme de transformation martensitique décrit la transformation de l’austénite des 

aciers (alliage fer-carbone) en martensite lors d’une trempe. Par extension, ce terme a été 

généralisé pour un grand nombre d’alliages dont les transformations de phase possèdent 

certaines caractéristiques typiques de la transformation des aciers. La transformation 

martensitique est une transformation displacive du premier ordre entraînant une déformation 

homogène du réseau par effet de cisaillement [13, 14]. Cette transformation est : 

 - du premier ordre car il existe une interface qui sépare les deux phases austénite et 

martensite. Cette interface est appelée plan d’habitat ou plan d’accolement (Fig. 1.6). On note 

que la martensite apparait le plus souvent sous forme de plaquettes avec différentes 

orientations appelées variantes. Chaque variante est composée  d’un ensemble de plaquettes 

ayant le même plan d’habitat et la même direction de cisaillement.  
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Figure 1.6 : Schéma de changement de forme pendant la transformation martensitique. 

 

- displacive, c’est-à-dire qu’elle se produit sans diffusion atomique. Elle implique une 

déformation du réseau cristallin provoquée par un déplacement coopératif des atomes 

sur des distances relativement faibles par rapport aux paramètres de maille du réseau 

cristallin. De ce fait, il n’y a pas de changement dans la composition chimique du 

matériau. Le changement de structure cristalline entre la phase mère et la phase 

produite engendre une déformation homogène de la maille cristalline qui peut être 

effectuée par distorsion du réseau ou par shuffle (déplacement d’atomes à l’intérieur 

de la maille) (Fig. 1.7). Ces deux types de déplacements atomiques peuvent avoir lieu 

simultanément comme le montre la figure 1.7 (c). 

-  

 

Figure 1.7 : Schéma bidimensionnel des transformations de phases displacives.  
(a) déformation  homogène du réseau (b) shuffle (c) déformation du réseau + shuffle. 
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Cette définition a été révisée et légèrement modifiée par Christian et al. [15] pour 

donner : « la transformation martensitique est une phase sans diffusion atomique. Elle est 

engendrée par nucléation et croissance et est caractérisée par une déformation homogène du 

réseau ». Ainsi ces auteurs suggèrent que la nucléation est un phénomène essentiel à ce genre 

de transformation. 

 Dans un monocristal d’austénite, la symétrie de la maille mène à la formation de 

plusieurs orientations de la martensite. Dans le cas de l’alliage NiTi, la phase mère (austénite) 

est de structure cubique centrée. Il existe, donc, six plans d’habitats. Chacun est associé à 

quatre orientations de cisaillements différentes, qui donnent en total 24 variantes possibles de 

la martensite. Pendant la transformation, ces variantes (V1, V2, V3, V4,…) sont 

équiprobables et leurs déformations se compensent de telle sorte que le changement de forme 

est nul. Cela est appelé phénomène d’auto-accommodation (Fig. 1.8). 
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Figure 1.8 : Représentation des variantes auto-accommodantes de la martensite. 

 

1.3.2 Thermodynamique de la transformation martensi tique 

L’apparition spontanée d’une nouvelle phase à une température Ms doit être 

accompagnée d’une diminution de l’énergie libre Gibbs (G) du système. En effet, l’austénite 

phase stable à haute température ne se transformera que si le système minimise son énergie en 

changeant de phase. La différence entre les énergies libres de Gibbs des phases martensitiques 
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(GM) et austénitique (GA) est la force motrice qui est à la base de la théorie des 

transformations de phase du premier ordre. Elle s’écrit : ∆GA
�

M = GM - GA 

 

 

Figure 1.9 : Evolution de la fraction volumique transformée en fonction de la température. 

 

Dans le cas de la transformation martensitique, la transformation de phase ne démarre 

pas à la température T0 pour laquelle les énergies libres des deux phases sont égales (Fig. 1.9). 

Elle se déclenche à une température Ms (martensite start) inférieure à T0 par un processus de 

germination et de croissance de la martensite dans la phase mère (austénite). Cette diminution 

de la température permet la propagation des interfaces des phases austénite/martensite et 

favorise la progression de la transformation. Cette dernière se termine à une température Mf 

(martensite finish) plus basse que Ms. Inversement, lors du réchauffement, le même processus 

se produit. La transformation débute à une température As (austénite start) différente de la 

température T0 et se termine à Af (austénite finish). Les différences de température (Ms−M f) 

ou (As−Af) qui caractérisent les intervalles de transformation sont dues à l’existence d’une 

énergie élastique stockée au cours de la transformation, laquelle sera restituée au cours du 

chauffage. Les différences de température de début et de fin de transformation au cours du 

refroidissement et du chauffage (As−M f  et Af −Ms) sont dues à l’existence d’une certaine 

énergie dissipée, qui est à l’origine de l’hystérésis de transformation. Pour l’intermétallique 

NiTi, l’hystérésis est faible (de l’ordre de ~ 30K), comparée à d’autres familles d’alliages à 

mémoire de forme à base de fer, par exemple, où l’hystérésis de transformation est supérieur à 

100 K. 
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1.3.3 Effet de la composition sur la température de  transformation 

martensitique  

Des faibles variations de la concentration, autour de la composition équiatomique, 

influent sur les températures de la transformation martensitique. La figure 1.10 présente la 

dépendance de la température de la transformation martensitique avec la stœchiométrie autour 

du composé équiatomique NiTi. 
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Figure 1.10 : Variation de Ms en fonction du pourcentage atomique de Nickel [16]. 
 

 

Pour la composition équiatomique, la température de transformation martensitique Ms 

est de 50 ± 20°C. Pour les composés riches en Ti, la température de transformation Ms est 

pratiquement constante (Fig. 1.10). Cette absence d’évolution de Ms peut être expliquée par la 

faible solubilité du Ti dans l’intermétallique NiTi qui se traduit par la précipitation de la phase 

secondaire Ti2Ni (Fig. 1.1). En revanche, pour des composés surstoechiométriques en Ni, la 

température Ms  évolue vers les basses températures par comparaison avec celles riches en Ti. 

En effet, en passant d’une teneur en Ni de 50 à 51 at.%, la température Ms diminue d’environ 

100°C. A haute température, les composés NiTi riches en Ni sont monophasés (Fig. 1.1) et 

selon la composition, ils se transforment en martensite à diverses températures. 
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1.4 Propriétés thermomécaniques des alliages à mémo ire de forme  
 

La transformation austénite-martensite dépend à la fois de la contrainte et de la 

température. Cette transformation induit quatre types de comportement différents : 

superélasticité, effet mémoire de forme simple et double sens et l’effet amortissant. 

 

1.4.1 Effets mémoire de forme simple et double sens  

Afin de mettre en évidence l’effet de mémoire de forme, il est nécessaire de refroidir 

l’échantillon à l’état austénitique à une température inférieure à Mf. Ce dernier se transforme 

complètement en martensite. Il n’y pas alors de déformation du matériau, les variantes de la 

martensite sont auto-accommodes, c'est-à-dire, qu’elles se configurent de manière à préserver 

la forme originale du matériau (Fig. 1.11.a). L’application d’une contrainte va orienter les 

variantes de martensite et donc entrainer une déformation (Fig. 1.11.b). Cette déformation 

persiste même après la suppression de la contrainte. Toutefois, lorsque la température est 

élevée à partir de cet état déformé, il se produit la transformation inverse de la martensite vers 

le cristal initial de la phase mère (Fig. 1.11.c). Ainsi, on retrouve la forme initiale par le 

phénomène effet mémoire simple sens. On note que des déformations récupérables pouvant 

atteindre 10 % sont possibles pour le NiTi. 

 

 
Figure 1.11 : Représentation de l’effet mémoire simple sens. 
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En revanche, si le matériau se déforme spontanément lors du refroidissement pour 

retrouver la forme qu’il avait après déformation initiale, on parle d’effet mémoire double sens. 

Cet effet est illustré sur la figure 1.12. L’apparition d’un effet mémoire double sens n’a lieu 

que lorsque l’échantillon a été préalablement éduqué et requière donc une procédure 

d’entrainement. Ceci peut se faire de plusieurs façons soit en cyclant thermiquement 

l’échantillon en lui imposant à chaque passage à basse température de prendre la forme 

désirée, soit d’effectuer des cycles de transformation sous contrainte. Dans les deux cas, la 

procédure a pour but d’introduire des défauts propres aux variantes apparaissant lors de la 

mise en forme à basse température. Ces défauts sont le plus souvent des réseaux de 

dislocations qui ne sont pas énergétiquement favorables pour toutes les variantes et 

provoquent l’apparition des mêmes variantes que celles obtenues lors de l’éducation du 

matériau. De ce fait, il apparaît une déformation macroscopique lors de la transformation 

martensitique sans l’aide d’une contrainte extérieure. 

 

 
 

Figure 1.12 : Représentation de l’effet mémoire double sens. 
 
 

1.4.2 Effets pseudoélastique et caoutchoutique  

Le comportement d’alliages à mémoire de forme au cours d’un essai de traction 

dépend de la température à laquelle a lieu l’essai. Si la température d’essai est supérieure à la 
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température Af, on assiste à la déformation élastique de l'austénite jusqu'à une valeur critique 

de la contrainte σc, (contrainte pour laquelle la transformation de phase commence). Lorsque 

la transformation est achevée, la déformation élastique de la martensite peut commencer. Si la 

contrainte est relâchée avant que la martensite ne se déforme plastiquement, la déformation 

disparaît. Ceci est dû à la « retransformation » de la martensite en austénite. Cet effet est 

appelé effet pseudoélastique. Quand on mesure le cycle contrainte-déformation, on observe 

une faible pente de transformation (plateau horizontal) dans le cas d’un monocristal, tandis 

que la pente est nettement plus élevée dans le cas d’un polycristal en raison de la 

compatibilité aux joints de grains (Fig. 1.13). 

 

 

 

Figure 1.13 : Effet superélastique [17]. 

 

 

Par contre quand l’échantillon se trouve en phase martensitique, l’application d’une 

contrainte conduit à un déplacement des interfaces entre les variantes et l’échantillon 

subissant une déformation ε. Lors du retrait de la contrainte cette déformation se scinde en 

deux parties : une partie réversible et une partie résiduelle (Fig. 1.14). Ce phénomène est 

appelé effet caoutchoutique. 
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              Figure 1.14 : Effet caoutchoutique. 

 

1.4.3 Effet d’amortissement 

Le mouvement des interfaces entraine des énergies de frottement élevées car ces 

interfaces rencontrent des obstacles de type défauts ou variantes de martensite. C’est durant la 

transformation de phase que le frottement interne est le plus important car il est associé au 

mouvement des interfaces entre austénite et martensite. Dans l’état martensitique, la boucle 

d’hystérésis constatée lors des cycles successifs en contraintes correspond à un domaine dans 

lequel le matériau présente également un frottement interne élevé. 

 

1.5 Elaboration des alliages à mémoire de forme 

Les modes d’élaboration et de mise en forme des alliages à mémoire de forme à base  

 de Ti-Ni sont assez similaires à ceux utilisés pour le titane et ses alliages. Plusieurs procédés 

par fusion sont disponibles. D’autre voies originales telles que : la métallurgie des poudres 

[18,19], la mécanosynthèse [20], les techniques de solidification rapide [21] et la déposition 

magnétique de films minces [22] sont également employées à l’heure actuelle. Cependant, il 

est très important de remarquer que les propriétés générales de tous les alliages à mémoire de 

forme dépendent fortement de leurs histoires thermomécaniques. Après l’élaboration par 
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fusion, par exemple, les procédés de mise en forme (travail à chaud ou à froid) affectent 

fortement les propriétés thermomécaniques y compris les températures de transformation [23]. 

 

1.6 Applications des alliages à mémoire de forme 

Les alliages à mémoire de forme sont utilisés dans divers domaines grâce à leurs 

propriétés remarquables. En effet, dans le domaine mécanique, les alliages à mémoire de 

forme ont permis de contourner les problèmes de raccordement de façon simple et efficace. 

Ainsi, la propriété effet mémoire simple sens a fait l’objet de la réalisation des manchons 

d’accouplement en évitant le problème de soudabilité posé. Pour d’autres applications, le 

besoin d’obtenir une pièce réagissant de façon réversible à une température donnée, l’effet 

mémoire simple n’est pas alors la solution adaptée, on peut alors envisager d’utiliser l’effet 

mémoire double. 

En raison de la capacité de produire un travail contre une force résistive extérieure, les 

alliages à mémoire de forme débouchent dans les applications énergétiques tels que, par 

exemple, les activateurs thermiques et électriques. Les propriétés multifonctionnelles de ces 

alliages leurs confèrent la possibilité de s’imposer également dans le domaine biomédical. Les 

propriétés superélastiques sont tout à fait adaptées dans les domaines très différents comme 

pour les fils utilisés pour le redressement des dents ou pour les montures de lunettes.  

En ce qui concerne les propriétés amortissantes, des recherches actuelles incorporent 

ces matériaux dans des dispositifs d’amortisseurs. Ces derniers peuvent être installés dans des 

bâtiments pour modifier le comportement structural qui est du aux chargements latéraux 

élevés. 

Dans le domaine de la microtechnique, les alliages à mémoire de forme présentent de 

gros avantages. Comme le montre le tableau 1.3, ils ont un rapport puissance /poids important 

mais ils présentent des temps de réponse encore plus longs. Ils nécessitent de faibles tensions 

de commande et développent de grandes déformations récupérables. Dans le domaine des 

microtechniques, le rapport surface/volume diminue considérablement. Les temps de réponse 

de micro-dispositifs contenant des AMF sous forme de films minces sont plus courts que de 

tels systèmes fabriqués à l’aide de matériaux massifs. Comme le ratio rapport surface/volume 

diminue, l’évacuation de la chaleur se fait plus régulièrement. [24-26].  

Dans la réalisation de micro-dispositifs en AMF, ces matériaux peuvent être utilisés 

sous forme de fils [27-29] ou de films minces. 
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Actionneur Travail 

(J/cm3) 

Commande 

Biocompatibilité 

Aptitude à la 

miniaturisation 

Rapport 

puissance/poids 

Moteur 

magnétique DC 

0.9 B=1.5 T 

oui 

mauvaise faible 

Micro-

électrostatique 

0.4 E=300 V/m6 

non 

Bonne élevé 

Piézo-électricité 4.8 10-4 E=300 V/m6 

non 

Bonne élevé 

Alliage à mémoire 

de forme 

10.4 P= 1.4 Wmm3 

oui 

Bonne élevé 

Tableau 1.3 : Comparaison de divers types d’actionneurs [30]. 

 

1.7 Revue bibliographique sur l’élaboration des all iages Ni-Ti :   

1.7.1 Synthèse d’alliages amorphes 

La synthèse d’alliages amorphes était confinée à la trempe rapide à partir de phases 

liquides ou gazeuses. A partir de 1980, le broyage à haute énergie montre une grande 

potentialité dans le domaine d’amorphisation à l’état solide [31-32]. L’alliage NiTi fait partie 

des systèmes qui ont été amorphisés par broyage mécanique. 

Lors de l’étude des composés Ti1-xNix (0.3 <x<0.7) par mécanosynthèse, Schwarz et al 

[33] ont montré que la déformation plastique et l’interdiffusion des éléments conduisent à la 

formation d'une phase amorphe. Le mélange des éléments est accéléré d’une part, par la 

diffusion du Ti le long des dislocations et aux joints de grains de la solution solide α-Ni et 

d’autre part, par la migration des fautes d’empilement générées par la déformation plastique. 

La formation d’un domaine biphasé (solution riche en Ni + amorphe) a été signalée par les 

mêmes chercheurs dans le cas de l’alliage 80Ni-20Ti. Pour la même composition, Eckert et al. 

[34] ont mis en évidence la formation d’une phase unique (solution solide riche en nickel) de 

paramètre de maille a = 0.3594 nm plus, valeur plus élevée que celle du nickel pur. Cette 

différence est probablement liée aux conditions de broyage.  
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a) Influence de la température de broyage 

Yamada et al. [35] ont réalisé l’amorphisation de l’intermétallique NiTi dans un Spex 

à trois températures de broyage : -190°C, 600°C et 220°C. Dans les trois cas, l’amorphisation 

ne commence qu’à partir d’un certain temps ta. Ce temps varie linéairement avec la 

température de broyage (Fig.1.15). Le temps d’amorphisation est d’autant plus grand que la 

température est élevée; ce qui démontre l’influence de la température sur la cinétique 

d’amorphisation. 

 

 

Figure 1. 15 : Evolution du temps d’amorphisation de l’intermétallique NiTi en fonction de la 
température de broyage [35]. 

 

 

 

Un résultat similaire a été trouvé par Chen et al. [36] lors de l’amorphisation de 

Ni10Zr7. Ces auteurs ont conclu que la cinétique d’amorphisation est ralentie par 

l’augmentation de la température. De plus, ils ont montré que le pourcentage de la phase 

amorphe formée diminue quand la température augmente. Ceci montre que cette dernière 

influence aussi l’état stationnaire atteint. 

 



                                                                               Chapitre 1 : Généralités sur les alliages à mémoire de forme 

 23 

b) Influence de l’atmosphère de broyage 

L’influence de l’atmosphère de broyage sur les transitions de phase a été établie lors 

de l’étude de l’amorphisation de l’alliage 60Ni-40Ti. Wang et al. [37] ont élaboré l’alliage 

60Ni-40Ti dans un broyeur planétaire sous trois atmosphères : Argon (Ar), Azote (N2) et 

Oxygène (O2). Ces auteurs ont remarqué que l’effet de l’argon et de l’azote sur le processus 

de broyage est similaire. L’argon est un gaz inerte, il est donc raisonnable qu’il n’y ait aucun 

effet sur la réaction d’amorphisation. Il semble aussi que cette réaction n’ait pas été affectée 

par les atomes d’azote. Dans les deux cas, l’amorphe est obtenu après 20 h de broyage et 

aucun intermétallique n’a été observé. Cependant, l’oxygène réagit avec le titane et l’empêche 

de diffuser dans le réseau du nickel. Ceci conduit à la formation d’un composé intermétallique 

riche en Ni (Ni3Ti) en présence d’oxydes. Cet intermétallique se transforme en phase amorphe 

après un broyage prolongé sous atmosphère d’argon.  

 

1.7.2 Synthèse de l’intermétallique NiTi 

 1.7.2.1 Mécanosynthèse 

Takasaki [38] a élaboré trois composés : Ti45Ni55, Ti50Ni50 et Ti55Ni45 à partir des 

poudres pures de Ni et de Ti dans un broyeur planétaire de type Fritsch Pulvérisette P7. La 

diffraction des rayons X a confirmé la formation d’une phase amorphe dans le cas des poudres 

Ti55Ni45 et Ti45Ni55 après 10 h de broyage. Après un chauffage à 1273K, la phase amorphe se 

transforme en Ti2Ni et TiNi de structure monoclinique pour la poudre Ti55Ni45 et en Ti2Ni, 

B2-TiNi et Ni3Ti pour la poudre Ti45Ni55. En ce qui concerne la poudre Ti50Ni50, une phase 

désordonnée TiNi de structure cc et de paramètre de maille similaire à la phase B2-TiNi est 

formée, après 10 h broyage. Cette phase se transforme en phase ordonnée B2-TiNi avec une 

faible quantité de la phase Ti2Ni, ceci après un chauffage à 1273K. Ces deux mêmes phases 

ont été obtenues par Gu et al. après un chauffage à 1373K mais à partir d’une structure 

biphasée : une phase cristalline et une phase amorphe obtenues après 120 h de broyage [39]. 

Cependant, le traitement thermique à la même température (1373K) de l’alliage 50Ni-50Ti 

totalement amorphe obtenu après 16 h de broyage a conduit à la formation de trois composés : 

NiTi, Ni 2Ti, Ni3Ti et de l’oxyde Ni2Ti4O [40].  

 

Mousavi et al. ont mis en évidence la formation, à partir des poudres élémentaires de 

Ni et Ti, l’intermétallique NiTi désordonné et nanocristallin après 60 h de broyage [41]. Ce 

temps est six fois plus élevé que celui trouvé par Takasaki [38]. Cette différence peut être 
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attribuée aux différentes conditions de broyage mais aussi à la granulométrie des poudres de 

départ. En effet, la taille des poudres initiales utilisées par Mousavi est de 80 µm pour le Ni et 

de 200 µm pour le Ti, alors que celles utilisées par Takasaki sont respectivement égales à  

40 µm et 90 µm pour le Ti et le Ni. Afin d’obtenir l’intermétallique B2-NiTi de structure 

ordonnée, les auteurs ont procédé à un recuit à 1173 K de la poudre NiTi broyée pendant 60 h. 

Ils ont observé que le degré d’ordre à grande distance augmente avec l’augmentation du 

temps de maintien. La mise en ordre est accompagnée par un accroissement de la taille des 

grains et à une diminution des microdéformations et de la microdureté (tableau 1.4). 

 

Différents 
traitements 

Taille de grain 
(nm) 

Distorsion de 
réseau 

Ordre à grande 
distance (OGD) 

Dureté 
(Hv) 

60h de broyage  25 1.2 - 922 

60h de broyage 
+30mn de recuit 

62 0.14 0.63 760 

60h de broyage 
+60mn de recuit 

95 0.09 0.94 624 

Tableau 1. 4 : Paramètres de la phase NiTi après différents traitements [41]. 

 

1.7.2.2 Atomisation et hydruration-désydruration 

Afin d’envisager le renfort des joints de brasure par un alliage à mémoire de forme, 

Fouassier [42] a préparé des poudres NiTi par deux méthodes : atomisation et hydruration-

désydruration. Les poudres NiTi obtenues par atomisation à partir d’un barreau NiTi ont une 

forme sphérique et présentent une distribution des particules non uniforme (de grosses 

particules de taille > 20 µm et de petites particules de taille < 1 µm). L’analyse par diffraction 

des rayons X a mis en évidence l’état austénitique (B2-NiTi) à température ambiante et aucun 

pic correspondant à la phase martensitique n’a été détecté. En revanche, celles obtenues par 

hydruration- désydruration à partir de fils NiTi ont une forme angulaire et la distribution de la 

taille des particules est large. Après l’étape d’hydruration, les poudres ont été broyées afin de 

diminuer leurs tailles puis ont subi un traitement thermique à différentes températures dans le 

but de transformer l’hydrure NiTi en intermétallique NiTi. La diffraction des rayons X a 

montré, en plus de la phase austénite (B2-NiTi), la présence de pics de diffraction de faible 
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intensité correspondant à la phase R et à la phase β19’ (martensite). La formation de la 

martensite a été attribuée aux chocs billes-poudre-parois de la jarre lors du broyage. La 

différence majeure entre ces deux méthodes est que dans le cas de l’atomisation, l’alliage 

passe par l’état liquide alors que dans celui du procédé hydruration-désydruration, l’alliage 

reste en permanence à l’état solide. 

 

1.7.2.3 Frittage 

Plusieurs méthodes de consolidation ont été utilisées pour produire l’intermétallique 

NiTi. Le recours à ces techniques impliquant une étape de broyage constitue une solution 

prometteuse pour améliorer la réaction entre les éléments de poudres. L’utilisation de poudres  

nanostructurées caractérisée par une énergie mécanique stockée élevée facilite la réaction 

entre les éléments de poudres lors de la consolidation. Le frittage compte parmi ces méthodes 

de consolidation utilisées pour produire l’intermétallique NiTi. 

Maziarz et al. [43] ont étudié la possibilité de synthétiser l’alliage NiTi par 

mécanosynthèse et par frittage à l’aide d’une presse à chaud. L’alliage Ni-49.7Ti a été préparé 

par broyage mécanique et différentes étapes de broyage ont été étudiées. Un alliage presque 

entièrement amorphe a été obtenu après 32 h de broyage. Après compaction à 1000°C sous 

une pression de 35 MPa, l’échantillon a subi un recuit à 1000°C pendant 28 h suivi d’une 

trempe rapide à l’eau. Une structure multiphasée composée de Ni3Ti, Ni2Ti et NiTi a été 

formée. La phase Β2-NiTi subit la transformation martensitique réversible à une température 

Ms supérieure à 172°C. L’analyse des échantillons obtenus montre que la composition 

chimique moyenne des grains individuels est la suivante: Ti-49.7 at.%, Ni-47.76 at.% et  

Fe-2.54 at.%. La présence du fer a été attribuée à un effet de contamination par les outils de 

broyage. Une seconde phase entre les grains de l’intermétallique Β2-NiTi a été identifiée 

comme étant la phase Ni3Ti (Fig. 1.16). Cette dernière a été trouvée dans d’autres zones de 

l’échantillon. Les analyses effectuées par microscopie électronique en transmission (MET) sur 

des échantillons frittés ont confirmé la présence de la martensite 4H (Fig. 1.17) à l’intérieur 

des grains fins de la phase  Β2-NiTi. 
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Figure 1. 16 : Microstructure de l’échantillon compacté à chaud et recuit à 1000°C pendant 28 h puis 
trempé à l'eau [43]. 

 
 

 

 

 
Figure 1. 17 : Microstructure d'un grain de martensite et le cliché de diffraction électronique  de la 

zone sélectionnée de l’échantillon [43]. 
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1.7.2.4 Extrusion activée mécaniquement 

Récemment, Neves et al. [44, 45] ont proposé une approche alternative à la synthèse 

d’alliages NiTi par extrusion activée mécaniquement nommée MARES (Mechanically 

Activated Reactive Extrusion Synthesis). Ce nouveau processus est la combinaison de deux 

étapes. La première étape consiste à activer mécaniquement les poudres dans un broyeur 

planétaire, à partir des poudres élémentaires pures de Ti et de Ni avec un rapport 

stœchiométrique de 1:1. La seconde étape est de compacter la poudre par extrusion à chaud. 

Le produit final obtenu est sous forme de fils. La température maximale d’extrusion choisie a 

été limitée à Textru = 700 °C en raison du système de chauffage utilisé. La brève durée de 

broyage (4 h)  évite la contamination du produit final par les outils de broyage. Elle favorise 

la formation d’une structure lamellaire et induit un gradient chimique à l’échelle 

nanométrique. Aucune phase intermétallique n’a été détectée par DRX pour les poudres 

broyées (Fig. 1.18). Les phases obtenues par expulsion à 600 et 700°C sont identiques : TiNi, 

Ti2Ni, TiNi3  ainsi que le Ti et le Ni purs. La phase principale obtenue est TiNi3 pour  

Textr= 600°C et Ti2Ni pour Textr = 700°C, TiNi étant toujours la phase intermétallique 

minoritaire. Une meilleure densification (95%) est observée à Text = 700°C.  La dureté 

obtenue dans ce cas est de 682 Hv. Des microstructures plus homogènes et une réduction du 

pourcentage des phases intermétalliques secondaires ont été obtenues après un traitement 

thermique à 950°C/24 h suivi d'une trempe à l’eau. La phase prédominante est TiNi. La 

densité relative et la microdureté sont respectivement égales à 97 % et 682 Hv. 

 

1.7.2.5 Frittage flash (SPS) 

Le procédé frittage flash dit SPS (Spark Plasma Sintering) utilise un courant de forte 

intensité assisté d’une pression pour synthétiser et consolider des poudres.  

Au cours du broyage de la poudre équimolaire NiTi, un alliage amorphe est obtenu, 

après 20 h de broyage [46]. La poudre broyée est versée dans un moule en graphite puis 

comprimée sous vide à 900 et 1100°C pendant 10 mn sous une pression de 50 MPa par SPS. 

La micrographie MEB de l’échantillon compacté à 900 °C  (Fig. 1.17.a) montre la formation 

d’une structure lamellaire tandis que celle compactée à 1100°C présente trois zones avec 

différents contrastes (Fig. 1.19.b). Aucune porosité n’a été observée pour les deux 

échantillons. Les résultats de la microanalyse X et de la diffraction des RX montrent 

l’existence de trois phases qui sont Ni3Ti, NiTi et NiTi2 dans le cas des deux échantillons 

(voir tableau 1.4). La microdureté de l’échantillon fritté à 900°C est de 1076 Hv. Elle est 
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supérieure à celle de l’échantillon compacté à 1100°C. Cette différence est attribuée à la 

réduction de la taille des grains et à l’existence de la phase NiTi2 dont la dureté est supérieure 

à 600 Hv à température ambiante [47]. 

 
 

Figure 1. 19: Images MEB des échantillons obtenus par SPS à différentes températures (a) 900°C (b) 
1100°C,  (A) Ni3Ti (B) NiTi 2 (C) NiTi [46]. 

 
 

Température de frittage (°C) Phases 
majoritaires 

Phases 
minoritaires 

Microdureté (HV) 

900 NiTi2+Ni3Ti NiTi 1076 

1100 Ni3Ti NiTi+NiTi 2 635 

Tableau 1.4 : Différentes phases et microduretés des échantillons compactés à partir de la 
phase amorphe NiTi obtenue par broyage [46]. 

 

 

Les analyses effectuées par microscopie électronique en transmission (MET) montrent 

que les grains de l’échantillon compacté à 900°C sont équiaxes avec une taille comprise entre  

50-500 nm (Fig. 1.20).  Les grains à structure rayée (Fig. 1.20.a : zone A) correspondent à la 

phase Ni3Ti. La phase dépourvue de toute structure interne (Fig. 1.20.a : zone B) avec une 

taille de grains de 200 nm correspond à NiTi2. Le grain de taille inférieure à 100 nm  

(Fig.1.20. a : Zone C) correspond à la phase NiTi. En ce qui concerne l’échantillon compacté 

à 1100°C, la surface rayée (Fig. 1.20.b : zone A) correspond également à Ni3Ti. La phase à 

structure ronde (Fig. 1.20.b : zone B), correspond à NiTi2. Les grains constitués de tâches 

correspondent à la phase B2-NiTi (Fig. 1.20.b : zone C). 
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Figure 1.20: Images MET des échantillons obtenus par SPS à différentes températures  
(a) 900 °C (b) 1100 °C [46]. 

 

 

1.7.2.6 Procédé SHS (combustion auto-entretenue)  

La combustion auto-entretenue dite réaction SHS (Self-propagation High-temperature 

Synthesis) est caractérisée par la propagation d’une onde de chaleur (exothermique) auto-

entretenue (auto-propagation) à grande vitesse permettant la synthèse en une seule étape d’un 

composé pur. Les réactions SHS regroupent les réactions chimiques qui utilisent 

l’exothermicité de la réaction chimique pour s’auto-entretenir et convertir les réactifs en 

produits. Ces réactions sont une généralisation des réactions de combustion qui sont des 

réactions chimiques exoénergétiques entre un réducteur et un oxydant gazeux. En effet, les 

réactions SHS peuvent être des réactions de type solide-solide, solide-liquide ou solide-gaz. 

Goh et al. [48] ont synthétisé NiTi monophasé à partir de poudres élémentaires via une 

combustion auto-entretenue (SHS). Le mélange NiTi nanocristallin, obtenu après 75 h de 

broyage est constitué des éléments purs Ni et Ti, a été utilisé comme agent réactif. Trois 

rapports de compositions NiTi ont été étudiés : 

- 0 wt.% d’agent réactif + 100 wt.% de poudres élémentaires de Ni et Ti. 

- 25 wt.% d’agent réactif + 75 wt.% de poudres élémentaires de Ni et Ti. 

- 50 wt.% d’agent réactif + 50 wt.% de poudres élémentaires de Ni et Ti. 

 Les réactifs ont été compactés uniaxialement sous forme de pastilles de 12.1 mm de 

diamètre et de 20 mm d’épaisseur par l’intermédiaire d’une presse hydraulique. Les 

températures de préchauffage sont fixées à 25, 200 et 300°C. Les poudres compactées sont 

placées dans un four à induction qui a été utilisé pour préchauffer et maintenir le réactif 
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compacté à une température constante. La source d’inflammation est un arc plasma et le 

produit compacté a été maintenu sous atmosphère d’argon pour le protéger contre l’oxydation. 

La formation des intermétalliques a été expliquée en suivant la fraction volumique de 

différentes phases obtenues par le procédé SHS en fonction du pourcentage de l’agent réactif 

nanocristallin (Fig. 1.21). En effet, les phases dominantes de l’échantillon NiTi100% sont  

B2-NiTi et β19’-NiTi. Cependant, des phases secondaires ont été détectées telles que le Ti2Ni 

et le Ni. La présence du Ni dans l’échantillon NiTi100% est due à l’insuffisance du taux 

d’autodiffusion et d’interdiffusion entre le Ni et le Ti liée à la basse température de 

combustion. L’addition de 25 wt.% de l’agent réactif nanocristallin conduit à l’augmentation 

du pourcentage des phases B2-NiTi et β19’-NiTi par 10 %Vol et élimine le Ni. Avec 

l’augmentation de l’agent réactif nanocristallin (50 wt. %), une phase secondaire Ni3Ti prend 

naissance. Ainsi,  le broyage mécanique augmente l’énergie emmagasinée et diminue les 

barrières d’activation lors de la réaction de combustion. L’ajout de l’agent réactif 

nanocristallin modifie alors la cinétique de transformation de phase induite par le procédé 

SHS et mène à la formation de l’intermétallique NiTi. 

 

 

Figure 1.21 :  Rapport de la composition chimique des produits obtenus par le procédé SHS [48]. 
 

 

1.7.2.7 Elaboration de l’intermétallique NiTi par p rojection  

En plus de ses qualités comme alliage à mémoire de forme, l’alliage NiTi présente 

aussi une résistance élevée à l’érosion et à la corrosion. L’application de ce composé comme 
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revêtement est une méthode efficace pour empêcher l’érosion. En effet, pour préparer un 

revêtement NiTi, différentes techniques de projection on été utilisées tels que le soudage ou 

OLW (over-laying welding) [49], la projection plasma sous vide ou VPS (Vacuum plasma 

spraying) [50-51] et la projection hybride plasma-laser ou LPHS (laser plasma hybrid 

spraying) [51].  

Après projection plasma sous vide (VPS) de la poudre Ni-Ti broyée pendant 20 h, 

Hiraga et al.[51] ont confirmé l’existence des phases B2-NiTi et β19’-NiTi. Ils ont estimé que 

l’alliage est formé lors du passage des poudres dans la flamme du plasma. En revanche, 

aucune phase n’a été formée dans le cas de la projection VPS des poudres pures non broyées 

[50]. La résistance à l’érosion du revêtement obtenu à partir de la poudre broyée est 20 fois 

plus élevée que celle obtenue à partir des poudres non broyées. Par ailleurs, ces auteurs ont 

montré que la porosité diminue avec l’augmentation de la puissance du plasma (Fig. 1.22). Ils 

ont constaté que le revêtement obtenu avec une puissance de plasma de 13 kW n’est pas 

homogène et sa dureté fluctue entre 500 et 900 Hv. Cependant, les résultats obtenus par le 

procédé LPHS a révélé que l’intensité de la phase B2-NiTi a augmenté par comparaison à 

celle du revêtement obtenu par VPS. Ceci signifie que cette phase est favorablement produite 

par irradiation laser.  

 

 

Figure 1. 22: Section transversale du revêtement VPS obtenu à partir de la poudre broyée 
Ti50-Ni50 %at. (a) 13 kW, (b) 23 kW, (c) 28kW et (d) 31 kW [51]. 
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Les tests d’érosion ont montré que la perte de volume du revêtement obtenu à partir 

des poudres broyées est plus faible que celle du revêtement obtenu à partir des poudres non 

broyées (Fig. 1.23). Ceci peut être expliqué par la force d’adhésion au revêtement qui est plus 

élevée pour la poudre broyée.  

 

 

Figure 1.23 : Courbe de perte de volume (a) substrat Ti-6Al-4V (b) projection (VPS) de la poudre 
broyée (c) projection (LPHS) de la poudre broyée (d) projection (VSP) de la poudre non broyée (e) 

projection (LPHS) de la poudre 50Ni-50Ti non broyée [51]. 
 

 

La projection à froid a été aussi utilisée pour l’élaboration d’alliages Ni-Ti. Le 

problème majeur des revêtements NiTi obtenus par projection à froid est l’existence des 

pores. En effet, suite à la projection à froid sous air de la poudre broyée NiTi, une structure 

lamellaire poreuse a été obtenue [50]. Cette structure lamellaire est constituée d’éléments de 

départ Ni et Ti. Elle est en accord avec celle obtenue après broyage mécanique. La porosité a 

été attribuée à deux facteurs : (i) la forte réaction des particules avec l’oxygène (ii) la faible 

vitesse des particules de NiTi lors de la projection et leur résistance à l’air environnant. Par 

ailleurs, Li et al. [51] ont réussi à projeter à froid le Ti pur. Ils ont reporté que la réactivité de 

la surface de Ti entraine la formation d’un revêtement poreux.  

 

La première difficulté d’obtenir un domaine NiTi monophasé par différentes 

techniques d’élaboration peut être expliquée par des considérations thermodynamiques. 

L’énergie libre de Gibbs de la formation de toutes les phases intermétalliques stables du 

système Ni-Ti est indiquée sur la figure 1.24. Il est considéré que, même si toutes les phases 

montrent une énergie libre de Gibbs négative sur une large plage de température, les forces 



                                                                               Chapitre 1 : Généralités sur les alliages à mémoire de forme 

 33 

motrices de la formation des phases Ni3Ti et NiTi2 sont plus fortes que celle de la phase NiTi. 

En outre, d’après le digramme d’équilibre Ni-Ti, la formation de NiTi2 peut avoir lieu par la 

réaction eutectique à 942°C ou péritectique à 984°C qui se produit à des températures 

relativement basses et impliquant une phase liquide. Pour cette raison, le traitement thermique 

est nécessaire après le processus de synthèse pour obtenir une homogénéisation. 

 

              Figure 1.24 : Energies libre de Gibbs de formation de l’intermétallique stable NiTi [54]. 

 

La deuxième difficulté rencontrée dans l’élaboration des alliages NiTi est d’obtenir 

des matériaux denses. En effet, la présence de pores est la conséquence de plusieurs facteurs : 

la porosité originale des produits comprimés, l’effet Kirkendall et l’effet capillaire pendant la 

période où une phase liquide est formée. 

 

1.7.3 Etude de la porosité de l’alliage NiTi 

Les réactions autoentretenues permettent l’élaboration des composés avec une porosité 

élevée. En effet, l’échantillon poreux synthétisé par SHS provenant de NiTi100%  

(cf. paragraphe 1.7.2.6) montre des rangées de cavités circulaires distribuées le long de la 

direction perpendiculaire à la direction de propagation. La taille des canaux s’étend de 1 à  

2.5 mm avec une porosité générale de 43 % en volume (Fig. 1.25). L’addition de 25 wt.% de 

l’agent réactif nanocristallin modifie entièrement la structure morphologique du produit final. 

La forme des pores est quasi-circulaire ou elliptique (Fig. 1.26). À des températures de 

préchauffage de 200 et 300°C, la taille moyenne des pores est comprise entre 100-600 µm 

avec une porosité générale de 52-55% vol. L’augmentation du pourcentage de l’agent réactif 

nanocristallin à 50 wt.% produit rapidement des pores de taille comprise entre 100-500 µm 

avec une porosité générale de 58 % vol à température ambiante (Fig. 1.27.a). Cependant, à 
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une température de préchauffage fixée à 200° C, une partie dense a été produite (Fig. 1.27.b). 

La structure est composée de nombreuses petites branches sous forme dendritique. La 

formation des pores par SHS peut être attribuée au flux du gaz, à la porosité initiale, à la 

réaction de diffusion et à la formation de phases liquides lors de la synthèse de combustion 

[55]. Durant le processus de SHS, il y a un fort gradient thermique à travers la combustion 

dans la direction de propagation. La phase liquide générée pendant la combustion découlera 

inévitablement le long de la direction de propagation. Pendant que le liquide coule, des pores 

se forment [56]. En utilisant la poudre nanocristalline, une forte réaction exothermique se 

produit avec la petite taille des cristallites (de l’ordre de 10 nm). L’angle de contact entre le 

solide et le liquide augmente dans le réactif et donc la fraction du liquide augmente aussi. 

Ceci produira alors de plus grandes forces capillaires pour attirer les particules ensemble dans 

le réactif [57]. Par conséquent, la plupart des canaux ovales se transforment en petits pores. 

Avec l’augmentation de l’agent réactif (50 wt. %), le mélange réactif absorbe l’énergie 

superflue de l’agent de réaction ce qui mène à une augmentation de la fraction de la phase 

liquide. Les vides sont ensuite comblés par étalement du liquide qui produit un NiTi dense 

formé de dendrites après solidification. En utilisant 50% de l’agent réactif, qui possède une 

densité de défauts élevée, le processus SHS peut être initié à des températures beaucoup plus 

basses (température ambiante). Ceci prouve que les barrières d’activation pour la réaction de 

synthèse de combustion peuvent être effectivement réduites par l’ajout de l’agent réactif. 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

Figure 1.25 : Coupe transversale de 
l’échantillon NiTi100% chauffé à une 
température de 300°C (a) faible 
grossissement (b) fort grossissement [48]. 
 

Figure 1.26 : Coupe transversale de l’échantillon 
poreux NiTi (25 wt. %) chauffé à une température 
de 200°C (a) faible grossissement (b) fort 
grossissement [48]. 
 



                                                                               Chapitre 1 : Généralités sur les alliages à mémoire de forme 

 35 

 

Figure 1.27 : Morphologie de la surface de l’échantillon NiTiMA50% (a) à température ambiante (b) à 
200°C [48]. 

 

 

Xiong et al. [58] ont élaboré l’alliage Ti50-Ni50 (at. %) dans un broyeur planétaire de 

type Retsch PM 400. La poudre broyée pendant 2 h a été mélangée avec du NH4HCO3 puis 

compactée à froid sous une pression de 200 MPa. Les produits comprimés ont ensuite été 

frittés sous vide en deux étapes. La première étape a été effectuée à 175 °C pendant 2 h. 

Durant la seconde étape, les produits comprimés ont été chauffés jusqu’à 1000°C et 

maintenus à cette température pendant 4 h. Après refroidissement, des échantillons spongieux 

ont été obtenus (Fig. 1.28).  

 

 

                  Figure 1.28 : Image MEB de l'alliage NiTi (structure spongieuse) [58].  
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 Aucune nouvelle phase n’a été observée par DRX pour la poudre broyée pendant  

2 h. Les pics observés sont associés aux poudres élémentaires de Ti et de Ni. Cependant, de 

nouvelles phases B2-TiNi et β19’-TiNi apparaissent dans l’échantillon poreux TiNi fritté à 

haute température. Les résultats obtenus montrent que la résistance mécanique et le module 

d’élasticité diminuent avec l’augmentation de la porosité. Par ailleurs, l’alliage TiNi 

spongieux avec une porosité  égale à 71% présente un module d’élasticité de 860 MPa et un 

plateau de contrainte de 38.3 MPa (Fig. 1.29). La contrainte récupérable due à l’effet de 

mémoire de forme diminue avec l’augmentation de la porosité. Pour des porosités égales à  

71 %, 80 % et 87 %, les contraintes récupérables sont respectivement égales à 1.5 %, 1.2% et 

0.9 %.  

  

 

Figure 1.26: Courbe contrainte-déformation avec différentes porosités examinées à la température 
ambiante [58]. 
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Introduction 

Dans ce chapitre, nous décrivons les conditions d’élaboration de nos échantillons ainsi 

que le principe des diverses techniques de caractérisation utilisées pour l’étude des propriétés 

morphologiques, structurales et microstructurales : des poudres obtenues par mécanosynthèse, 

des revêtements par projection à froid, des films minces obtenus par pulvérisation cathodique 

à magnétron. 

 

2.1 Méthodes d’élaboration 

Plusieurs méthodes d’élaboration ont été utilisées dans le cadre de ce travail de thèse : 

la mécanosynthèse, la projection à froid (cold spray) et le procédé de déposition par 

pulvérisation cathodique à magnétron.  

 

2.1.1 Mécanosynthèse 

De nombreuses techniques ont été utilisées pour synthétiser les nanomatériaux tels 

que : la condensation gazeuse, les procédés chimiques, la méthode sol-gel, la solidification 

rapide, l’électrodéposition et la mécanosynthèse. L’avantage de la mécanosynthèse, par 

rapport aux autres techniques d’élaboration, réside dans la simplicité de sa mise en œuvre et la 

possibilité de produire des quantités importantes de poudres à l’état solide et à température 

ambiante. 

 

a) Principe 

La mécanosynthèse est une technique d’élaboration de poudres à l’état solide. Au 

cours de ce processus, les grains de poudres sont piégés et écrasés entre les billes et la paroi 

des jarres, puis s’allongent sous l’effet de la pression (Fig. 2.1). Les particules sont soumises à 

des déformations plastiques accompagnées d’un durcissement et d’une augmentation de 

l’énergie locale du système à cause de nouvelles fractures des surfaces. Ceci provoque 

l’augmentation locale de la température qui peut induire des transformations de phases. Les 

grains de poudres subissent des processus de morcellement et de soudage successifs. Pendant 

chaque choc, des milliers de particules environ participent à cette action. Ainsi, les petits 

grains ont tendance à augmenter leur taille par ressoudage alors que les gros grains ont une 

grande probabilité d’être fracturés. Cette technique permet entre autres l’obtention de 

solutions solides [1-3], d’amorphes [4,5] et d’intermétalliques [6-9]. 



                                                                  Chapitre 2 : Techniques d’élaboration et de caractérisation 

 43 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 2.1 : Fracture dynamique et ressoudage des poudres lors d’un choc bille-bille. 

 

 

b) Conditions d’élaboration  

Le broyage de nos poudres a été réalisé dans un broyeur planétaire de type Retsch 

PM400 à partir de poudres élémentaires de Titane (Ti) et de Nickel (Ni) de puretés respectives 

99.9 % et 99 %. La granulométrie initiale des poudres est de 150 µm pour le Ti et de 250 µm 

pour le Ni. Le broyeur est constitué d’un plateau et de quatre jarres qui tournent autour de leur 

propre axe et reposent sur un disque tournant dans le sens opposé (Fig. 2.2.a). La force 

centrifuge créée par la rotation des jarres et du disque agit sur la poudre et les billes qui se 

trouvent dans les jarres (Fig. 2.2.b).  

Les poudres sont placées dans 4 jarres en acier au chrome de 50 ml de capacité avec 

deux billes en acier 100C6 de 20 mm de diamètre. La vitesse de rotation des jarres est de  

400 tr/min. Le rapport masse billes/ masse poudre est de 13/4, soit 20 g de poudre. Pour éviter 

l'oxydation des poudres, les jarres sont scellées sous atmosphère d’argon dans une boite à 

gants. Afin de minimiser l’augmentation excessive de la température à l’intérieur des jarres, le 

broyage est interrompu toutes les 30 min pendant 30 min.  
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Figure 2.2 : Principe de mise en rotation des jarres (a) mouvement des billes à l’intérieur des  

jarres [10] (b). 

 

 

2.1.2 Projection à froid 

La projection à froid (cold spray) est l’un des procédés d’élaboration de revêtements 

qui possède l’avantage de maintenir la structure initiale de la poudre. Il consiste à déposer, sur 

un substrat, des particules de poudres métalliques ou non à des vitesses comprises entre  

200-1200 m/s [11-15]. Cette méthode de synthèse se réalise à basse température pour éviter 

l’oxydation, les changements de phase et la croissance des grains. 

 

a) Principe  

Lors de la projection à froid, un gaz sous haute pression est libéré dans une tuyère de 

Laval (convergent-divergent) pour atteindre des vitesses supersoniques en sortie du canon. Ce 

gaz de projection est préchauffé afin d’augmenter sa vitesse d’écoulement dans le convergent-

divergent. Une partie de son énergie thermique sera convertie en énergie cinétique. Les 

particules de poudre, délivrées par le distributeur de poudre, sont injectées axialement dans le 

flot de gaz, en entrée de tuyère, avant l’écoulement supersonique (Fig. 2.3). La température 

des particules augmente ainsi, au contact du gaz de projection, en amont du convergent mais 

de façon limitée car le temps de chauffage est court. Le gaz se détend, en effet, rapidement 

dans le divergent et se refroidit. Les particules, quant à elles, sont accélérées dans l’ensemble 

de la partie divergente par le gaz de la projection, tout en restant à des températures 

inférieures aux températures de fusion du matériau à projeter [16]. Ces particules qui ont une 
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vitesse élévée adhèrent au substrat et les unes aux autres par déformation plastique formant 

ainsi un rêvetement à l’état solide.  

Du fait de la construction du rêvetement, la projection à froid permet d’obtenir pour 

certains matériaux des dépôts denses [17] et présentant une oxydation équivalente à celle de la 

poudre de départ (avant projection) [16-18]. 

 

 

 

 

Figure 2.3 : Schéma du procédé de projection à froid. 

 

 

b) Paramètres de la projection à froid 

La projection à froid a été effectuée au laboratoire LERMPS en utilisant l’appareil  

(CGT GmbH). Une buse de forme rectangulaire (la sortie de la buse est de 6 mm de diamètre, 

la gorge est de 2.7 mm de diamètre et la longueur de divergence est de 170 mm) a été utilisée 

pour préparer le revêtement. L’hélium a été employé comme gaz de propulsion et gaz porteur 

de la poudre.  

Nous avons réalisé la projection à froid à partir de la poudre NiTi broyée pendant 48 h. 

Nous avons préparé 320 g de poudre NiTi en utilisant les conditions citées dans le paragraphe 

(2.1.1) afin d’obtenir la quantité nécessaire pour la projection à froid. 

Avant projection, les substrats en cuivre de 8 mm et 5 cm de diamètre ont été sablés 

par des particules d’aluminium de granulométrie de 250 µm pour permettre une bonne 

adhérence entre le substrat et le revêtement. Les paramètres de la projection à froid sont 

rassemblés dans le tableau 2.1. 
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Diamètre de la buse (mm) 4 

Distance de projection (mm) 30 

Vitesse transverse de la buse (mm/s) 100 

Pas vertical de la buse (mm) 2 

Nombre de passes 8 

Vitesse de poudrier (tour/min) 0,5 

Température de gaz de propulsion (°C) 583 

Pression du gaz de propulsion (bars) 15 

Débit de gaz porteur (NL/min) 579 

Pression de chambre sous vide (mbar) 486 

Tableau 2.1 : Paramètres de la projection à froid 

 

c) Préparation des échantillons 

Les échantillons obtenus par projection à froid ont d’abord été  découpés puis enrobés 

dans une résine conductrice afin d’avoir une vue en coupe à la fois du dépôt et du substrat 

(poly Fast). Après enrobage, les échantillons ont été polis mécaniquement sur des papiers 

abrasifs SiC en utilisant les grades 600, 800, 1200, 2500, 4000 puis sur un drap de feutre 

imbibé de pâte diamantée de grade 1/4 µm. La finition est assurée par un drap feutre imbibé 

de silice colloïdale. Entre chaque étape, les échantillons ont été trempés dans un bain d’eau en 

cuve à ultrasons pendant une minute puis séchés par un courant d’air froid.  

 

2.1.3 Pulvérisation cathodique à magnétron 

Pour élaborer des couches minces métalliques, la technique de pulvérisation à 

magnétron est parfaitement adaptée. Elle consiste à pulvériser une cible d’un matériau et à 

déposer les particules éjectées sur un substrat.  
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a) Principe  

Le mécanisme de pulvérisation à magnétron est un processus purement mécanique qui  

repose sur le principe de la pulvérisation cathodique, pour lequel le dépôt se réalise en trois 

étapes : 

- création d’un plasma (généralement l’argon) dans une chambre sous vide, 

- éjection des particules de la cible à pulvériser par bombardement ionique, 

- condensation de ces particules sur un substrat. 

Dans le cas d’utilisation d’une cathode à magnétron, un champ magnétique 

perpendiculaire au champ électrique et parallèle à la cible est créé par des aimants placés 

derrière la cible. Il permet ainsi de confiner les électrons autour de la cathode et d’augmenter 

le taux d’ionisation du gaz et par conséquent la vitesse du dépôt. Le bombardement ionique 

n’est donc pas homogène sur l’ensemble de la cible et fait apparaître une zone creuse à 

l’endroit où les deux champs sont perpendiculaires (Fig. 2.5).  

 

 
Figure 2.5 : Schéma d’une cible après pulvérisation à magnétron. 

 

b) Paramètres de la pulvérisation cathodique à magn étron 

Le dépôt de l’alliage NiTi élaboré dans une enceinte AC 450 (Alliance concept) a été 

obtenu à partir de la cible NiTi de structure nanocristalline obtenue par projection à froid (voir 

paragraphe 2.1.2). Afin d’obtenir une meilleure qualité du dépôt, nous avons choisi de : 

- travailler sous une faible pression d’argon pour garantir la stabilité de notre plasma et 

améliorer la pureté des revêtements ; 

- une distance cible-substrat pas trop faible pour avoir une zone homogène de dépôt. 
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Les conditions de pulvérisation utilisées sont rassemblées dans le tableau 2. 2. 

Vitesse de pompage de l’argon  10 l.s-1 

Distance cible-substrat 6 cm 

Vide limite             2×10-7 mbar 

Débit d’argon         1.08 sccm 

Pression d’argon    0,3 Pa 

Pression après laminage              3×10-6 mbar 

Tableau 2.2 : Conditions de la pulvérisation cathodique à magnétron. 

 

  c) Préparation des substrats 

  Nous avons réalisé le dépôt de film sur deux types de substrats : des lames en verre et 

de silicium. Le silicium Si (100) est de 38 µm d’épaisseur et de résistivité 1×10 Ω.cm-1. La 

lame en verre a une dimension 35×25 mm et une épaisseur de 1 mm. Ces substrats ont été 

nettoyés à l’acétone pour éliminer les impuretés organiques puis à l’alcool.   

    

2.2 Méthodes de caractérisation 

 2.2.1 Granulométrie laser 

L’évolution de la granulométrie des poudres renseigne sur les phénomènes de soudage et 

de fracture et notamment sur les variations, au cours du broyage, de leurs importances 

relatives. 

La distribution granulométrique est mesurée par voie humide à l’aide d’un granulomètre 

Mastersize 2000 (MALVERN Instruments, UK), qui présente une plage de mesure de tailles 

des particules de 0.020 à 2000 µm. Pendant la phase de projection, l’injection descendante de 

la poudre se fait perpendiculairement à l’axe du jet du plasma par l’intermédiaire d’un tube de 

1.8 mm de diamètre (interne) et débouche dans le canal de la tuyère à 3 mm en amont de la 

sortie de la tuyère à une distance de 6 mm de l’axe géométrique de la torche. Cet appareil 

utilise la diffusion de la lumière d’un rayonnement laser pour mesurer la taille de la poudre. 
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La taille de la poudre mesurée correspond au diamètre équivalent moyen de la sphère 

projetée. 

 

2.2.2 Microscopie optique 

Les observations ont été réalisées à l’aide d’un microscope optique (MO) Olympus 

OLS 40000, LEXT. Ce dernier nous a permis de faire des observations en coupe transversale 

de la poudre et du revêtement en 3 dimensions. 

 

2.2.3   Microscopie électronique à balayage  

Les observations morphologiques ont été réalisées à l’aide de deux microscopes 

électroniques à balayage (MEB) de type (JEOL, JSM-6361) et (JEOL, JSM-5800LV). Le 

premier a été utilisé pour suivre l’évolution morphologique des poudres au cours du broyage. 

Le deuxième a été utilisé pour étudier la morphologie du revêtement et des films minces 

obtenus par projection à froid et par pulvérisation cathodique à magnétron. Ces deux 

instruments sont équipés d’un système de microanalyse aux rayons X (EDS) qui permet une 

analyse quantitative de la composition chimique des poudres et des dépôts. Toutes les 

micrographies ont été réalisées en utilisant des électrons secondaires.  

 

2.2.4 Microscopie électronique en transmission 

Les observations ont été réalisées à l’aide d’un microscope électronique en 

transmission JEOL 2100 équipé d’une pointe LaB6 et fonctionnant sous une tension 

accélératrice de 200 kV. Des images en champ clair et en champ sombre ont été prises pour 

obtenir une estimation de la taille des grains de nos alliages ainsi que leur évolution. Des 

analyses EDS (Energy Dispersive X-Ray Spectrometry) ont été réalisées grâce à un système 

de détection des RX équipé d’une diode de Si/Li. Pour assurer la désagglomération des 

poudres, elles ont été broyées dans un mortier contenant de l’éthanol. Une goutte de cette 

suspension est déposée sur une grille en cuivre recouverte d’une membrane de carbone. Après 

séchage, la grille est introduite dans le porte-objet du microscope éléctrononique à 

transmission. 
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2.2.5 Diffraction des rayons X  

La méthode la plus simple et couramment utilisée pour l’investigation des phases et 

l’analyse microstructurale est la diffraction des rayons X (DRX). Cette analyse est basée sur 

l’étude de l’intensité des pics de Bragg et leurs positions d’équilibre. En effet, dans le cas des 

poudres broyées, les pics de Bragg deviennent larges et de faible intensité. Ceci est dû à 

l’affinement de la taille des cristallites et à l’augmentation du taux de microdéformations. 

Généralement, les déformations plastiques accélèrent la diffusion des éléments formant ainsi 

des solutions solides d’insertion ou de substitution ce qui traduit le décalage des pics de 

Bragg. Les nouvelles phases se manifestent, sur les diffractogrammes des rayons X, par 

l’apparition de nouveaux pics de diffraction [19]. 

 

Les mesures de diffraction de rayons X ont été réalisées à l’aide d’un diffractomètre à 

compteur courbe. Ce diffractomètre comporte d’une part, un tube à anticathode de cobalt, un 

monochromateur avant en Ge qui permet de sélectionner la raie Kα1 du cobalt de longueur 

d’onde λKα= 0.1788920 nm et, d’autre part, un compteur courbe multidétecteur INEL CPS 

120 avec une ouverture angulaire de 2θ = 120°. Nous avons également utilisé un autre 

diffractomètre D8 Advance de marque Bruker AXS qui utilise la radiation Kα du Co de 

longueur d’onde λKα= 0.1788920 nm. On note que l’identification des phases sur les couches 

minces a été effectuée en mode rasant en utilisant le même diffractomètre. L’angle 

d’incidence a été fixé à 5°. 

 

Differentes méthodes peuvent être utilisées pour la détermination de la taille des 

cristallites et du taux de microdéformations à partir de l’élargissement des pics de Bragg. On 

cite entre autres, la méthode de Warren-Averbach [20], la méthode de Voigt [21], la méthode 

de Rietveld [22] et la méthode de Williamson-Hall [23]. Parmi ces méthodes, nous avons 

utilisé la méthode de Williamson-Hall pour l’étude microstructurale des poudres broyées et du 

revêtement obtenu par projection à froid. 

 

a) Méthode de Williamson-Hall 

 L’hypothèse de base de cette méthode est que les profils sont ajustés par une fonction 

de Lorentz qui permet d’appliquer la propriété d’additivité des largeurs des raies de 

diffraction (Annexe 1). L’équation de Williamson-Hall est donnée par : 
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                                     ∗∗ Κ+=Β dvrai  
1
ε

                     (2.1) 

où 
λ

θcos
 Β=Β∗

vrai  est la largeur en coordonées réduites, ε est la taille apparente des cristallites 

en nm, K un coefficient relatif au taux de microdéformations et 
λ

θsin
2=∗d   est la  distance 

interréticulaire en coordonnées réduites. 

Le diagramme de Williamson-Hall s’établit en traçant )(d f ∗∗ =Βvrai . Si les points du 

diagramme s’alignent, l’ordonnée à l’origine donne l’inverse de la taille des domaines 

cohérents de diffraction (taille des cristallites) et la pente permet d’évaluer le taux de 

microdéformations du réseau.  

 

b) Méthode de Debye-Scherrer [24] 

La méthode de Debye-Scherrer a été employée pour le dépôt obtenu par pulvérisation 

cathodique à magnétron (voir Annexe 1).  

 

2.2.6 Mesures d’épaisseurs  

Les mesures d’épaisseur du revêtement obtenu par projection à froid ont été éffectuées 

à l’aide du microscope électronique à balayage qui permet d’évaluer l’épaisseur grâce à une 

règle graduée. En révanche, l’épaisseur de la couche mince a été déterminée par un 

profilomètre de type DEKTAK. Le principe de fonctionnment de l’appareil est le suivant : un 

stylet à pointe diamantée très sensible balaie la surface de l’échantillon. Les irrégularités de la 

surface du dépôt analysé se traduisent immédiatement par une variation dans la position 

verticale de ce stylet, qui est alors transformée en tension électrique grâce à un transformateur 

différentiel. Un convertisseur analogique-numérique, permet de stocker les résultats dans la 

mémoire de l’appareil qui assure ensuite le lien avec le logiciel. On obtient alors sur l’écran 

de contrôle la variation verticale de la position du stylet en fonction de la distance qu’il a 

parcourue sur l’échantillon.  

Au cours du dépôt, une marche entre une zone recouverte de dépôt et une autre non 

recouverte est créée pour déterminer son épaisseur. Cette marche est obtenue grâce à un cache 

placé sur une extrémité du substrat avant dépôt. 
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2.2.7 Spectroscopie des photoélectrons X (XPS) 

La spectroscopie des photoélectrons X (XPS) est une technique d’analyse de surface 

applicable à tous les solides. Elle est bien adaptée à l’étude des couches minces et des 

surfaces. C’est une méthode non destructive qui permet l’identification qualitative et 

quantitative de tous les éléments présents à la surface de l’échantillon à l’exception de 

l’hélium et de l’hydrogène.   

Le spectrophotomètre utilisé est un appareil Thermo Fischer Scientific alpha 110. Il 

est composé de deux chambres. La première chambre (SAS) sert à la préparation et au 

dégazage des échantillons. Elle est maintenue sous vide par une pompe primaire Leybold et 

une pompe secondaire turbo moléculaire Leybold de 500 lmin-1. Elle permet d’atteindre des 

valeurs de vide de 5×10-7 mbar. La chambre d’analyse est équipée d’un canon à ions d’argon 

pour enlever les couches successives d’atomes de la surface à l’aide d’un faisceau directif et 

focalisé sous une valeur de vide de 5×10-8 mbar. Cette source d’argon est de puissance 3 kW. 

La chambre d’analyse est maintenue sous vide à l’aide d’une pompe ionique et d’une pompe à 

sublimation de titane. La chambre d’analyse reste sous ultra-vide à une pression de base  

8×10-11 mbar. La source d’électrons correspond à un filament d’Aluminium Kα  

(hν = 1486.6 eV) polychromatique de puissance 300 W. L’analyse se fait à température 

ambiante en maintenant l’échantillon en position horizontale. La surface de la zone irradiée 

alternativement par le canon à ions et ensuite par la source d’électrons est de 0.3 mm2. Le 

canon à ions et la source d’électrons sont disposés de façon confocale par rapport à la surface 

d’analyse. L’appareil dispose de 7 channeltrons pour l’analyse des électrons ré-émis et de 

lentilles de focalisation et ensuite de photomultiplicateurs pour permettre l’analyse et 

l’enregistrement du signal. Le logiciel Avantage distribué par Thermo VG scientifique permet 

l’analyse des résultats. 

 

2.2.8 Microdueté Vickers 

La microdureté Vickers des poudres broyées et des revêtements a été mesurée à l’aide 

d’un appareil (Leco, M-400-H1) en utilisant deux charges : 

-  une charge de 100 g appliquée pendant 15 s sur des poudres enrobées puis polies, 

- une charge de 25 g appliquée pendant 15 s sur les poudres (avant et après 48 h de broyage) 

et le revêtement. Les échantillons ont été enrobés puis polis. 

Les valeurs fournies sont une moyenne de 10 mesures et l’erreur a été évaluée en calculant 

l’écart type σ. 
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Dans ce chapitre, nous présentons les résultats expérimentaux obtenus par 

mécanosynthèse du mélange NiTi. Pour suivre l’évolution morphologique et la distribution en 

taille des particules des poudres obtenues, nous avons utilisé la microscopie électronique à 

balayage (MEB) et le granulomètre laser. Afin d’étudier l’évolution structurale et 

microstructurale, le phénomène d’interdiffusion entre les différents éléments ainsi que la 

formation de l’alliage au cours du broyage, nous avons utilisé la diffraction des rayons X 

(DRX) et la microscopie électronique en transmission (MET). L’évolution de la dureté du 

mélange en fonction du temps de broyage est aussi abordée. 

 
 
 

3.1   Etude morphologique 

L’évolution morphologique des particules de poudres broyées a été suivie par 

microscopie électronique à balayage comme le montrent les figures 3.1 et 3.2. 

 Avant broyage, la poudre de Ti se présente sous forme angulaire tandis que la poudre 

de Ni se présente sous forme sphérique (Figs. 3.1 et 3.2). 

Après 12 h de broyage, la micrographie MEB montre une large distribution de la taille  

des particules (Fig. 3.1). Ces dernières sont sous forme de plaquettes allongées de dimensions 

irrégulières dues aux déformations plastiques induites par les chocs entre billes et billes-parois 

des jarres (Fig. 3.2). Ce comportement, qui est caractéristique des mélanges ductiles-ductiles, 

correspond au premier stade de la mécanosynthèse [1-3]. Durant ce stade les plaquettes sont 

constituées de lamelles alternées des éléments de départ. Après 18 h de broyage (Fig. 3.1), on 

observe un changement drastique de la morphologie et de la taille des particules de poudre par 

rapport aux premiers temps de broyage. En effet, les particules de poudre obtenues sont plus 

fines et adoptent une forme bien arrondie. Au fur et mesure que le temps de broyage 

augmente (24 h), les particules de poudre sont de plus en plus fines et sont presque 

homogènes avec l’existence d’agglomérats (Figs. 3.1 et 3.2). Ces derniers sont formés de très 

fines particules. Pour des temps de broyage plus longs (48-72 h), une faible distribution en 

taille des particules s’établit avec l’existence de plus en plus d’agglomérats (Figs. 3.1 et 3.2).  
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Figure 3.1 : Evolution morphologique de la poudre 50Ni-50Ti en fonction du temps de broyage  
(G 50). 
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Figure 3.2 : Morphologie de la poudre 50Ni-50Ti en fonction du temps de broyage (G 100). 
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Une analyse chimique EDAX réalisée sur la poudre broyée pendant 72 h nous a 

permis de vérifier la composition de l’alliage obtenu. Les résultats de cette analyse montrent 

que la poudre est composée de 48.57 at. % de Ni et 48.67 at. % de Ti dont le rapport  

(Ni/Ti = 1) (Fig. 3 .3). De plus, on note la présence d’un faible pourcentage de carbone  

(2.77 at. %) provenant de la couche fine de carbone déposée sur la poudre pour la rendre 

conductrice. On peut, ainsi, conclure que le mélange Ni50Ti50 est obtenu et qu’il n y a pas de  

contamination par les outils de broyage. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 3.3 : Analyse chimique EDAX de la poudre Ni50Ti50 broyée pendant 72 h. 

 

3.2   Etude granulométrique de la poudre 

La figure 3.4 présente l’évolution de la distribution de la taille des particules en 

fonction du temps de broyage. 

Après 12 h de broyage, la distribution de la taille des particules est de type bimodal. 

Elle est constituée de deux contributions :  

- une contribution centrée sur 〈D〉 = 550.88 µm qui correspond aux grosses particules créées 

suite au processus de soudage ; 

- une contribution centrée sur 〈D〉 = 33.85 µm qui correspond aux petites particules produites 

par les effets de  fragmentation. 

Au fur et à mesure que le temps de broyage augmente, la courbe de distribution se 

présente sous forme d’un seul pic étroit centré sur les faibles valeurs de 〈D〉. Ceci indique un 

équilibre entre les deux processus de fragmentation et de soudage ce qui mène à une 
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homogénéisation et un affinement de la taille des particules. Ce comportement est 

caractéristique des poudres nanostructurées obtenues par broyage mécanique [4]. 

A partir de 48 h de broyage, la courbe de distribution est toujours sous forme d’un seul 

pic mais s’élargit de nouveau et se déplace vers les grandes valeurs de 〈D〉 indiquant ainsi 

l’augmentation du nombre de grosses particules de poudre. Ce comportement est dû à un effet 

de soudage des particules d’une part et d’autre part à un effet d’agglomération des particules 

de poudre qui sont très fines à ce stade. Ce résultat est confirmé par les observations faites par 

MEB. Le même comportement a été observé dans de nombreux alliages préparés par broyage 

mécanique haute énergie [5, 6].  
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Figure 3. 4 : Evolution de la distribution de la taille des particules en fonction du temps de broyage. 
 

La variation de la taille moyenne des particules, en fonction du temps de broyage, 

passe par deux stades (Fig. 3.5). Durant le premier stade, qui s’étale jusqu’à 24 h de broyage, 

il est observé une diminution de la taille moyenne des particules. Elle est de l’ordre de 11 µm, 

après 24 h de broyage. Au-delà de ce temps de broyage, c’est le second stade qui prend place. 

Ce dernier correspond à l’augmentation du nombre d’agglomérats.  

 Selon Zhang et al. [7], l’évolution de la taille des particules, en fonction du temps de 

broyage, présente généralement deux régions. Comme schématisé sur la figure 3.6, durant les 

premiers temps de broyage, la taille des particules diminue rapidement (stade I). Quand un 
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certain temps de broyage est atteint, appelé temps critique (dans notre cas 24 h), deux 

comportements alternatifs peuvent avoir lieu. Soit la taille des particules diminue lentement 

(stade II) ou bien un effet d’agglomération peut être observé (stade III). Dans le dernier cas, 

une augmentation de la taille des particules est obtenue.  
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Figure 3. 5 : Evolution de la taille moyenne des particules en fonction du temps de broyage. 

 

 

 

 

Figure 3.6 : Schéma de changement de la taille des particules en fonction du temps de 
broyage [7]. 
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3.3   Etude par diffraction des rayons X  

Le mélange des poudres de Ni et Ti a été suivi par la diffraction des rayons X en 

fonction du temps de broyage comme le montrent les figures 3.7 et 3.8. 

Sur les diffractogrammes des éléments purs (avant broyage) sont observés les pics de 

diffraction du Ni de structure cubique à faces centrées (cfc), de groupe d’espace Fm-3m et 

ceux du Ti de structure hexagonale compacte (hcp), de groupe d’espace P63 /mmc (Fig. 3.7). 

La conservation des pics des éléments purs du Ti et du Ni jusqu’à 18 h de broyage, montre 

qu’aucune réaction n’a eu lieu, à ce stade, entre les deux poudres  

(Fig. 3.8). Au fur et à mesure que le temps de broyage augmente, les pics de Ni subissent un 

élargissement et une diminution de leur intensité, tandis que ceux de Ti disparaissent 

progressivement. Après 24 h de broyage, on remarque l’émergence, aux alentours de  

2θ =  49.80° et 2θ = 73°, de nouveaux pics de faible intensité. Ces nouveaux pics 

correspondent à la phase B2-NiTi de structure cubique centrée (cc) (Fig. 3.9). Au-delà de 24 h 

de broyage, seuls les pics de la nouvelle phase B2-NiTi sont présents. Ainsi, durant le broyage 

mécanique, les phénomènes répétés de fracture et de soudage réduisent la taille des particules 

de poudre et augmentent la surface de contact entre elles. Le contact entre les surfaces 

fraîches permet la réaction entre les deux éléments Ti et Ni. De plus, l’augmentation de la 

température et l’existence d’une forte densité de défauts produite durant le broyage accélèrent 

le processus de diffusion des atomes de Ni et de Ti pour former la phase B2-NiTi.  

De nombreux travaux ont été réalisés pour étudier la formation de la phase B2-NiTi à 

partir des poudres élémentaires de Ti et de Ni [8-16]. L’interprétation de la plupart des 

résultats a montré la formation de la phase amorphe [8-10,12-13,17-18]. D’autres travaux ont 

permis l’obtention de l’intermétallique B2-NiTi [14-16]. L’étude par diffraction des rayons X 

a montré que la formation de cette phase se fait généralement en deux étapes. Pendant les 

premiers temps de broyage, il est observé un déplacement des pics de diffraction de Ni vers 

les faibles valeurs de 2θ. Ce déplacement est lié à la diffusion des atomes de Ti dans le réseau 

de Ni entraînant ainsi la formation d’une solution solide nanostructurée Ni(Ti) de structure cfc 

et de paramètre de maille supérieur à celui du Ni pur. Pour des broyages prolongés, la phase 

B2-NiTi nanostructurée de structure cc désordonnée est obtenue.  
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Figure 3.7 : Diffractogrammes des rayons X des poudres initiales. 

 

            

Figure 3.8 : Evolution des diffractogrammes des rayons X du mélange 50Ni-50Ti en fonction du 
temps de broyage. 

 
 
 
 
 
 

100 40 50 60 70 80 90

(1
1

1
) 

(2
0

0
) 

(2
2

0
) 

(1
0

0
) 

(0
0

2
) 

(1
0

1
) 

(1
0

2
) 

(1
1

0
) 

(1
0

3
) 

(2
1

1
) 

(2
0

1
) 

2théta (degrés) 

In
te

ns
ité

 (
u.

a)
 

Ni 

Ti 

2théta (degrés) 

In
te

ns
ité

 (
u.

a)
 

100 

 

 

 

 

40 50 60 70 80 90

6h 

12h 

18h 

24h 

48h 

� 
� � 

� 

� 

� � 

� 

� 

� 

� 

���� Ti 
 ����Ni 
 ����NiTi  
 

 

72h 

(1
0

0
) 

(0
0

2
) 

(1
0

1
) 

(1
1

1
) 

(2
0

0
) 

(1
0

2
) 

� 

(1
1

0
) 

(1
0

3
) 

(2
0

1
) 

(1
10

) 

(2
0

0
) 



                                                                  Chapitre 3 : Elaboration de l’alliage 50Ni-50Ti par mécanosynthèse 

 63 

 
 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 3.9 : Diffractogramme des rayons X de la poudre broyée pendant 24 h. 

 

Pour illustrer le déplacement des pics en fonction du temps de broyage, nous avons 

suivi l’évolution de la position du pic de NiTi (110) dans l’intervalle 24-72 h (Fig. 3.10). Le  

déplacement de ce pic vers les faibles valeurs de 2θ est lié d’une part, à l’introduction de 

contraintes introduites suite aux phénomènes répétés de fracture et de soudage des particules 

de poudre et d’autre part, à la diffusion des atomes de Ti dans le réseau du Ni. Ces deux 

facteurs agissent au niveau macroscopique (quelques grains) et modifient le paramètre de 

maille. 
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Figure 3.10 : Evolution du pic de NiTi (110) en fonction du temps de broyage. 
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3.3.1 Paramètres de maille 

a) Paramètre de maille du Ni  

L’évolution du paramètre de maille en fonction du temps de broyage nous permet de 

suivre l’interdiffusion des éléments de poudre broyées et, par conséquent, la formation de 

l’alliage (Fig. 3.11). Le paramètre de maille du Ni est calculé à partir des pics (111), (200) 

(220). La diminution du paramètre de maille, après 6 h de broyage, est probablement due aux 

forces compressives provoquées par les chocs. Le Ni étant ductile, il a donc une grande 

aptitude à la compression lors des premières heures de broyage. Ce comportement est 

similaire à celui obtenu pour le cuivre lors du broyage du composé Cu70Ti20Ni10 [19]. La 

diminution du paramètre de maille du cuivre, après 5 h de broyage, a été attribuée à la 

diminution de la distance entre atomes voisins. Cependant, pour un broyage haute énergie du 

composé Fe74Mo26, Jiraskova et al. [20] ont expliqué la diminution du paramètre de maille du 

réseau de Mo d’une part, à la sévère déformation plastique et, d’autre part, à la dissolution 

d’une faible quantité de Fe dans le réseau du Mo.  Les atomes de Fe ayant un rayon atomique 

plus faible que celui des atomes de Mo, leur substitution aux atomes de Mo mène à la 

compression du réseau de celui-ci [20]. L’effet de la compression de la maille, suite aux chocs 

mécaniques, a été aussi observé dans le Cr pur [21] et dans les  alliages Fe-31Cr-12Co [22] et 

Fe-4Cr-8P-11C [23-24] synthétisés par broyage mécanique. Au-delà de 6 h de broyage, on 

observe une augmentation du paramètre de maille du Ni avec le temps de broyage.  Compte 

tenu du rayon atomique du Ti (1.45 Å) qui est plus grand que celui du Ni (1.24 Å), cette 

augmentation du paramètre de maille doit être liée à l’interdiffusion du Ti dans le Ni. De plus, 

les déformations plastiques sévères qui se manifestent par la présence de divers défauts 

cristallins tels que les dislocations, les joints de grains et les défauts d’empilements sont aussi 

capables d’induire une augmentation du paramètre de maille. Cette augmentation a été 

observée durant le broyage du Ni pur [25], du Ni dans les alliages binaires NiTi [8] et 

ternaires Ni48Al 36Ti16 [26].   

La déviation relative du paramètre de maille est donnée par :  

( )
(3.1)                                                                 

0

0

0 a

aa

a

a −=∆
 

où a0 est le paramètre de maille de la poudre 50Ni-50Ti avant broyage et a est le paramètre de 

maille calculé à partir des diffractogrammes des RX. 
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Figure 3.11 : Evolution du paramètre de maille du Ni en fonction du temps de broyage. 

 

Après 24 h de broyage, le paramètre de Ni est égal à (0.353 ± 0.001) Å. La déviation 

de ce paramètre est estimée à 0.31 %. En se basant sur le fait que le paramètre de maille 

augmente de 0.1 % par atome de Ti [8, 27], la dissolution du Ti dans le réseau du Ni est de  

3.1 at.% Ti, après 24 h de broyage. Cette faible valeur est expliquée par la présence de la raie 

(110) du Ti sur le diffractogramme des RX de la poudre broyée pendant  

24 h (Fig. 3.8). Ce résultat indiquant que la vitesse de diffusion du Ti dans le Ni est plus lente 

que celle du Ni dans le Ti est en accord avec celui obtenu par Schwarz [17]. Un résultat 

similaire a été obtenu pour le même composé 50Ni-50Ti broyé avec un rapport massique 

billes/poudre de 15:1 et une vitesse de rotation des jarres de 200 tours/mn [8], où la 

dissolution du Ti dans le Ni était égale à 3.7 at. % Ti après 20 h de broyage. Cependant, 

Battezatti et al. [28] ont obtenu une dissolution de 6 at.% Ti après 15 h de broyage pour un 

paramètre de maille de 0.354 nm. Cette différence est liée aux différentes conditions de 

broyage. On cite entre autres la granulométrie des poudres de départ qui est égale à  

44 µm pour le Ni et 149 µm pour le Ti et le type de broyeur utilisé SPEX 8000 qui est plus 

énergétique. Ainsi un broyage intensif de poudre de granulométrie initiale faible mène à une 

dissolution importante du Ti dans le Ni. 

A l’équilibre thermodynamique, la solubilité du Ti dans le Ni est de 13.9 at. %. Le 

broyage mécanique a permis d’étendre la solubilité jusqu’à 22.3  at.% [29] et à 28 at. % 

d’après Schwarz et al. [17]. Dobromyslov et al.[30] ont trouvé une limite de solubilité de 
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20 at.% après un broyage mécanique sous haute pression. De même, la solubilité du Ni dans 

le Ti peut atteindre 13 at. % bien qu’à l’équilibre thermodynamique cette solubilité est limitée 

à 10 at. %. 

 

b) Paramètre de maille du Ti 

      Le tableau 3.1 reporte, pour chaque durée de broyage, les paramètres de maille a et c du Ti  

hexagonal compact ainsi que le rapport c/a.  

Temps de broyage 

(h) 

a (nm) c (nm) Rapport c/a 

0 0.2949 ± 0.0001 0.4687 ± 0.0008  1.5893 ± 0.0013 

6 0.2936 ± 0.0003 0.4683 ± 0.0011 1.5950 ± 0.0068 

12 0.2946 ± 0.0007 0.4689 ± 0.001 1.5916 ± 0.0062 

18 0.2947 ± 0.0002 0.4691 ± 0.0004 1.5917 ± 0.0022 

24 0.2949 ± 0.0001 0.4706 ± 0.0001 1.5957 ± 0.0007 

Tableau 3.1 : Paramètres structuraux du Ti hexagonal compact après différents temps de 
broyage. 

 

On remarque que les paramètres de maille présentent une faible fluctuation durant les 

six premières heures de broyage, puis augmentent avec la durée du broyage. En revanche, le 

rapport c/a garde une valeur presque constante de 1.59. La comparaison de ce rapport avec 

celui de la structure hexagonale compacte idéale du Ti conventionnel, qui est égal à  

c/a = 1.58 [31], montre une très faible différence avec celui-ci. Cette faible différence peut 

être expliquée par la réduction de la taille des cristallites, l’augmentation du taux de 

microdéformations et les distorsions du réseau cristallin induit par le processus de broyage.  

L’existence de diverses forces de déformation, entre autres les forces d’étirement, de 

compression, de cisaillement et de fragmentation ainsi que la compétition entre ces différents 

types de forces, est fonction du comportement mécanique du matériau broyé et sont à 

l’origine des variations de ces propriétés microstructurales. La figure 3.12 montre l’évolution, 

en fonction du temps de broyage, du volume de la maille de Ti. Le volume de la maille de la 

structure hexagonale compacte est donné par : 
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                                                                 V=
2
3

3 a2 c                            (3.2) 

 
où a et c sont les paramètres de maille du Ti. Trois stades peuvent être observés. Durant le 

premier stade (jusqu’à 6 h de broyage), on remarque une diminution du volume de la maille 

hcp du Ti du à une prédominance des forces compressives qui ont pour effet de provoquer une 

compression du réseau. Durant le second stade (6-12 h), on observe une dilatation de la maille 

due à une prédominance des forces d’étirement. Le troisième stade est atteint à partir de 12 h 

de broyage. Il correspond à un équilibre entre les différents types de forces, d’où une 

stabilisation du volume de la maille. 
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Figure 3.12 : Variation du volume de la maille du Ti en fonction du temps de broyage. 

 

c) Paramètre de maille de l’intermétallique NiTi  

La figure 3.13 montre l’évolution du paramètre de maille de la phase B2-NiTi en 

fonction du temps de broyage ainsi que sa déviation par rapport au paramètre de maille de la 

fiche JCPDS n° 03-065-4572. Le paramètre de maille augmente rapidement jusqu’à 48 h puis 

reste presque stationnaire jusqu’à 72 h où il atteint une valeur égale à  

(0.3005 ± 0.0001) nm. La déviation du paramètre de maille de cette phase est importante pour 

la poudre broyée pendant 24 h  (
0a

a∆
 = 2.19 %) où la phase B2-NiTi n’a pas été complètement 

formée. Cette valeur élevée peut être expliquée par la formation d’une composition non 
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stœchiométrique de la phase B2-NiTi ayant une faible quantité de Ti (composition 1 sur le 

diagramme de phase de la figure 3.14). Au fur et à mesure que le temps de broyage augmente 

(Fig. 3.13), cette déviation diminue (0.06 %) et s’approche de celle de  la phase B2-NiTi 

(composition 2 sur le diagramme de phase) indiquant l’obtention de la phase B2-NiTi 

stœchiométrique de composition Ni50Ti50.  
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Figure 3.13 : Evolution du paramètre de maille de la phase B2-NiTi et de sa déviation en fonction du 
temps de broyage. 

 

 

Figure 3.14 : Diagramme de phase du système NiTi [16]. 
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3.3.2 Paramètres microstructuraux 

a) Paramètres microstructuraux des éléments purs Ni  et Ti 

Le broyage mécanique est un processus dans lequel la forte déformation plastique, la 

fracture, le soudage à froid et le ressoudage prennent place simultanément, une structure 

extrêmement fine à l’échelle nanométrique et fortement désordonnée peut être obtenue. 

L’évolution, en fonction du temps de broyage, des paramètres microstructuraux moyens à 

savoir la taille des cristallites 〈L〉 et le taux de microdéformations 〈σ2
〉
1/2, déterminés par la 

méthode de Williamson-Hall, est montrée sur la figure 3.15. On observe une diminution de la 

taille des cristallites avec l’augmentation du temps de broyage. Après 24 h de broyage, la 

taille de cristallites atteint des valeurs respectivement égales à (22.0 ± 1.5) nm et à  

(16.0 ± 1.5) nm pour les poudres de Ni et Ti. La taille des cristallites du Ti, relativement 

faible par rapport à celle du Ni, est probablement liée à sa faible granulométrie initiale et à sa 

faible ductilité (tableau 3.2). Koch [32] a montré que l’affinement de la taille des cristallites 

est dépendant de la température de fusion. Plus cette température est faible plus la taille des 

cristallites est élevée. Ceci peut aussi expliquer la valeur élevée de la taille des cristallites du 

Ni par rapport à celle du Ti, sachant que les températures de fusion du Ni et du Ti sont 

respectivement égales à 1455°C et 1668°C. En revanche, le taux de microdéformations reste 

presque constant jusqu’à 18 h de broyage puis augmente rapidement pour atteindre des 

valeurs respectivement égales à (1.05 ± 0.05) % et à (1.37 ± 0.05) % pour le Ni et le Ti. Ces 

valeurs sont proches de celles trouvées dans le cas des métaux et alliages métalliques [22, 33-

34]. La stabilité du taux de microdéformations entre 0 et 18 h de broyage peut être expliquée 

par le fait que l’énergie mécanique communiquée, lors du broyage, n’est pas suffisante pour 

déformer plastiquement les deux poudres élémentaires de Ni et Ti. Ce résultat est différent de 

celui obtenu par Gu et al [8] pour un alliage de même composition mais synthétisé par un 

broyage intensif. En effet, ces auteurs, en utilisant une vitesse de rotation égale à 200 tr/min 

(< 400 tr/min dans notre cas) mais un rapport masse billes/masse poudre élevé  (RBP=15 :1), 

ont obtenu une évolution du taux de microdéformations dès les premières heures de broyage. 

En comparant les valeurs des deux éléments, on constate que le titane possède un taux de 

microdéformations relativement élevé par rapport à celui du nickel. Ceci est lié au 

comportement mécanique des deux poudres. En effet, le titane possède un module de Young 

plus faible il faut, par conséquent, moins d’énergie pour introduire des défauts dans son 

réseau cristallin (tableau 3.2).  
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Elément                              Dureté (MN m-2)                Module de Young (GPa) 

       Ni                                                638                                         76 

       Ti                                                 970                                         44 

Tableau 3.2 : Propriétés mécaniques des éléments purs. 
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 Figure 3.15 : Evolution de la taille des cristallites et du taux de microdéformations en fonction du 
temps de broyage (a) Ni (b) Ti. 
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Les paramètres microstructuraux des mélanges obtenus par broyage mécanique 

dépendent de plusieurs facteurs parmi lesquelles la granulométrie initiale des éléments purs, la 

température de fusion et les conditions de broyage tels que la vitesse de rotation des jarres ω, 

le rapport masse billes/poudre (RBP), le diamètre des billes D, le temps de broyage t et 

l’agent de contrôle. En effet, en utilisant l’alcool éthylique comme agent de contrôle, une 

vitesse de rotation de 200 tours/min et un rapport masse billes/masse poudre égal à 15 :1, Gu 

el al. [8] ont obtenu, après 75 h de broyage du mélange 50Ni-50Ti, une solution solide Ni(Ti) 

avec une taille des cristallites égale à 〈L〉 = 14 nm et un taux de microdéformations égal à 

〈σ2
〉
1/2 = 0.98 %. Pour une même vitesse de rotation ω, un rapport RBP plus faible (11/8) et un 

broyage plus long (t= 312h), Tria et al. [35] ont obtenu des taille de cristallites égales à 44 nm 

et à 25 nm et des taux de microdéformations égaux à 0.27 % et à 0.40 % respectivement pour 

le Ni et le Ti. Récemment, Xiangyu et al. [25] ont broyé du Ni pur avec un rapport massique 

égal à 20:1 et une vitesse de rotation de 300 tours/min. Les valeurs de la taille des cristallites 

et du taux de microdéformations obtenues après 20 h de broyage sont respectivement de 10.3 

nm et de 0.87 %. 

 

b) Paramètres microstructuraux de l’intermétallique B2-NiTi 

L’évolution de la taille des cristallites en fonction du temps de broyage de la phase 

B2-NiTi montre une diminution continue avec le temps de broyage (Fig. 3.16). La valeur de 

la taille des cristallites, après 72 h de broyage, est de (8.0 ± 1.5) nm. Simultanément, le taux 

de microdéformations augmente avec le temps de broyage et atteint sa valeur maximale de  

(2.10 ± 0.05) % après 48 h de broyage. Pour la même composition obtenue à l’aide d’un 

broyeur planétaire avec une vitesse de rotation élevée (600 tours/min) et un rapport masse 

billes/masse poudre de 10:1, les valeurs respectives de la taille des cristallites et du taux de 

microdéformations de la phase B2-NiTi, après 60 h de broyage, sont de  

〈L〉 = 25 nm et  de 〈σ2
〉
1/2 = 1.2 % [16]. La valeur du taux de microdéformations  〈σ1/2

〉
2 > 3 % 

est caractéristique des intermétalliques [33]. En effet, pour les alliages Ni45Ti50Al5, 

Ni43Ti50Al 7 et Ni41Ti50Al 9, les valeurs du taux de  microdéformations de la phase NiTi 

obtenue, après 70 h de broyage, sont respectivement égales à 2.5 %, 3.6 % et 5 % [36]. Une  

valeur de 6 % a été obtenue pour une taille des cristallites de 5 nm, lors de l’élaboration de 

l’alliage Fe75Nb5Ge20 dans un broyeur planétaire de type Fritsch Pulvérisette P5 [37]. 
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La légère diminution du taux de microdéformations, après 72 h de broyage, peut être 

liée à la recombinaison des dislocations lors de la désorientation des sous-grains les uns par 

rapport aux autres [38] et/ ou à une légère augmentation de la température locale. 
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Figure 3.16 : Evolution de la taille des cristallites et du taux de microdéformations de la phase  

B2-NiTi en fonction du temps de broyage. 
 

 

L’effet de la température a été proposé par Delshad et al. pour expliquer 

l’augmentation de la taille des cristallites et la diminution du taux de microdéformations 

obtenus dans les cas du broyage prolongé du fer pur [39] et des alliages Fe1-xCox avec (x=0.1 

et 0.5) [39, 40]. La même interprétation a été donnée par Zhang et al. [41] pour expliquer la 

diminution du taux de microdéformations du Zn de 0.78 % à 0.05 %, après 12 h de broyage. 

Zhao et al. [42] ont attribué la diminution du taux de microdéformations et du facteur de 

Debye-Waller statistique aux phénomènes de relaxation des joints de grains. De même, la 

diminution du taux de microdéformations a été observée par Maziarz et al. [43], lors du 

broyage de l’alliage Ni-49.7Ti, mais aucune interprétation n’a été donnée. 

 

3.3.3 Densité de dislocations  

 Au cours du broyage, de sévères déformations plastiques sont introduites dans les 

particules de poudre qui se manifestent par la présence de différents types de défauts telles 

que les dislocations. Ces dernières qui sont des défauts linéaires, ont une importance capitale 

pour les propriétés mécaniques et physiques des matériaux. Ce sont elles qui, en se déplaçant, 
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propagent la déformation plastique. De plus, les déformations du réseau cristallin qu’elles 

induisent facilitent la diffusion des atomes. La densité de dislocations ρ, peut être calculée à 

partir de la formule suivante [42]:    

                                                   )3.3(   32

2/12

bL

σ
ρ =  

 où b est le vecteur de Burgers dont le module des trois structures cristallines cfc, hcp et cc est 

donné dans le tableau 3.3. 

Structure cristalline   directions de glissement   Plan de glissement  Vecteur de Burgers                           

          cc                                 〈111〉                                        (110)                        
2

3a
b =      

          hcp                               〈1110〉                                     (0001)                         
3

6a
b =         

          cfc                                 〈110〉                                        (111)                        
2

2a
b =  

Tableau 3.3 : Direction de glissement, plans de glissement et vecteur de Burgers 
correspondant aux structures cc, hcp et cfc. 

 

 

La figure 3.17 illustre l’évolution de la densité de dislocations des éléments purs en 

fonction du temps de broyage. La densité de dislocations du Ni et du Ti présente un 

comportement similaire à celui du taux de microdéformations. En effet, elle est presque 

constante jusqu’à 18 h de broyage puis augmente rapidement et atteint, après 24 h de broyage, 

les valeurs de (0.66 ± 0.07) × 1016 m-2 et de (1.22 ± 0.16) × 1016 m-2 respectivement pour le Ni 

et le Ti. Par ailleurs, il a été montré que la faible taille des grains engendre, généralement, de 

fortes distorsions du réseau cristallin accompagnées d’une grande densité de dislocations [25]. 

Ces valeurs de ρ se rapprochent de la valeur limite, 1016/m2, obtenue pour les dislocations 

coins et très supérieures à celles des dislocations vis (1013/m2) créées dans les métaux lors des 

déformations plastiques [36]. 
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Figure 3.17 : Variation de la densité de dislocations des éléments purs en fonction du temps 
de broyage. 

 

 

Pour la phase B2-NiTi qui a commencé à se former à partir de 24 h de broyage, la 

densité de dislocations augmente progressivement avec le temps de broyage (Fig. 3.18). Elle 

est égale à (3.32 ± 0.30) × 1016 m¯2, après 72 h de broyage. Cette valeur relativement 

supérieure par rapport à celle des éléments purs est probablement liée d’une part, à la 

réduction de la taille des cristallites jusqu’à 8 nm et, d’autre part, à l’augmentation du taux de 

microdéformation (2 %).  

Un résultat similaire a été obtenu par Dutta et al. [26] lors du broyage du mélange 

Ni48Al36Ti16. Ces auteurs ont trouvé une valeur de la densité de dislocations de la phase  

B2-NiTi égale à 4.92 × 1016 m-2 suivant les directions 〈111〉 et 〈100〉, après 34 h de broyage..  

Le broyage prolongé du composé Cr20Co80 dans un broyeur planétaire haute énergie a 

conduit, après 48 h, à des valeurs de la densité de dislocations respectivement égales à 

3 × 1016 m-2 et à 0.5 × 1016 m-2 pour les solutions solides hcp-Co(Cr) et cfc-Co(Cr) [44].  
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Figure 3.18 : Evolution, en fonction du temps de broyage, de la densité de dislocations de la phase 
B2-NiTi. 

 

3.4 Etude par microscopie électronique en transmiss ion 

 

Afin d’estimer la taille des cristallites et aussi de confirmer la structure et la 

composition des phases en présence nous avons utilisé la microscopie électronique en 

transmission. Des micrographies en champ clair et en champ sombre ont été prises. Des 

clichés de diffraction ainsi qu’une analyse EDS ont été réalisés. Différentes analyses ont été 

effectuées dans différentes zones de la poudre mais ne sont présentées ici que les résultats les 

plus explicites. Les résultats seront comparés avec ceux obtenus par diffraction des RX. 

 

La figure 3.15 (a) montre une image MET en champ clair d’une cristallite de la poudre 

NiTi broyée pendant 24 h. Le cliché de diffraction correspondant se présente sous forme d’un 

anneau discontinu dont le rayon est inversement proportionnel à la distance interréticualire 

des plans (hkl). Cet anneau dont la distance dhkl = (2.55 ± 0.02) Å, peut être indexé comme 

étant l’anneau (100) du titane. Ce résultat indique la présence des particules de Ti dans cette 

zone (Fig. 3.15.b).  
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Figure 3.15 : Image en champ clair de la poudre broyée pendant 24 h (a) cliché de 
diffraction électronique correspondant (b). 
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L’analyse EDS réalisée dans la même zone de l’échantillon (Fig. 3.15.a) confirme 

qu’il s’agit d’une zone riche en Ti (90 at.% Ti). On note aussi la présence d’une quantité 

négligeable d’oxygène (Fig. 3.16).  

 

 

 

 

Figure 3.16 : Spectre EDS de la poudre NiTi broyée pendant 24 h. 

 

 

La figure 3.17 montre un cliché de diffraction d’une autre zone de la poudre broyée 

pendant 24 h. Ce cliché met en évidence la présence de la phase (111) de Ni dont la distance 

interréticulaire est égale à dhkl = (2.03 ± 0.02) Å. Ce résultat indique la présence des particules 

de Ni dans cette zone de la poudre.  
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Figure 3.17 : Cliché de diffraction réalisé sur une zone de la poudre NiTi broyée pendant 
24 h. 

 

Sur une autre zone du même échantillon, le cliché de diffraction (Fig. 3.18) est 

composé d’anneaux provenant de la phase B2-NiTi (réflexion (110), de Ni et de Ti dont les 

dhkl sont rassemblés dans le tableau 3.4. 

 

 

Figure 3.18 : Cliché de diffraction d’une autre zone de la poudre NiTi broyée pendant 24 h. 
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Phases Réflexion (hkl) dhkl 

B2-NiTi (110) 2.13 ± 0.02 

Ni (111) 2.06 ± 0.02 

Ti (100) 2.50 ± 0.02 

Tableau 3. 4 : Distance interréticulaire des phases présentes dans la poudre broyée 

pendant 24 h. 

Ainsi, à ce stade du broyage, les observations réalisées sur cette poudre révèlent la 

présence d’une hétérogénéité en structure. Ce résultat est en parfait accord avec celui de la 

diffraction des rayons X qui montre la présence d’un mélange constitué de l’intermétallique 

B2-NiTi et des éléments purs Ni et Ti. 

 

Pour mesurer la taille des cristallites, des images en champ sombre ont été prises en 

sélectionnant l’anneau correspondant aux plans (100) du Ti et (111) du Ni (Figs. 3.19, 3.20). 

Sur ces figures, on observe trois grains (agrégats) composés de cristallites nanométriques dont 

la taille varie entre 10 et 45 nm. Ainsi, la majorité des cristallites ont une taille comprise entre 

10-20 nm, ce qui est en accord avec les résultats obtenus par diffraction des rayons X.  

 

 

Figure 3.19 : Image en champ sombre obtenue sur l’anneau (100) du Ti de la poudre broyée pendant 
24 h. 
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Figure 3.20 : Image en champ sombre obtenue sur l’anneau (111) du Ni de la poudre broyée pendant 
24 h. 

 

 

L’image en champ clair d’un agrégat de la poudre NiTi broyée pendant 48 h et son 

cliché de diffraction correspondant est montrée sur la figure 3.21. Les anneaux 

caractéristiques des phases Ni et Ti n’apparaissent pas sur le cliché de diffraction. La 

disparition de ces deux phases est liée à la diffusion du Ti dans la matrice du Ni conduisant 

ainsi à la formation d’une phase unique et homogène B2-NiTi. En effet, la réflexion intense 

(110) de l’intermétallique est clairement visible sur le cliché de diffraction électronique 

confirmant ainsi le résultat obtenu par DRX. 
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(110) B2-NiTi

 

                        (b) 

                 

Figure 3.21 : Image en champ clair d’un agrégat de poudre NiTi broyée pendant 48 h (a) cliché de 
diffraction électronique correspondant (b). 

 

 

Pour évaluer la taille des cristallites de l’intermétallique, nous avons sélectionné 

l’anneau correspondant au plan (110) de la phase B2-NiTi et nous avons pris une 

micrographie en champ sombre (Fig. 3.22). Une image en champ clair de la poudre a été 

également prise (Fig. 3.23). A ce stade du broyage (48 h), on constate que la structure est plus 
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homogène. Elle est composée de cristallites nanométriques de taille variant entre 5 et 14 nm. 

La taille moyenne des cristallites est alors de (10 ± 1) nm, en accord avec le résultat obtenu 

par la diffraction des rayons X [(12.0 ± 1.5) nm]. Le tableau 3.5 rassemble les valeurs de la 

taille des cristallites obtenues par DRX et par MET. 

 

 

Figure 3.22 : Image en champ sombre obtenue d’une zone de la poudre NiTi broyée pendant 48 h. 

 

 

 

Figure 3.23 : Image en champ clair obtenue d’une zone de la poudre NiTi broyée pendant  
48 h. 
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 Au fur et à mesure que le temps de broyage augmente (72 h), la taille des cristallites 

décroit. Cette dernière, estimée à partir des images en champ clair et en champ sombre  

(Fig. 3.24), varie de 4 à 12 nm. La taille moyenne des cristallites est de (7 ± 2) nm. 

 

 

                                                                          (a) 

 

  

(b) 

 

Figure 3.24 : Image en champ sombre (a) et champ clair (b) de la poudre NiTi broyée pendant 72 h. 
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Temps de broyage (h)                   DRX MET 

48 12.0 ± 1.5 nm 10 ± 1 nm 

72 8.0 ±1.5 nm 7 ± 2 nm 

Tableau 3.5 :  Taille des cristallites de l’intermétallique estimée par DRX et MET. 

 

Le cliché de diffraction de la poudre broyée pendant 72 h (Fig. 3.25) est composé 

d’anneaux concentriques provenant de la même phase B2-NiTi de structure cubique centrée et 

de paramètre de maille moyen de (0.307 ± 0.004) nm. 

 

 

 

 

Figure 3.25 : Diagramme de diffraction électronique de la poudre NiTi broyée pendant 72 h. 

 

L’image à haute résolution d’un grain présentée sur la figure 3.26 montre des zones 

cristallisées avec l’existence de joints de grains. La présence de ces derniers est liée à la 

réduction de la taille des grains jusqu’à l’ordre nanométrique confirmant ainsi le caractère 

nanocristallin de notre poudre. La distance entre deux plans a été estimée à 0.216 nm 

caractéristique de la phase B2-NiTi, confirmant ainsi la présence de cette phase. 

 

 

B2-NiTi (110) 
B2-NiTi (200) 

B2-NiTi (211) 
B2-NiTi (220) 
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Figure 3. 26 : Image à haute résolution d’un grain de poudre broyée pendant 72 h (a) agrandissement 
d’une partie de l’image (5 nm ×5 nm) (b). 
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3.5 Microdureté Vickers  

La formation de la phase B2-NiTi peut être suivie par mesure de microdureté. La 

figure 3.27 présente l’évolution de cette propriété mécanique en fonction du temps de 

broyage. Durant les 12 premières heures de broyage, on constate une légère augmentation de 

la microdureté. Cette augmentation, estimée à 42 % par rapport au début de broyage, est due 

d’une part, à la diminution de la taille des grains des éléments Ni et Ti et, d’autre part, à la 

création des défauts cristallins tels que les dislocations et les joints de grains. La valeur de la 

microdureté atteinte après 12 h de broyage est de (215 ± 26) Hv. Elle correspond à une taille 

des cristallites de (〈L〉Ti = (37.0 ± 1.5) nm et de 〈L〉Ni = (40.0 ± 1.5) nm). Neves et al. [45] ont 

obtenu après une activation mécanique pendant 4 h du mélange 50Ni-Ti50, une microdureté 

moyenne plus élevée égale à (433 ± 38 Hv0.1) pour des tailles des cristallites de  

(〈L〉Ti = (22.0  ± 1.5) nm et de 〈L〉Ni = (23.0 ± 1.5) nm). Par ailleurs, il a été montré dans le cas 

du Ni pur préparé par électrodéposition, dont la taille des grains varie entre 100 µm et 6 µm, 

une augmentation de la dureté d’un facteur de 5 [46-47]. Au-delà de 12 h de broyage, la 

microdureté passe de (215 ± 26)  Hv à (560 ± 63) Hv après 24 h de broyage. Cette  forte 

augmentation de 160 %, peut être expliquée par le début de formation de la phase B2-NiTi et 

semble être caractéristique de l’alliage NiTi obtenu par mécanosynthèse.  En effet, Mousavi et 

al. [16] ont trouvé une augmentation de 200 % de la microdureté durant le stade de début de 

formation de l’intermétallique B2-NiTi. Après 48 h de broyage, durée pour laquelle la phase 

B2-NiTi est totalement formée, la microdureté continue à augmenter et atteint une valeur de 

(676 ± 72) Hv. En réalité, à ce stade du broyage, l’augmentation de la microdureté est due non 

seulement à la formation de l’intermétallique mais aussi à la diminution de la taille des 

cristallites, à l’augmentation du taux de microdéformations et à la multiplication de la densité 

de dislocations. En effet, la taille des cristallites diminue de (25.0 ± 1.5) nm à (8.0 ± 1.5) nm 

entre 24 h et 72 h (tableau 3.6). Parallèlement le taux de microdéformations augmente 

de (1.03 ± 0.05) % à (2.00 ± 0.05) %. De même la densité de dislocations augmente de   

(0.56 ± 0.06) × 1016 m-2 à (3.22 ± 0.30) × 1016 m-2. La valeur de la microdureté obtenue, après 

72 h de broyage, est de  (795 ± 43) Hv, proche de celle obtenue par Itsukaichi et al. [9]. Ces 

auteurs ont trouvé une valeur de 800 Hv pour l’amorphe obtenu à partir de la poudre NiTi 

broyée pendant 100 h puis compactée à froid. Cependant, elle est différente par rapport à celle 

obtenue pour les massifs qui est comprise dans l’intervalle (250-370 Hv) [48-50]. Mousavi et 

al. [16], ont reporté qu’après 60 h de broyage du mélange Ni50Ti50, la microdureté atteint une 
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valeur de 922 Hv pour une taille des cristallites de <L> = 25 nm et un taux de 

microdéformations de  <σ2>1/2 =1.2 %.  

 

Temps de 

broyage (h) 

〈〈〈〈L 〉〉〉〉 ± 1.5 (nm) 〈〈〈〈σσσσ2
〉〉〉〉
1/2 ± 0.05 

(%) 

ρρρρ×1016 (m-2) Hv 

24 25  1.03  0.56 ± 0.06 560 ± 63 

48 12 2.10 2.33 ± 0.34 676 ± 72 

72 8  2.00 3.22 ± 0.30 795 ± 43 

Tableau 3.6 : Propriétés microstructurales et mécaniques de la phase B2-NiTi en fonction du 

temps de broyage. 
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Figure 3.27 : Evolution de la microdureté Vickers en fonction du temps de broyage. 

 

 

Sur la figure 3.28 est présentée le tracé de Hall-Petch qui relie la microdureté de la 

poudre à la taille des cristallites. Il montre une variation linéaire de la microdureté en fonction 

de 〈L〉-1/2 dont la pente est égale à k = (15.18 ± 0.35) GPa.nm1/2. Ainsi la variation de la 

microdureté Hv = f (〈L〉-1/2) suit la loi de Hall-Petch [51] : 
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Hv= H0 + k 〈L〉-1/2                                   (3.4) 

où H0 et k sont des constantes dépendantes du matériau.  
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Figure 3.28 : Variation de la microdureté Vickers en fonction de la taille des cristallites. 

 

Durant le broyage, les particules de poudre sont soumises à des déformations 

plastiques sévères créant une grande densité de défauts tels que les défauts ponctuels, les 

dislocations et les joints de grains. Au début de broyage, ces déformations sont localisées dans 

les bandes de cisaillement constituées de trains de dislocations. Au fur et à mesure que le 

processus de broyage avance, les dislocations s’organisent et forment des cellules 

d’écrouissage provoquant le durcissement de la poudre. A un taux de microdéformations 

donné, la multiplication des dislocations est contrebalancée par la vitesse d’annihilation et le 

rôle des dislocations devient négligeable. Des déformations supplémentaires se produisent 

alors à travers les joints de grains.    

Mousavi et al. [16] ont vérifié la loi de Hall-Petch pour l’intermétallique NiTi et ils ont 

obtenu une pente de l’ordre de k = 23.67 GPa.nm1/2. On peut conclure que la pente k est une 

constante qui dépend non seulement du type de matériau mais aussi des conditions 

d’élaboration. Pour le fer pur broyé à différentes vitesses de rotation, le tracé de Hall-Petch 

montre une variation linéaire de la microdureté avec une pente positive k égale à  

20.55 GPa.nm1/2 [52]. De même, Jang et al. [53] ont trouvé pour le Fe nanocristallin une 

valeur de k égale à 21.66 GPa.nm1/2 lorsque la taille des cristallites est comprise entre 6 et  

9 nm. Un comportement similaire de la loi de Hall-Petch a été observé pour le Cu produit par 
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condensation sous gaz inerte dont la taille des cristallites varie du micron jusqu’à 5 nm [54]. 

D’autres travaux ont montré une variation linéaire de la loi de Hall-Petch avec l’existence de 

deux domaines. Le premier domaine a été attribué aux mécanismes d’écrouissage au niveau 

des grains de poudre. Le second domaine est attribué aux déformations plastiques accumulées 

aux joints de grains [55, 56]. De même, cette déviation a été observée pour les métaux purs 

nanocristallins tels que le cuivre [57], le Palladium [57] et le nickel [58], les intermétalliques 

Nb3Al [59] et TiAl [60] ainsi que pour les alliages tels que NiP [61] et les alliages à base de 

Fe [62]. 

Dans le cas du mélange nanocristallin Fe-Mo-Si-B, la relation normale de Hall-Petch 

existe seulement pour une taille des cristallites supérieure à une taille critique égale à  

〈L〉 = 47 nm [63]. Par contre, une relation anormale de Hall-Petch avec une valeur négative de 

la pente k est obtenue pour une taille des cristallites inférieure à cette taille critique. Un 

comportement similaire a été observé pour l’intermétallique NiZr2 avec une taille critique de  

19 nm. Pour l’alliage nanocristallin Ni-P, la relation anormale de Hall-Petch est obtenue pour 

une taille des cristallites allant de quelques nanomètres à 120 nm. 

 

3.6 Conclusion  

 

 Dans ce chapitre, nous avons étudié le mécanisme de formation de l’alliage Ni50Ti50 

en fonction du temps de broyage, à partir des éléments purs de Ni et de Ti.  

  L’observation au microscope électronique à balayage a montré qu’au début de 

broyage, les particules de poudre se présentent sous forme de plaquettes allongées de 

dimensions irrégulières. Ces dernières s’affinent au fur et à mesure que le temps de broyage 

augmente. 

L’analyse par diffraction des RX montre la dissolution progressive du Ti dans le Ni 

conduisant ainsi à la formation d’une phase désordonnée B2-NiTi à caractère nanocristallin de 

structure cc, de paramètre de maille a = (0.3002 ± 0.0010) nm et de groupe d’espace Pm-3m. 

L’évolution des paramètres microstructuraux, en fonction du temps de broyage, des éléments 

purs et de la phase B2-NiTi montre une diminution de la taille des cristallites et une 

augmentation du taux de microdéformations et de la densité de dislocations. Tous ces 

paramètres confirment le caractère nanocristallin et désordonné de nos poudres et mène à un 

durcissement structural de la poudre. En effet, la variation de la microdureté en fonction de 

〈L〉-1/2 suit la loi de Hall-Petch avec une pente k = (15.18 ± 0.35) GPa.nm1/2. Cette constante k 

dépend du type de matériau et du mode d’élaboration. 
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L’analyse par microscopie électronique en transmission de la poudre broyée pendant 

24 h, montre une hétérogénéité de structure comme en taille des cristallites. Au fur et à 

mesure que le temps de broyage augmente, la structure devient homogène. Elle est composée 

d’une seule phase désordonnée B2-NiTi avec une taille moyenne des cristallites comparable à 

celle trouvée par diffraction des RX.  
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Dans le chapitre précédent, nous avons présenté le mécanisme de formation de 

l’intermétallique NiTi à partir des poudres élementaires de Ti et de Ni en fonction du temps 

de broyage. L’intermétallique B2-NiTi nanocristallin est obtenu après 48 h de broyage. Dans 

ce chapitre et dans un premier temps, nous présenterons les résultats expérimentaux obtenus 

par projection à froid (cold spray) de l’intermétallique à partir de la poudre broyée pendant 48 

h. Pour caractériser le revêtement, nous avons utilisé la diffraction des rayons X (DRX), la 

microscopie optique (MO), la microscopie électronique à balayage (MEB) et des mesures de 

microdureté.  

Dans un second temps, nous nous intéresserons à l’étude structurale du film mince 

obtenu par pulvérisation cathodique à magnétron. L’objectif final étant d’élaborer des alliages 

à mémoire de forme NiTi sous forme de couches minces nanostructurées afin d’améliorer 

leurs propriétés par rapport à leurs homologues microcristallins, dits conventionnels. La 

caractérisation structurale de ce film mince obtenu à partir d’une cible B2-NiTi 

nanostructurée, fabriquée par projection à froid (cold spray), a été effectuée par diffraction des 

rayons X et par spectroscopie des photoélectrons X (XPS). 

 

4.1 Projection à froid 

4.1.1 Morphologie  de la poudre avant projection 

  Pour vérifier l’état de surface des particules de poudre avant dépôt, nous avons réalisé 

des micrographies en microscopie optique en trois dimensions de la coupe transversale de la 

poudre broyée pendant 48 h (Fig. 4.1). Deux contrastes sont observables : (i) une surface grise 

notée 1 qui correspond à la poudre (ii) une surface noire notée 2 qui correspond à la résine. 

On constate à partir de cette image, l’existence de différentes tailles de particules. Ces images 

confirment l’existence d’une faible distribution en taille et en forme des particules avec la 

présence de pores à l’intérieur des particules. La figure 4.1 (b) montre le grossissement d’une 

particule de poudre. Le pore observé sur cette figure est probablement provoqué par polissage 

lors de la préparation des échantillons.  
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(a) 

       

(b) 

Figure 4.1: Micrographie optique de la coupe transversale de l’ensemble des particules  (a) 
grossissement d’une particule (b), (1) poudre (2) résine. 
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4.1.2 Formation du revêtement 

Lors de la formation du revêtement, le pistolet de projection balaie le substrat avec une 

vitesse de 100 mm/s. Un déplacement vertical de 2 mm se fait pendant un temps court, puis le 

pistolet balaie le substrat de nouveau à la même vitesse. Le revêtement final est obtenu après 

8  passes. Les surfaces du substrat de 50 mm de diamètre ainsi que ceux de 8 mm de diamètre 

ont été recouvertes par la poudre comme le montre la figure 4.2. 

 

 

Figure 4.2 : Photographie du revêtement (cible) obtenu par projection à froid. 

 

4.1.3 Morphologie du revêtement   

La figure 4.3 montre la photo MEB de la surface du revêtement obtenu à partir de la 

poudre broyée pendant 48 h. L’aspect du dépôt apparaît rugueux avec la présence de quelques 

pores. On observe aussi des agglomérats de petites particules aux formes arrondies similaires 

à ceux observés après broyage (Fig. 3.1). Ceci montre que les particules ne sont pas 

déformées et que la partie supérieure du revêtement a conservé sa morphologie sphéroïdale. 

En effet, les fines particules, observées sur la surface du revêtement, sont dues à la 

fracturation de grosses particules lors de l’impact avec le substrat. De ce fait, les particules 

vont venir s’écraser sur une surface de particules solides déjà existante. Leur déformation est 

alors difficile. Toutefois, à fort grossissement, certains « splats » sont observés sur la surface 
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indiquant qu’une sévère déformation plastique s’est produite à cet endroit (Fig. 4.4). Ceci 

s’explique par le fait que les particules n’aient pas la même vitesse au moment de l’impact sur 

le substrat. 

 

 

Figure 4.3 : Image MEB de la surface du revêtement (G 500). 

 

 

Figure 4.4: Surface du revêtement obtenu à partir de la poudre broyée (G 2500). 
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Les analyses EDS réalisées dans différentes zones du revêtement confirment la 

présence des éléments constitutifs de la cible : titane et nickel en même proportion. Aucune 

trace de cuivre (élément constitutif du substrat) n’a été observée malgré la faible épaisseur du 

revêtement. Ceci confirme que la surface du substrat a été totalement recouverte. Un exemple 

de l’analyse EDS est reporté sur la figure 4.5. 

 

Figure 4.5 : Analyse EDS du revêtement. 

 

Au cours de la projection à froid, trois mécanismes majeurs se produisent: (i) 

l’accélération des particules de poudre à une vitesse supérieure à la vitesse critique. Cette 

dernière varie dans la gamme de 500-900 mm/s et elle dépend de la nature de la poudre et du 

substrat utilisé (ii) la déformation plastique de ces particules et leur adhérence avec le substrat 

(iii) la formation du revêtement. 

Pour vérifier la morphologie en profondeur du revêtement et son adhérence avec le 

substrat nous avons effectué une micrographie MEB de la coupe transversale du revêtement  

(Fig. 4.6). Le revêtement présente une épaisseur comprise entre 25 et 30 µm et une bonne 

adhérence entre les interfaces revêtement/substrat. Cependant, la micrographie montre la 

présence de quelques fissures à la surface supérieure du revêtement qui sont probablement 

dues à une faible liaison des couches adjacentes du revêtement [1-2] et/ou aux déformations 

provoquées par la force d’impact qui doit être élevée. Certains pores sont également observés. 

Deux facteurs influencent la porosité du revêtement : la dureté et la taille des particules. 

Quand la dureté de la poudre projetée est élevée, la déformation des particules lors de 

l’impact est difficile et par conséquent leur adhérence est inexistante. Quand la taille des 
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particules est élevée, elle présente une faible résistance à l’air environnant lors de la 

projection et par conséquent son énergie lors de l’impact est faible, ce qui conduit à une 

mauvaise adhérence au substrat. En effet, Ajdelsztajn et al. [2] ont montré que la forme 

irrégulière des petites particules de poudre obtenues par broyage mécanique à la température 

de l’azote liquide (cryomilling) présente un avantage aérodynamique pour le processus de la 

projection à froid. Ces particules ont une vitesse supérieure à la vitesse critique qui leur 

permet de se déformer plastiquement lors de l’impact et de bien adhérer au substrat. 

 

 

 

 

 

La figure 4.7 présente une image en 3D prise par microscope optique d’une coupe 

transversale. Deux zones de même composition sont observées sur le revêtement. Ces zones 

sont attribuées à la présence de différentes tailles de particules. On peut aussi constater à 

partir de cette image que les fissures se produisent entre les interfaces adjacentes des 

particules ayant une taille différente.  

 

        Figure 4.6 : Micrographie MEB de la coupe transversale du revêtement. 
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             Figure 4.7 : Micrographie optique (MO) de la coupe transversale du revêtement.  

 

 

4.1.4 Etude structurale et microstructurale du revêtement 

     Les diffractogrammes des RX du revêtement et de la poudre broyée pendant 48 h 

sont montrés sur la figure 4.8. Les deux diffractogrammes sont similaires et aucune 

transformation de phase ne s’est produite pendant la projection à froid. Seuls les pics de la 

phase B2-NiTi de paramètre de maille égal à (0.3005 ± 0.0003) nm et de groupe d’espace  

Pm-3m sont observés. La conservation des phases initiales, après projection à froid, a été 

confirmée par plusieurs chercheurs et sur différents systèmes [2-9] et pourrait être liée à la 

température de propulsion T= 583°C qui reste inférieure à la température de fusion de 

l’intermétallique B2-NiTi qui est de  TF =1311 °C.  

Fissures 

Revêtement 
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            Figure 4.8 : Diffractogrammes des RX (a) poudre broyée pendant 48 h (b) revêtement. 

 

En comparant le procédé de projection à froid avec d’autres techniques de projection 

thermique telles que : la projection à la flamme rapide (HVOF), la projection plasma,…etc                     

l’oxydation, la transformation de phase, la décomposition, l’évaporation et la croissance des 

grains du métal sont inévitables. Tous ces problèmes rencontrés, au cours de la projection, 

sont dus à la température élevée. En effet, lors de la projection à froid la température de gaz 

est inférieure à la température de fusion des particules ce qui est tout à fait contraire au 

procédé de projection HVOF. Lors de ce dernier, le gaz est suffisamment chaud pour 

permettre la fusion des particules. La projection HVOF constitue une technique de dépôt à mi-

chemin entre la projection plasma, pour laquelle quasiment toutes les particules sont fondues 

en traversant le plasma, et la projection par « cold spray », où le gaz de projection n’est pas 

assez chaud pour fondre les particules.  

 

 L’affinement par la méthode de Rietveld, des profils de pics de diffraction du mélange 

Fe75Si15B10 broyé pendant 150 h révèle la formation de deux phases : une phase Fe2B de 

structure quadratique et une solution solide α-Fe(Si, B) de structure cubique centrée [10]. 
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Après projection HVOF, en plus de ces deux phases, il y a formation d’une phase amorphe et 

de l’oxyde Fe2O3. La proportion de la phase amorphe et de la solution solide α-Fe(Si,B) 

augmente avec l’épaisseur du revêtement. On observe également une augmentation de la taille 

des cristallites. 

 

Wang et al. [7] ont projeté la poudre Fe60Al 20-10Vol%Al2O3 broyée pendant 48 h par 

projection à froid. Les analyses par diffraction des rayons X indiquent qu’aucun pic 

correspondant à une phase d’oxyde n’a été détecté, contrairement au revêtement obtenu par 

HVOF [11]. Une autre étude réalisée par Wang et al. [8] concernant la poudre Fe60Al 40 broyée 

puis projetée à froid montre une faible présence d’oxygène (1.8 wt%) dans le revêtement. 

Ceci malgré que le pourcentage d’oxygène dans les poudres initiales soit égal à 0.52 wt% 

pour le Fe et à 0.8 wt%  pour l’Al. Ce résultat est différent de celui obtenu par Ji et al. [12] 

lors de la projection HVOF de la poudre broyée FeAl où le pourcentage d’oxygène évalué est 

compris entre 13 et 15 wt%. 

 

Les paramètres microstructuraux de la poudre NiTi broyée pendant 48 h avant et après 

projection sont rassemblés dans le tableau 4.1. La taille des cristallites et le taux de 

microdéformations du revêtement sont respectivement égaux à (14.0 ± 1.5) nm et à  

(2.00 ± 0.05) %. La densité des dislocations du revêtement calculée à partir de la formule 

(3.3) est égale à (1.90 ± 0,25) 1016 m-2. Ces paramètres sont comparables à ceux obtenus dans 

le cas de  la poudre NiTi broyée durant 48 h (tableau 4.1). 

Paramètres microstructuraux              Avant projection                    Après projection 

Taille des cristallites (nm)                        (12.0 ± 1.5)                                 (14.0 ± 1.5) 

Taux de microdéformations (%)             (2.10 ± 0.05)                                (2.00 ± 0.05) 

Densité de dislocations (1016/m2)            (2.33 ± 0.34)                                (1.90 ± 0.25) 

 

Tableau 4.1 : Paramètres microstructuraux avant et après projection à froid. 
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Généralement, les propriétés structurales et microstructurales sont conservées après 

projection à froid. En effet, Ajdelsztajn et al. [2] ont montré que la taille moyenne des 

cristallites et du taux de microdéformations du revêtement sont respectivement égaux à  

(24 ± 6) nm et à 0.32 %. Ces valeurs sont comparables à celles obtenues par broyage 

mécanique en milieu azote liquide (cryomilling) pour lequel les paramètres microstructuraux 

sont égaux à 〈L〉 = (21 ± 4) nm et à 〈σ2
〉
1/2 = 0.28 %. Par ailleurs, les propriétés 

microstructurales sont conservées quelle que soit la température de propulsion. En effet, les 

travaux de Li et al. [6] concernant l’alliage Fe-Si broyé pendant 40 h puis projeté sous deux 

températures de propulsion égales à 209°C et à 400°C ont montré que la taille des cristallites 

reste identique à celle obtenue avant projection (11 nm).  

 

4.1.5 Microdureté du revêtement  

Les valeurs de la microdureté des poudres avant et après  48 h de broyage et celles du 

revêtement sont rassemblées dans le tableau 4. 2. 

Poudre avant broyage Poudre broyée pendant 48 h Revêtement 

         153 ±12 (Hv)  706 ± 62 (Hv)   694 ± 31(Hv) 

Tableau 4.2 : Microdureté Vickers des poudres et du revêtement. 

 

La valeur élevée de la microdureté de la poudre broyée pendant 48 h par rapport à 

celle avant broyage est due d’une part, à la formation de l’intermétallique et d’autre part, à 

l’affinement de la taille des cristallites et à l’accumulation de défauts à savoir, les joints de 

grains et les dislocations. Après projection à froid, la microdureté qui est égale à  

(694 ± 31) Hv0.025, reste comparable à celle de la poudre broyée.  

Par ailleurs, Ajdelsztajn et al. ont étudié le comportement mécanique [13] de quatre 

échantillons : 

- une poudre Al-Cu-Mg-Fe-Ni-Sc obtenue par atomisation (nommée poudre 

conventionnelle) et son revêtement  (nommé revêtement conventionnel) 

- la même poudre broyée pendant 8 h (nommée poudre nanocristalline) et son 

revêtement (nommée revêtement nanocristallin).  
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Ces auteurs ont trouvé une dureté du revêtement conventionnel égale à  

(3.75 ± 0.30) GPa. Elle est supérieure à celle de la poudre projetée qui est égale à  

(2.32 ± 0.20) GPa. Cet accroissement de la dureté est probablement provoqué par le 

mécanisme d’écrouissage lors de l’impact augmentant ainsi la densité de dislocations.  

La dureté du revêtement nanocristallin est égale à (4.41 ± 0.5) GPa, elle reste similaire 

à celle de la poudre broyée qui est de [(4.19 ± 0.2) GPa]. Cela signifie qu’il n y a aucune 

structure granulaire fortement déformée lors de l’impact qui favorise l’augmentation de la 

dureté (pas d’écrouissage). 

 En ce qui concerne l’aluminium Al 5083 broyé dans de l’azote liquide pendant 8 h 

puis projeté à froid, sa microdureté est égale à (261 ± 8) Hv0.3. Cette valeur  est supérieure à 

celle trouvée pour le même élément mais compacté [5]. 

 

4.2 Pulvérisation cathodique à magnétron 

4.2.1 Morphologie du dépôt 

La figure 4.9 présente la micrographie MEB de la couche mince NiTi déposée sur un 

substrat en verre. On constate que le film présente un bon état de surface avec la présence de 

quelques pollutions. Les analyses EDS (Fig. 4.10) ont confirmé la présence du Ti et du Ni 

dans des proportions équivalentes avec la composition de la cible. 

 

 

Figure 4.9 : Micrographie MEB de la surface de la couche NiTi obtenue par pulvérisation 
cathodique à magnétron. 
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4.2.2 Mesure de l’épaisseur de la couche mince NiTi 

Des mesures de l’épaisseur de la couche mince NiTi, déposée sur un substrat en verre, 

ont été réalisées à l’aide d’un profilomètre. Cet appareil sert à déterminer l’épaisseur du dépôt  

en mesurant la différence de marche entre la zone revêtue et celle non revêtue. L’épaisseur de 

la couche est de 447 nm correspondant à une valeur moyenne de neuf mesures. Cette faible 

épaisseur est due au taux de porosité de la cible nanométrique qui est important par rapport 

aux cibles microniques. Ainsi, les ions d’argon en subissant plusieurs collisions entre les 

pores vont perdre l’énergie qui leur permet d’arracher les atomes de la cible et de les déposer 

sur le substrat. La dureté de la cible est un autre facteur qui influe négativement sur 

l’épaisseur du dépôt.  

 

4.2.3 Etude par diffraction des rayons X  

Le diffractogramme des RX de la couche mince déposée sur un substrat en verre est 

montré sur la figure 4.11. Un seul pic de diffraction à 2θ = 50.62° relatif au plan (110) de la 

phase B2-NiTi est observé, ce qui signifie que le film est de structure B2-NiTi.  

 

       Figure 4.10 : Analyse EDS de la couche mince NiTi. 
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Figure 4.11 : Diffractogramme des RX de la couche mince NiTi obtenue par pulvérisation cathodique 
à magnétron. 

 

 

Technique d’élaboration 2θθθθ (°) dhkl(nm) a(nm) 

Broyage mécanique 49.85 0.2122 0.3002 ± 0.001 

Projection à froid 49.78 0.2125  0.3005 ± 0.0003 

Pulvérisation cathodique à 

magnétron 

50.62 0.2092 0.296 

Tableau 4.3 : Paramètres structuraux après broyage, après projection à froid et après 
pulvérisation cathodique à magnétron. 

 

L’évolution des diffractogrammes des RX, en fonction de la méthode d’élaboration, 

est montrée sur la figure 3.12.  

 Le diffractogramme des RX de la couche mince montre, un élargissement du pic de 

diffraction, un léger déplacement vers les valeurs plus élevées de 2θ, une diminution de 

(110) 
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l’intensité du pic de diffraction et une augmentation du bruit de fond. L’élargissement du pic 

de diffraction indique une diminution de la taille des cristallites et une augmentation du taux 

de microdéformations. En revanche, la diminution de son intensité est liée à la faible 

épaisseur de la couche mince (447 nm). Quant au déplacement de ce pic de diffraction, il est 

du à la présence de contraintes internes. Ces contraintes ont mené à une compression du 

réseau cristallin de 1.40 % (tableau 4.3). 
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Figure 4.12 : Evolution du pic (110) de la phase B2-NiTi en fonction des techniques d’élaboration :            
(a) broyage mécanique (b) projection à froid (c) pulvérisation cathodique à magnétron. 
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La présence d’un seul pic de diffraction ne permet pas d’appliquer la méthode de 

Williamson-Hall. Nous avons donc utilisé la formule de Debye-Scherrer pour estimer la taille 

des cristallites. Cette méthode néglige l’effet des contraintes mais permet d’accéder 

rapidement à la taille de cristallites. La taille de cristallites calculée à l’aide de cette méthode 

est de 18.20 Å.  

 La densité de dislocations ρ de la couche mince NiTi est calculée à partir de la 

formule suivante [14] : 

 

                                        
2L

1=ρ                                        (4.1) 

où L représente la taille des cristallites calculée à partir de la formule de Debye-Scherrer. 

La densité de dislocations trouvée est de 3.01×1017 m-2. Elle est supérieure à celles 

trouvées pour la poudre broyée pendant 48 h et pour le revêtement. Cette différence peut être 

attribuée à la faible taille de cristallites de la couche mince. 

 

4.2.4 Analyse par spectroscopie des photoélectrons X (XPS)  

Après avoir évalué les caractéristiques structurales de la couche mince NiTi, nous 

avons utilisé l’analyse par spectroscopie des photoélectrons X (XPS) afin de confirmer la 

composition de cette couche. Notons que ces analyses ont été réalisées sans décapage 

préalable.  

La figure 4.13 montre un spectre large de la couche NiTi. Ce spectre a été enregistré 

sur une large plage d’énergies afin d’identifier tous les éléments présents à la surface de la 

couche. L’indexation des pics a été faite par comparaison avec la base des données fournie 

par l’appareil. Les analyses XPS ont ainsi révélé, en plus du nickel et du titane, la présence 

des éléments tels que l’oxygène, l’azote et le carbone. Nous constatons aussi que le rapport 

Ti/Ni = 1.25, est supérieur à la valeur 1 trouvée par analyse chimique (EDX). Un excès de Ti 

est donc présent à la surface de la couche. La présence des éléments de contamination de 

l’extrême surface tels que le C, N et O modifie aussi les pourcentages atomiques du Ti et du  

Ni. Un décapage ionique à l’argon est nécessaire pour éliminer ces éléments.  
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Figure 4.13 : Spectre large XPS de la couche mince NiTi sans décapage. 

 

 

Après avoir identifié et positionné en énergie les différents éléments de la surface, 

nous avons enregistré séparément et à haute résolution les pics de Ti et de Ni. La figure 4.14 

montre le spectre de Ti 2p situé à 458.84 eV. Ce pic est quasiment symétrique, ce qui semble 

signifier que le titane ne présente que des liaisons métalliques et pas de liaison oxyde. Il 

présente une énergie légèrement supérieure à celle du Ti-Ti métallique, ce qui permet 

d’affirmer qu’il représente le pourcentage de Ti engagé dans la liaison Ti-Ni (Fig. 4.13 (a)). 

Ce résultat confirme les analyses réalisées par diffraction des RX. En ce qui concerne le 

spectre du Ni 2p, nous enregistrons trois contributions. Le pic centré sur 870.21 eV est 

attribué au Ni (2p1/2) dans l’intermétallique NiTi [15-17]. En revanche, les deux autres pics 

centrés sur 873.85 eV et 877.05 eV pourraient être attribués soit à la formation d’un composé 

complexe constitué de titane, et de nickel, soit à la présence en surface d’oxyde ou de carbure 

de nickel. 

  Des analyses complémentaires avec décapage ionique sont en cours afin de mesurer la 

composition chimique du matériau à cœur et non en surface sans l’effet de contamination 

atmosphérique. 
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(a) 

 

(b) 

                         Figure 4.14 : Spectres XPS sans décapage (a) Ti 2p  (b) Ni 2p. 

 

 

4.3 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons montré que l’intermétallique B2-NiTi obtenu par 

broyage mécanique a été projeté pour la première fois avec succès par le procédé de 

projection à froid. L’étude structurale par DRX d’une coupe transversale du revêtement n’a 

révélé aucune transformation de phase après la projection à froid. Les paramètres 

microstructuraux à savoir : le paramètre de maille, la taille moyenne des cristallites, le taux de 

Ti2p 
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microdéformations et la densité des dislocations sont conservés lors de la projection à froid. 

Les analyses EDS confirment qu’il s’agit de l’intermétallique Ni50-Ti50. 

Nous avons montré également qu’il est possible de déposer sous forme de couche 

mince l’intermétallique nanostructuré. Ce film mince d’épaisseur 447 nm a été déposé par 

pulvérisation cathodique à magnétron à partir de la cible obtenue par projection à froid. 

L’analyse morphologique par microscopie électronique à balayage a montré que le film 

déposé présente un bon état malgré la présence de quelques impuretés. L’étude réalisée par 

diffraction des rayons X confirme la présence de l’intermétallique B2-NiTi.  

L’analyse du dépôt par spectroscopie des photoélectrons X (XPS) a montré qu’il est 

difficile de déterminer de manière précise la composition chimique du film mince à cause de 

la contamination. Une étude complémentaire avec décapage ionique est en cours afin 

d’éliminer cette contamination. 
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Conclusions et perspectives 
 
 

Les travaux de recherches développés dans cette thèse concernent la réalisation de  

couches minces, à partir de l’alliage à mémoire de forme (AMF) NiTi mécanoélaboré et de 

structure nanocristalline, en vue de leur intégration dans des microsystèmes. Le but est 

d’améliorer les propriétés AMF de leurs homologues de structure microcristalline, dits 

conventionnels. Afin d’atteindre l’objectif fixé, nous avons procédé de la manière suivante : 

 

- synthèse de la poudre NiTi  par broyage mécanique; 

-  fabrication d’une cible par l’intermédiaire de la technique de projection à froid 

(cold spray) qui possède l’avantage de conserver la structure nanocristalline de la 

poudre broyée; 

-  réalisation d’une couche mince NiTi en utilisant la technique de pulvérisation 

cathodique à magnétron. 

 

Nous allons détailler les différentes étapes évoquées ci-dessus :  

 

La formation de l’intermétallique NiTi a été suivie en fonction du temps de broyage en 

utilisant différentes techniques de caractérisations telles que la microscopie électronique à 

balayage (MEB), l’analyse EDS, la granulométrie laser, la diffraction des rayons X (DRX), la 

microscopie électronique à transmission (MET) ainsi que les mesures de microdureté. L’étude 

morphologique a montré qu’au début de broyage, les particules de poudre se présentent sous 

forme de plaquettes allongées de dimension irrégulière. Ces dernières s’affinent au fur et à 

mesure que le temps de broyage augmente. La diffraction des rayons X nous a permis de 

suivre le mécanisme de formation de l’intermétallique B2-NiTi en deux étapes. Au cours de la 

première étape supérieure à 12 h de broyage, on observe un faible déplacement du pic du Ni 

vers les faibles valeurs de 2θ. Ce déplacement est lié à la diffusion des atomes du Ti dans le 

réseau du Ni conduisant ainsi à la formation d’une composition non stœchiométrique de la 

phase B2-NiTi. Au cours de la deuxième étape (48 h de broyage), la phase B2-NiTi est 

formée. Cette phase est de structure cubique centrée et de paramètre de maille égal à  

(0.3002 ± 0.0001) nm. Quant à l’analyse microstructurale, elle nous a permis de déterminer 

divers paramètres microstructuraux à savoir, la taille des cristallites, le taux de 

microdéformations et la densité de dislocations des éléments purs ainsi que ceux de la phase 
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B2-NiTi. Ces paramètres révèlent le caractère nanocristallin et désordonné des poudres 

broyées. La détermination des paramètres microstructuraux des éléments purs montre que le 

titane est caractérisé par un taux de microdéformations et une densité de dislocations élevés 

par rapport au nickel. Ceci est intimement lié au comportement mécanique des deux poudres. 

En ce qui concerne la phase B2-NiTi, la densité de dislocations corrélée au taux de 

microdéformations  devient importante par comparaison avec les éléments purs. 

 

 

En parallèle, une série de mesures en microscopie électronique en transmission a été 

effectuée sur les poudres broyées pendant 24 h, 48 h et 72 h. Les analyses ont montré la 

présence d’une hétérogénéité de structure comme en taille de la poudre broyée pendant 24 h. 

Avec l’augmentation du temps de broyage, la poudre devient homogène et constituée d’une 

phase unique nanocristalline B2-NiTi. L’état structural et nanocristallin de nos poudres est 

confirmé par des mesures de microdureté qui indiquent un durcissement structural. Ce 

durcissement est lié d’une part, à la diminution de la taille des cristallites et à la multiplication 

des dislocations et, d’autre part, à la formation de l’intermétallique. Le tracé de Hall-Petch 

reliant la variation de la microdureté à la taille des cristallites 〈L〉-1/2 montre une variation 

linéaire de pente égale à 15.18 GPa.nm1/2. 

 

 

Par ailleurs, nous avons fabriqué pour la première fois une cible B2-NiTi, par 

l’intermédiaire d’une méthode alternative (mécanosynthèse et procédé de projection à froid). 

L’étude structurale par diffraction des rayons X (DRX) d’une coupe transversale de cette cible 

n’a révélé aucune transformation de phase. Ce comportement est caractéristique des 

revêtements obtenus par projection à froid, réalisés à basse température imposée par cette  

technique d’élaboration. En effet, au cours de la projection à froid, la température du gaz de 

propulsion dans notre cas est fixée à 583°C, c'est-à-dire inférieure à la température de fusion 

de l’intermétallique NiTi qui est de 1311°C. Les paramètres microstructuraux à savoir : le 

paramètre de maille, la taille moyenne des cristallites, le taux de microdéformations et la 

densité des dislocations sont comparables à ceux de la poudre projetée. Les analyses EDS ont 

confirmé qu’il s’agit de l’intermétallique B2-NiTi. 
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Nous avons montré également qu’il est possible de déposer sous forme de couche 

mince l’intermétallique NiTi nanostructuré. Ce film mince d’épaisseur 447 nm a été déposé 

par pulvérisation cathodique à magnétron à partir de la cible élaborée par projection à froid. 

L’analyse morphologique par microscopie électronique à balayage (MEB) a montré que le 

film déposé présente un bon état malgré la présence de quelques impuretés. L’étude réalisée 

par diffraction des rayons X confirme la conservation de l’intermétallique B2-NiTi.  

 

L’analyse complémentaire du dépôt par spectroscopie des photoélectrons X (XPS) a 

montré d’une part, la présence du titane et du nickel avec un rapport proche de 1 et d’autre 

part, qu’il est difficile de déterminer avec précision la composition chimique du film mince à 

cause de la contamination. Une étude complémentaire avec décapage ionique est actuellement 

en cours. 

 

Enfin, la suite de ce travail sera consacrée dans un premier temps à la détermination 

des propriétés mécaniques de ces films minces nanocristallins et dans un second temps, à la 

réalisation des microsystèmes utilisant à la fois les techniques de microfabrication de 

microdispositifs intégrant ces AMF comme matériaux mécaniquement actifs. 
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AI.  Techniques d’élaboration 

AI.1 Projection à froid 

La projection à froid (Cold Spray) est un procédé de revêtement qui utilise les gaz 

comprimés pour projeter la poudre métallique à une vitesse extrêmement élevée sur les 

substrats. L’accélération des particules se fait à une température inférieure au point de fusion 

des poudres. Le revêtement se forme donc à partir des particules à l'état solide. Par 

déformation plastique les particules s’adhèrent au substrat. 

AI.1.1 Equipement du système de la projection à fro id 

Le dispositif de la projection à froid est composé d’un système principal pour le 

chauffage des gaz, d’un pistolet, d’un poudrier, une ou plusieurs sources chaudes de gaz à 

haute pression et d’une console de contrôle pour surveiller et contrôler les paramètres de 

projection.  

Dans cette thèse nous avons utilisé la buse illustrée sur la figure AI.1 dont les dimensions sont 

décrites dans le chapitre2. 

 

 

Figure AI.1 : Buse utilisée pour le système de la projection à froid. 

 

 Le chauffage du gaz principal qui consiste en une spirale chauffante (CGT) est capable de 

chauffer le gaz à 800oC au maximum. Un isolant approprié peut être utilisé pour limiter les 

pertes de chaleur. Un fort courant DC chauffe efficacement le flux principal. La figure AI.2 

montre un assemblage typique du chauffe-eau du gaz principal. 
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Figure AI.2 : Chauffage du gaz principal (CGT, Germany). 

 

Le poudrier à haute pression (35-40 bars) sert à distribuer uniformément la poudre et à 

contrôler le débit (Fig. AI.3). 

 

 

Figure .I.3 : Poudrier utilisé dans le système de la projection à froid. 

 

AI.2 La pulvérisation cathodique 

Il existe deux grandes familles de dépôt, les techniques de dépôt chimique en phase 

vapeur (CVD) et les techniques de dépôt physique en phase vapeur (PVD). Les techniques 

CVD impliquent la formation d’un film sur un substrat à partir de réactions chimiques entre 

précurseurs mis sous forme gazeuse au moyen d’une énergie d’activation. Dans les techniques 



 Annexe I : Techniques d’élaboration 

 122 

de PVD, le dépôt est obtenu par condensation d’atomes en phase vapeur. Le ou les éléments 

métalliques entrant dans la composition du revêtement sont introduits sous forme solide et mis 

en phase vapeur, dans l’enceinte de dépôt, par un procédé physique : pulvérisation ou 

évaporation.  

 

 AI.2.1Dépôt par pulvérisation cathodique 

Le principe de la pulvérisation cathodique repose sur le bombardement du matériau à 

déposer (appelé cible) par des particules énergétiques (ions). Son principe de fonctionnement 

est montré sur la figure AI.4. 

 

 

            Figure AI.4 : Schéma du principe de la pulvérisation cathodique. 

 

Un gaz neutre ou réactif à basse pression est introduit dans l’enceinte de dépôt et en 

appliquant une tension, une décharge électrique est amorcée dans l’enceinte. Les ions positifs 

ainsi formés sont alors attirés par la cathode sur laquelle la cible est fixée et viennent à 

pulvériser le matériau. Les atomes arrachés vont ensuite se déposer sur un substrat placé en 

regard de la cible. Les principaux paramètres influant sur la qualité du dépôt sont la pression 

et la nature du gaz utilisé dans l’enceinte, la puissance de l’alimentation, qui vont agir 

notamment sur la vitesse du dépôt et la température du substrat.   
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L’inconvénient de ce procédé de pulvérisation est que la vitesse de dépôt est faible de 

l’ordre de un micron par heure. Afin d’améliorer le rendement de pulvérisation on intègre 

généralement un effet magnétron. 

 

AI.2.2 L’effet magnétron 

Pour améliorer le rendement de pulvérisation on utilise le procédé magnétron, ce 

procédé intègre un dispositif magnétron dans la cathode. Une cathode magnétron est 

constituée d’un ensemble de deux aimants permanents (Fig. AI.5), en général concentriques, 

de polarités inversées et qui sont positionnés sous la cible à pulvériser. Ceci permet de créer 

un champ magnétique intense dont les lignes de champ magnétique sont parallèles à la surface 

de la cible. Comme les électrons secondaires issus des collisions ions/atomes de la cible sont 

soumis à un champ magnétique perpendiculaire au champ électrique, ils s’enroulent autour 

des lignes de champ magnétique puisqu’ils sont soumis à la force de Lorentz. Ceci a pour 

effet d’augmenter considérablement la probabilité d’ioniser un atome ou une molécule de gaz 

au voisinage de la cathode, ce qui se traduit par une nette amélioration du nombre d’atomes de 

la cible pulvérisés pour une même tension cible. 

 

 

Figure AI.5 : Structure de la cathode magnétron 
 

 

AI.2.3 Dispositif expérimental de la  pulvérisation  cathodique à magnétron 

Le matériel utilisé pour effectuer les dépôts est une enceinte AC 450 de la société 

Alliance Concept (Fig.AI.6). 
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Figure AI.6 : Machine de pulvérisation cathodique à magnétron. 

 

La machine est équipée d’une pompe primaire à palettes et d’une seconde turbo 

moléculaire pour faire le vide d’une enceinte dont le volume est d’environ 40L. Au dessus de 

l’enceinte un mécanisme en rotation manuelle qui permet au poste chaud ou froid de se 

positionner suivant cinq configurations possibles (Fig. AI.7). 

 

 

Figure AI. 7: Les postes froid et chaud.  
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L’accès aux postes se fait par une porte de chargement ou en levant la platine 

supérieure de l’enceinte grâce à un vérin électrique placé en position verticale. Une des trois 

cathodes qui équipent la machine permet de travailler en Radio Fréquence (RF). L’utilisation 

de générateur RF permet de déposer des matériaux non conducteurs. L’enceinte dispose en 

plus des trois cathodes et d’un canon à ions. Des bouteilles de gaz alimentent la machine en 

argon et en azote. La machine est alimentée et pilotée par une armoire électrique équipée d’un 

automate programmable SIMATIC C7-621 de SIEMENS, des transformateurs, des relais et 

autres modules de contrôle. Certains éléments tels que les cathodes et le poste froid sont 

refroidis par eau  provenant d’un refroidisseur externe. 
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Dans cette annexe sont présentées les différentes méthodes de calcul de la taille des 

cristallites et du taux de microdéformations. 

 

AII.1. Caractérisation microstructurale 

Deux méthodes permettent de caractériser l’état microstructural des matériaux :  

a) Méthode directe  

  Cette méthode permet de visualiser la taille des grains ainsi que le taux de porosité des 

matériaux par une observation au microscope électronique à balayage (MEB) et au 

microscope électronique en transmission.  

b) Méthode indirecte 

Cette méthode s’effectue à partir de la micro-analyse ou par diffraction des rayons X. 

L’analyse par diffraction des rayons X (DRX) est basée sur la description de l’intensité et de  

la forme des raies. Elle nécessite la connaissance de la position angulaire 2θ du pic, la largeur 

intégrale β du pic, la largeur à mi-hauteur B du pic, l’intensité du pic et le facteur de forme ϕ. 

 

 AII.2. Elargissement des pics de diffraction 

Un matériau parfaitement cristallin présente des pics de diffraction symétriques et 

extrêmement fins. En pratique et pour un matéariau usuel, ces pics sont élargis sous l’action 

de trois effets : 

a) Effet instrumental 

Il dépend de la géométrie du faisceau incident, de la forme des fentes de réception et 

de la fonction spectrale de la source des rayons X. Pour toute analyse fine de l’élargissement 

de raies, il est donc nécessaire de corriger cet effet. 

b) Effet de taille  

Cet effet provient du fait que le cristal a des dimensions finies. La triple périodicité du 

réseau n’est plus respectée, les raies ne sont plus infiniment étroites et la distribution de 

l’intensité ne peut plus être une distribution Dirac. 

c) Effet de microdéformations 

C’est une variation des distances interréticulaires induites par la présence de défauts. 

Plusieurs types de défauts peuvent être responsables de la distribution en intensité : les 
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dislocations, les fautes d’empilements, les plans de macles ou les défauts ponctuels 

(lacunes…). 

La fonction globale h du profil d’une raie de diffraction peut donc se décrire comme la 

déconvolution des différentes sources d’élargissement propre à l’échantillon (f) et à 

l’instrument (g). 

H expérimentale = f taille * f microdéformations *g instrument        (2.1) 

 

Pour déterminer la taille des cristallites et les microdéformations d’un matériau à partir 

des diagrammes de diffractions, il est donc nécessaire de déconvoluer l’équation (2.1). La 

méthode de Warren-Averbach [1] permet d’effectuer un calcul rigoureux en utilisant une 

propriété des transformées de Fourier. Malgré son fort potentiel, les calculs inhérents à cette 

méthode rendent cette technique lourde et fastidieuse. D’autres méthodes (Williamson-Hall 

[2], Halder-Wagner [3]) permettent, à partir de considérations simplificatrices, de travailler 

directement avec les largeurs intégrales propres à l’échantillon. La figure 1 propose un 

organigramme des différentes étapes afin de déterminer une microstructure par méthode 

simplifiée.  

 

 

 

Taille L 
Taille L, taux de microdéformation 

Figure 1 : Présentation de l’organigramme possible pour déterminer la microstructure 

d’un échantillon à partir d’une étude de profil des raies de diffraction.  
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a) La méthode de Williamson-Hall  

L’hypothèse de base de cette méthode est que les profils sont ajustés par une fonction 

de Lorentz qui permet d’appliquer la propriété d’additivité des largeurs. 

 

)2.2(                        taille mationmicrodéforvraie βββ +=  

 

En différenciant la loi de Bragg, on obtient la relation suivante : 

 

       )3.2(                                           
cosθ
λβ

Ltaille =  

 

où L est la dimension apparente des cristallites dans la direction perpendiculaire à la famille 

des plans (hkl). 

En dérivant la loi de Bragg : 

     )4.2(                                   tan  θσβ ≈mationmicrodéfor  

où σ représente le taux moyen apparent de microdéformations de réseau dans la direction, 

perpendiculaire à la famille des plan (hkl).  

La largeur intégrale vraie s’écrit : 

                                       )5.2(                              tan   
cos L

 θσ
θ

λβ +=vraie  

 

La relation de Williamson-Hall dans le réseau direct est : 

     )6.2(                                   
sin

   
1cos

λ
θσ

λ
θβ +=

L
 

Dans le réseau réciproque : 

 

     )7.2(                                                
1 ** d
Lvraie σβ +=  

Le digramme de Williamson-Hall s’établit en traçant )(d f ∗∗ =Βvrai . Si les points du 

diagramme s’alignent, l’ordonnée à l’origine donne l’inverse de la taille des domaines 

cohérents de diffraction (taille des cristallites) et la pente permet d’évaluer le taux de 

microdéformations du réseau.  
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b) La méthode de Scherrer 

L’hypothèse de cette méthode est que l’échantillon est formé de cristaux de formes 

isotropes ayant la même taille des cristallites suivant toutes les directions cristallographiques. 

De plus, l’échantillon est supposé être libre des microdéformations et donc des défauts. Cela 

signifie que la largeur expérimentale est du uniquement à un effet de taille et un effet 

instrumental. La formule de Scherrer est donnée par : 

 

)8.2(                                           
cos)( θββ

λ
aleinstrument

k
L

−
=  

 
 
où β est la largeur à mi-hauteur du pic considéré (dans notre cas le pic (110)), Linstrument est la 

contribution instrumentale à la largeur du pic. 

 

c) Méthode de Halder-Wagner 

L’hypothèse de cette méthode est que les profils sont ajustés par une fonction de Voigt 

qui est la convolution d’une fonction de Lorentz et d une fonction de Gauss. De la même 

façon que la méthode de Williamson Hall, cette méthode permet d’avoir une estimation 

conjointe de la taille des cristallites et des microdéformations. 

 

                   β∗2/d∗2 = 1/L(β∗/d∗2) + (ε/2)                             (2.9) 

 

Avec β∗ = βcos θ/λ et    d∗ = 2 sinθ/λ 

 

β* : largeur en coordonnée réduite, 

L : taille apparente des cristallites en nm, 

ε : coefficient relatif au taux de distorsion, 

d* : distance interréticulaire en coordonnée réduite 
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Résumé 
Les travaux de recherches développés dans cette thèse concernent la réalisation de couches 
minces, à partir de l’alliage à mémoire de forme (AMF) NiTi mécanoélaboré et de structure 
nanocristalline, en vue de leur intégration dans des microsystèmes. Le but est d’améliorer les 
propriétés AMF de leurs homologues de structure microcristalline, dits conventionnels. 
Les techniques de caractérisation physico-chimiques (DRX, MET, MEB) nous ont permis 
d’une part, de suivre le mécanisme de formation de l’intermétallique B2-NiTi en fonction du 
temps de broyage et d’autre part, de déterminer les paramètres microstructuraux à savoir, la 
taille des cristallites, le taux de microdéformations et la densité de dislocations des éléments 
purs ainsi que ceux de la phase B2-NiTi. Ces paramètres révèlent le caractère nanocristallin et 
désordonné des poudres broyées. 
Par ailleurs, nous avons fabriqué pour la première fois une cible B2-NiTi de structure 
nanocristalline, par l’intermédiaire d’une méthode alternative (mécanosynthèse et procédé de 
projection à froid). 
Nous avons montré également qu’il est possible de déposer sous forme de couche mince 
l’intermétallique NiTi nanostructuré. Ce film mince d’épaisseur 447 nm a été déposé par 
pulvérisation cathodique à magnétron à partir de la cible élaborée par projection à froid (cold 
spray). 
 
 
Mots clés : AMF; intermétallique NiTi; mécanosynthèse; projection à froid; pulvérisation 
cathodique magnétron; DRX; MET. 
 
Abstract 
The research work developed in this thesis is related to preparing a thin film of NiTi shape 
memory alloy used to integrate into microsystems. The goal is to improve the properties of 
their counterparts of microcrystalline structure (conventional target).  
Physical and chemical techniques of characterization (XRD, TEM and SEM) have allowed on 
the one hand, to follow the mechanism of intermetallic NiTi formation as a function of 
milling time and on the other hand, to determine the microstructural parameters : crystallite 
size, the microstrain and dislocation density of the pure elements and the B2-NiTi phase. 
These parameters reveal the character of the disordered nanocrystalline of the milled powders. 
Furthermore, we fabricated a target of B2-NiTi nanocrystalline structure by an alternative 
method (mechanical alloying and cold spray).   
We also showed that it is possible to deposit the nanocrystalline NiTi intermetallic thin film. 
This film with a thickness of about 447 nm was deposited by magnetron sputtering technique 
from the NiTi target.  
 
 

Key words: Shape memory alloys; Intermetallic NiTi; Mechanical alloying; Cold spraying; 
Magnetron sputtering; X-ray diffraction; TEM. 
 


